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Resumen

En afios recientes el método de analisis térmico asistido por computadora
denominado método de Fourier (FTA) ha sido propuesto como una técnica experimental
adecuada para obtener informacién cuantitativa en relacién a la cinética local de
solidificacion de aleaciones metélicas coladas en moldes de arena.

En esta tesis el método FTA es aplicado a dos aleaciones comerciales base Al-Si, la
primera de composicién hipoeutéctica y la segunda de composicién muy cercana a la
eutéctica, con el fin de buscar evidencia experimental que respalde la cinética de
solidificacién obtenida de este método.

Asimismo el método FTA es comparado con el método de andlisis térmico
denominado método de Newton. A este respecto se encontrd que los resultados
proporcionados por la aplicacién de ambos métodos a un caso de estudio difieren
apreciablemente uno del otro en lo que se refiere a Ia velocidad de formacion de sélido, la
evolucidn de la fraccidn sélida y la velocidad de liberacién de calor latente de
solidificacién. La evidencia experimental encontrada muestra que el método FTA es mas
confiable que el método de Newton para la caracterizacion de la cinética de solidificacién
de piezas coladas en moldes de arena.

También, en esta tesis se propone un modelo mecanistico, basado en la trans-

ferencia de calor y en la cinética de solidificacion, el cual es empleado para simular las

respuestas térmica, cinética de solidificacidén y microestructural de aleaciones hipo-



eutécticas y eutéctica Al-Si sujetas a diferentes condiciones de proceso durante su enfria-
miento y solidificacién en moldes de arena.

Las predicciones de este modelo fueron comparadas con resultados experimentales
en el caso de piezas cilindricas de las aleaciones comerciales base Al-Si bajo estudio,
coladas en moldes de arena. Las condiciones de enfriamiento presentes durante la
solidificacién de estas aleaciones fueron cambiadas modificando la temperatura de vaciado
y el didmetro de las piezas, empleando un disefio de experimentos de tipo factorial.

Los resultados experimentales y las predicciones del modelo en relacién a las
historias térmicas, la cinética de solidificacion y las tendencias microstructurales muestran
una buena concordancia cualitativa e indican que un aumento en la temperatura de colada y
en ¢l didmetro de la pieza provocan un incremento en las longitudes microestructurales
espaciamiento interdendritico secundario (DAS) y en el espaciamiento interlaminar
promedio del eutéctico Al-Si.

Los resultados experimentales muestran que estas longitudes microestructurales
caracteristicas dependen de la posicion radial dentro de la pieza. En el caso de la aleacién
hipoeutéctica se observa que el DAS disminuye gradualmente del centro y hacia el extremo
de la pieza cilindrica. En el caso de la aleacién de composicion cercana a la eutéctica se
encontré la presencia de espaciamientos interlaminares eutécticos muy reducidos en la
region de la pieza adyacente a la intercara metal/molde, seguidos, hacia el interior de Ia
pieza, por una zona intermedia que muestra mayores espaciamientos interlaminares y

hojuelas de silicio relativamente gruesas. Finalmente, en la regién adyacente al eje de
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simetria de la pieza se vuelve a encontrar una zona que presenta espaciamientos
interlaminares muy reducidos.

El método de Fourier, aplicado a las curvas experimentales de enfriamiento
asoctadas a la aleacion de composicién cercana a la eutcctica, indica la presencia, en la
regién central de la pieza, de aleacién liquida remanente que solidifica sujeta a
subenfriamientos progresivamente mayores. Esto a la vez implica la presencia en esta zona
de espaciamientos interlaminares menores a los presentes en la pieza, en la vecindad
inmediata 2 esta zona. El analisis metalografico realizado en las muestras obtenidas
confirma la presencia, en la region central de la pieza, de una zona de microconstituyente
eutéctico que presenta espaciamientos interlaminares muy reducidos. Lo anterior respalda y
valida la cinética de solidificacién obtenida del método de Fourier.

Los resultados experimentales y simulados, incluyendo la cinética de solidificacion
proporcionada por el método de Fourier asi como las observaciones metalograficas sugieren
que existe una dependencia muy marcada de la cinética local de solidificacién con respecto
a la transferencia de calor que se efectiia a nivel local durante el enfriamiento y la
solidificacién de la pieza. El andlisis de esta dependencia puede ser empleado para explicar
los cambio observados en las caracteristicas microestructurales presentes en diferentes
posiciones de la pieza.

El andlisis de la informacién proporcionada por el modelo muestra que la restriccién
a la extraccién de calor impuesta por la baja difusividad térmica del material de moldeo
produce cambios en los gradientes térmicos que actian en diferentes posiciones dentro de

la pieza. Esto a la vez regula los intercambios de energia entre las regiones locales de la
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pieza y controla la cinética local de solidificacién. Como resultado de lo anterior las
condiciones de subenfriamiento presentes durante la solidificacién local son diferentes en
diferentes posiciones de la pieza y esto se traduce en los cambios observados en las

longitudes microestructurales en funcién de la posicién dentro de la pieza fundida.
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Abstract

Recently the Fourier thermal analysis (FTA) method has been proposed as a suitable
technique to obtain information about local solidification kinetics in casting alloys . In this
thesis , FTA method is applied to an hypoeutectic and to a near eutectic commercial Al-Si
alloyé in order to seek experimental evidence supporting the solidification kinetics obtained
from this method. Furthermore FTA method is compared with the Newtonian thermal
analysis method. It is found that the outcome of these methods differs greatly in predicting
the solidiﬁcation rates, the solidified fractions and the rates of latent heat geperation. The
experimental evidence shows that FTA method is more reliable in its predictions regarding
the solidification kinetics of sand cast alloys.

Also a heat transfer-solidification kinetics model was proposed to simulate the
thermal, solidification kinetics and microstructural responses of eutectic and hypoeutectic
AL-Si cast alloys to different process conditions during casting.

The output of this model was compared with experimental results of an hypoeutectic
and a near eutectic commercial Al-Si cast alloy. The process conditions were changed by
modifying the pouring temperature and the diameter of cilyndrical bar castings using a
factorial experimental design.

The expe:rimental results and the model predictions regarding the thermal histories,
the solidiﬁcatioﬂ Kinetics and the microstructural trends are in good agreement, showing

that an increase in pouring temperature and in the diameter of the test bar produces, as
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expected, an increase in the microstructural lengths: DAS and interlamellar eutectic
spacing.

The experimental results shows that the characteristic microstructural lengths
depends on the position in the cylindrical casting. In the case of hypoeutectic alloy it is
observed that the interdendritic secondary spacing (DAS) decreases from the center to the
edge of the cilyndrical casting. In the case of the near eutectic alloy attention was focused
on interlamellar eutectic spacings. The observed trend was as follows: very narrow
interlamellar spacings at the edge of the casting followed by an intermediate zone showing
coarser spacings and relatively thick silicon flakes -Finally at the thermal center of the rod

casting very narrow interlamellar spacings are found again.

The Fourier thermal analysis method, applied to the experimental cooling curves
obtained for the near eutectic alioy under the conditions present in this work indicates the
presence, in the thermal center of the casting, of a liquid alloy that solidifies under an
increasing degree of undercooling at the end of casting solidification. This in turn implies
the presence in this zone of fine and narrowly spaced eutectic silicon flakes. Metallographic
findings confirms the presence, at the thermal center of the casting, of an eutectic
microstructure that shows very narrow interfacial distances between eutectic lamellae. This
supports the solidification kinetics obtained from FTA method.

The model and experimental outcome including FTA results and metallographic
observations suggest that there is a strong dependence of local solidification kinetics on
local heat transfer, and the analysis of this dependence may be used to explain the observed

changes in microstructural characteristics at different locations within castings.
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The analysis of the model output shows that the restriction imposed on heat
extraction by the low thermal diffusivity of the sand mold produces changes in the internal
thermal gradients acting in the different positions of the casting. This in turn regulates the
energy exchanges of the local regions of the casting and controls the local solidification
kinetics. As a result of this situation the operating conditions during local solidification are
different in different positions of the casting. This explains the observed changes in

microstructural lengths at different positions within the casting.

Keywords: Fourier thermal analysis, solidification kinetics, Al-Si cast alloys, interlamellar

eutectic spacings.
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CAPITULO 1

INTRODUCCION

La microestructura resultante de la solidificacidén, controla en gran medida las
propiedades y la calidad de los productos finales de los procesos metaliirgicos que
involucran a esta transformacion de fase'” por 1o cual, desde el punto de vista tecnolégico
es importante establecer las condiciones de proceso que producen la microestructura
deseada.

Para lograr este objetivo se requiere establecer y comprender las relaciones causa-
efecto que ligan a las variables de proceso con la microestructura presente en el producto de
solidificacion®™.

En las Gltimas décadas el modelado de la solidificacién ha seguido un desarrollo
sostenido, impulsado por el interés de mejorar los procesos y la calidad de los productos de
fundicién a través de comprender los fendmenos que rigen la formacién de la
microestructura y también mediante el desarrollo de la capacidad de predecir, empleando
modelos mecanisticos, las caracteristicas microestructuraies de productos de solidificacion
elaborados bajo condiciones especificas de proceso(s"g).

Inicialmente®, la simulacién de la solidificacién de piezas de fundicién fue
realizada empleando consideraciones geométricas basadas en el concepto de modulo de
Chvo rinov"'?, que proporcionan de manera aproximada la secuencia de solidificacion™”

de diferentes zonas de una pieza colada en molde de arena, y permiten definir la ubicacién

de alimentadores y eventualmente enfriadores durante la elaboracion del molde receptor.



Con la llegada de la computadora se inici6!?

el planteamiento e implementacion de
modelos mecanisticos capaces de simular la evolucién de la posicién de la interfase
solido/liquido a partir, principalmente, de consideraciones de conservacion de energia y de

un enfoque totalmente macroscépico’™

, ent donde se despreciaba el papel de la cinética de
solidificacién, y se asumia que la evolucion de la fraccion sélida durante la solidificacién
era Gnicamente una funcién de la temperatura.

Este enfoque, conocido bajo el nombre de simulacién macroscépica de la
solidificacion, consiste, en su caso mas general, en establecer soluciones numeéricas para la
ecuacidén de conservacion de energia en presencia de un cambio de fase en un sistema
compuesto metal/molde. En este tipo de aproximaciones la liberacién del calor latente de
solidificacion es calculada a partir de expresiones generalmente asociadas a un modelo de
microsegregacién, que ligan a la evolucién de la fraccién sélida con la temperatura®®.

Esta aproximacion es inherentemente inexacta’® debido a la debilidad de la
suposicion de base que desprecia el papel de la cinética de solidificacién. De hecho, ya que
en la realidad la transferencia de calor y la cinética de solidificacitn estdn intensamente
acopladas durante la solidificacién’'®, una descripcién mas precisa de la evolucion de
parametros microestructurales, depende del adecuado modelado de la transferencia de calor
y de la cinética de solidificacion, y de un correcto acoplamiento entre estos dos aspectos
durante el cambio de fase. Debido a esto, en los tltimos afios ha surgido una nueva
corriente en el modelado de la solidificacion, denominada macro-micro modelado de la
solidificacién"'®, la cual acopla los aspectos macroscopicos de transferencia de calor con

los aspectos microscopicos asociados a la cinética de ias transformaciones de fase,



Este tipo de modelo"”, busca simular Ia evolucién de pardmetros microestructurales
como lo son el tamafic de grano, el espacio interdendritico secundario, la distribucién y tipo
de fases presentes y otros aspectos relacionados, con el objetivo final de crear una
herramienta que proporcione un vinculo cuantitativo entre las condiciones de proceso y la
microestructura final del producto de fundicion, para establecer, de una manera racional y
precisa, las condiciones que garantizan la obtencion de la microestructura deseada en el
producto terminado.

El problema principal para acoplar un modelo cinético de solidificacion con otro de

transferencia de calor'®

, reside en incorporar el calor latente liberado durante el cambio de
fase, obtenible de consideraciones asociadas con la nucleacién y el crecimiente de la nueva
fase, dentro de la ecuacion de conservacion de energia del modelo de transferencia de calor,
la cual calcula la evolucidon de la temperatura en el sistema. Esta incorporacién se puede
realizar una vez que se conoce la dependencia funcional de la fraccion sélida con respecto a
la posicion y el tiempo.

La cinética de solidificacién depende del tipo de microestructura que se forma y a
este respecto existen!'” dos casos generales de formacién de microestructura que son
basicamente diferentes, esto es, formacidon de microestructura columnar y formacién de
microestructura equiaxial, cada una de las cuales puede ser eutéctica y/o dendritica.

En este trabajo, el interés se cenira en la solidificacién equiaxial dendritica y
eutéctica, ya que estos casos estan asociados a una parte considerable de las aleaciones
comerciales empleadas en la manufactura de piezas metdlicas coladas en moldes de

arena®®®.



Para incorporar dentro del macromodelo de transferencia de calor al micromodelo
de cinética de solidificacién es necesario tomar en cuenta que la sofidificacién equiaxial
involucra varios fenémenos que deben ser considerados simultineamente®: i) la
nucleacién ocurre en una aleacion subenfriada; ii) tan pronto aparecen los niicleos, inician
su cre- cimiento, que es controlado por los campos térmicos y solutales, asi como por
efectos inter- faciales; iii) cuando los granos son lo suficientemente grandes, interactian
entre si median- te sus capas envolventes térmicas o solutales.

El propésito del componente microscopico del macro-micro modelo es combinar la
nucleacidn, el crecimiento y la interaccion entre granos para obtener una descripcién cuanti-
tativa de la solidificacion equiaxial.

En base a lo anterior se han desarrollado{-%!31617

modelos numéricos que ligan a la
cinética de solidificacion equiaxial con los fendmenos macroscopicos de transporte, los
cuales son capaces de describir, en el espacio de la pieza y en el tiempo, la evolucién de 1a
solidificacién, y sus resultados incluyen la prediceion de la fraccion de fases, de las longitu-
des microestructurales caracteristicas de los microconstituyentes, asi como la prediccién de
curvas locales de enfriamiento, que incluyen a la recalescencia y muestran la ruta de solidi-
ficacion de la aleacién bajo estudio. En el capitulo I de este trabajo se muestran y discuten
las caracteristicas y aspectos de mayor relevancia asociados a los macro-micro modelos que
han sido propuestos para simular a la solidificacién equiaxial de aleaciones de interés
comercial, coladas en moldes de arena.

Es importante sefialar que a pesar de los avances alcanzados en el modelado de la

formacion de microestructura, no existen estudios que analicen los problemas asociados



con Ja influencia de la evolucién del campo de temperaturas sobre la cinética local de
solidificacion de piezas coladas en moldes de arena, ni en como este efecto se refleja sobre
las caracteristicas microestructurales presentes en la pieza en funcion de la posicién dentro
del dominio del metal.

Esta situacién se debe en parte a que las técnicas experimentales empleadas para
extraer informacién de la cinética de solidificacién de aleaciones en las condiciones presen-
tes durante la produccién de piezas coladas en moldes de arena, el método de Newton® y

el método de Fourier'®

, son relativamente recientes, y no existe informacién basada en
evidencia experimental, que indique cual de los dos métodos describe la cinética de solidifi-
cacion de aleaciones coladas en moldes de arena de manera mas apegada a la realidad
experimental, ni tampoco existe informacion que explique la cinética de solidificacién pro-
porcionada por el método de Fourier en términos de una fenomenologia que describa lo que
acontece en el sistema metal/molde durante la solidificacién.

En vista de lo anterior, los objetivos de este trabajo son: (1) Establecer, en base a

(22)

evidencia experimental, cual de los dos métodos, Newton (23)

o Fourier”’, describe mds
adecuadamente a ia cinética de solidificacion de aleaciones eutéctica e hipoeutécticas base
Al-Si coladas en moldes de arena; (2) Elaborar un macro-micro modelo de solidificacion
que proporcione las historias térmicas, la cinética local de solidificacion y las longitudes
microestructurales caracteristicas asociadas con piezas fundidas en aleaciones ligeras base
Al-Si, hipoeutécticas y eutéctica, coladas en moldes de arena y comparar, bajo diferentes
condiciones de solidificacion, las predicciones del modelo con resultados experimentales;

(3) En base a la informacién proporcionada por el macro-micro modelo de solidificacion,



elaborado, explicar, en términos de una propuesta fenomenolégica, inferida de dicho mode-
lo, 1as razones que provocan el comportamiento cinético de solidificacién observado.

Para lograr estos objetivos se realizd, durante el desarrollo de este trabajo: (i) La
elaboracion de los programas de cémputo que realizan el procesamiento numérico de
informacién experimental asociado a la aplicacién de los métodos de Newton™ y de
Fourier®™; (ii) El planteamiento de un macro-micro modelo de solidificacién que predice
las historias térmicas, la cinética local de solidificacion y las longitudes microestructurales
caracteristicas asociadas con piezas fundidas en aleaciones base Al-Si, hipoeutécticas y
eutéctica, coladas en moldes de arena, y su implementacién en un programa de computo;
(i) La comparacién, bajo diferentes condiciones de solidificacién, de las predicciones
térmicas, cinéticas de solidificacion y microestructurales predichas por el modelo propuesto
y obtenidas experimentalmente, empleando, para el anilisis de la cinética de solidificacién
experimental y simulada a los métodos de Newton®™ y de Fourier™; (iv) El empleo de
dicho modelo para explicar el comportamiento cinético de solidificacién observado.

En el capitulo III de este trabajo se muestra el desarrollo de un macro-micro modelo
que incorpora los efectos del gradiente térmico y del reparto de solutos y que calcula el
efecto que ésto produce sobre la evolucién térmica y microestructural que se realiza en
diferentes posiciones de la pieza, durante el enfriamiento y solidificacién de las aleaciones
bajo estudio, permitiendo con esto una mejor'?¥ comprensién de la fenomenologia que
explica lo que acontece dentro del metal durante la solidificacién.

Las aleaciones hipoeutécticas Al-Si constituyen Ia base del grupo més importante de

aleaciones ligeras destinadas a la manufactura de piezas coladas en moldes de arena



mediante el proceso de fundicién®>? 27)

y presentan como microconstituyentes principales
dendritas equiaxiales de fase primaria o—Al, cibico centrado en las caras, una solucién
solida rica en aluminio y en las regiones inierdendriticas e intergranulares al eutéctico
irregular de Al y Si. En conjunto estos dos microconstituyentes representan entre el 80% y
el 90% en volumen de las aleaciones hipoeutécticas Al-Si de interés comercial®” y en
consecuencia contribuyen de manera muy importante a establecer las propiedades del pro-
ducto de solidificacién. Los aspectos microestructurales mas relevantes que se asocian a
estos microconstituyentes son®”; i) para la solucién solida o el tamaiio de grano, T.G., y el
espacio interdendritico secundario, DAS ; ii) con respecto al eutéctico Al-Si, sin adicién de
agentes modificadores, el espaciamiento interlaminar promedio del eutéctico, Agy.

El modelo elaborado en este trabajo, cuyo desarrollo es descrito en el capftule III,
proporciona las historias térmicas y las longitudes microestructurales: T.G, DAS v Ag..
para aleaciones hipoeutécticas y eutéctica base Al-Si, que solidifican dentro de un molde
de arena bajo condiciones especificas de proceso.

Con el fin de comparar las historias térmicas y la cinética local de solidificacion,
proporcionadas por el modelo, con informacién experimental, se implementaron los méto-

dos de analisis térmico asistido por computadora denominados método de Newton®

¥
método de Fourier™?® los cuales permiten obtener informacién cuantitativa de la cinética
de solidificacion, a partir del procesamiento numérico de curvas de enfriamiento obtenidas
de mediciones del campo térmico dentro del metal durante la solidificacién. La fundamen-

tacion y la implementacién experimental de estos métodos, asi como los aspectos mds

relevantes que se¢ desprenden de la interpretacion de los resultados obtenidos se muestran y



&

discuten también en el capitulo IIL.

En el capitulo IV se muestra ¢l desarrollo experimental y los resultados experimen-
tales obtenidos, asi como las predicciones arrojadas por el modelo elaborado. La informa-
cion analizada incluye a las historias térmicas, a la cinética de solidificacién ¥y alas longitu-
des microestructurales caracteristicas de las aleaciones bajo estudio.

En el capitulo V se discuten las. diferencias entre los resultados cinéticos de
solidificacién obtenidos de la aplicacién de los métodos de Newton y de Fourier en bage a
la evidencia experimental obtenida, asi como las concordancias y las discrepancias que
existen entre las predicciones del modelo y los resultados experimentales.

La informacién proporcionada por el modelo es empleada para proponer una
fenomenologia que explica los efectos observados. Se discuten las consecuencias

metalirgicas asociadas a esta propuesta fenomenolégica.



CAPITULO II
MACRO-MICRO MODELADO DE LA SOLIDIFICACION DE ALEACIONES
METALICAS
Resumen

En este capitulo se introducen los conceptos basicos asociados a los fendmenos
macroscopicos y microscopicos que estan involucrados en cualquier proceso de solidifi-
cacion. A nivel macroscdpico se mencionan las técnicas numéricas que son empleadas para
resolver las ecuaciones de conservacion de energia. A nivel microscdpico se bosquejan los
mecanismos de formacion de microestructura asociados a Ia formacién de aleaciones den-
driticas y eutécticas que solidifican con una microestructura equiaxial. Finalmente se men-
ciona como pueden acoplarse los modelos microscopicos de formacién de estructura con
calculos macroscopicos de transferencia de calor, con el fin de predecir aspectos microes-
tructurales asociados a la solidificacion de una aleacién bajo condiciones especificas de

proceso.

1.1 INTRODUCCION

Desde un punto de vista general, las caracteristicas estructurales asociadas a un
producto metalico obtenido mediante procesos que involucran a la solidificacion se esta-
blecen a fres niveles en funcién del tamafio de los aspectos de interés!'®: (1) Nivel
macroscépico (macroestructural). -Es del orden de mm a m. Los aspectos de interés
asociados a la solidificacién a este nivel incluyen: la forma y posicionamiento de macro-

rechupes, la macrosegregacion, la presencia de fisuras, la calidad superficial y la exactitud



dimensional de la pieza. La aceptacion de un producto de fundicién pasa por un primer
filtro que restringe las condiciones minimas de calidad que debe cumplir una pieza en
funcion de las caracteristicas macroestructurales; (2) Nivel microscépico (microestructural).
- Es del orden de pm a mm, en la mayoria de los casos las propiedades mecénicas
dependen de la estructura de solidificacién a este nivel. Elementos de este nivel incluyen al
tamafio y tipo (columnar o equiaxial) de grano obtenido de colada, al tipo, morfologia y
cantidades relativas de las fases presentes, al espaciamiento interdendritico, al tipo e
intensidad de la microsegregacién, a Ia cantidad de microrechupes, Ia microporosidad y las
inclusiones; (3) Nivel atdmico (nanoestructural). - Es del orden de nandmetros. Las
caracteristicas estructu- rales a este nivel incluyen a la estructura cristalina y a los defectos
lineales, puntuales y de superficie (dislocaciones, vacancias, etc.).

En base a la anterior clasificacion, la evolucion pasada, el estado actual del cono-
cimiento y el desarrollo futuro de los modelos destinados a simular la solidificacion pueden
ser ubicados dentro de tres generaciones de modelos de solidificacion™.

Los modelos de solidificacién que pertenecen a la primera generacién, basan su
planteamiento en lo que acontece dentro del sistema a nivel macroscépico y son conocidos
como modelos macroscopicos de solidificacion.

En estos modelos, la descripcién cuantitativa de Ia evolucion de Ia interfase
s6lido/liquido se realiza a través de las soluciones numéricas de las ecuaciones de
conservaciéon macroscopica de energia, masa, momentum y especies quimicas, empleando
simplificaciones para introducir al calor latente generado por el cambio de fase, las cuales

no consideran a la cinética de solidificacion y asumen que la fraccién sélida es una funcién
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que depende unicamente de la temperatura. La mayor parte de los esfuerzos realizados en
las ultimas tres décadas pertenecen a esta generacion.

La segunda generacion de modelos de solidificacién estd constituida por los mode-
los que acoplan la descripcién cuantitativa (a escala macroscopica) de los fendmenos de
transporte, con la descripcién microscépica de la solidificacién mediante la introduccion de
la cinética de formacion de los microconstituyentes.

La mayor parte de los modelos que pertenecen a esta generaciéon (modelos MT-TK
MT, macro transporte; TK, cinética de transformaciones de fase), resuelven las ecuaciones
asociadas a los fendmenos macroscdpicos de transporte simultAneamente con las ecua-
ciones relacionadas con la cinética de transformaciones de fase y, cuando la principal trans-
formacién de fase es la solidificacién, son conocidos bajo el nombre genérico de macro-
micro modelos de solidificacion.

Estos modelos permiten la obtencién de informacion cuantitativa de aspectos
estructurales a nivel microscopico. El tratamiento del problema de generacién de calor
latente durante el cambio de fase es realizado a partir de leyes de nucleacién y crecimiento
del microconstituyente en formacion.

Este tipb de planteamiento fue visualizado desde 1966, por Oldfield®® Sin
embargo, la naturaleza multidiciplinaria, los requerimientos inherentes de conocimientos
cuantitativos asociados a la cinética de solidificacion, la disponibilidad de herramientas de
computo y de los métodos numéricos requeridos para la solucién de las ecuaciones
resultantes, provocaron que el inicio formal del macro-micro modelado fuera alcanzado

hasta mediados de la década de los ochenta,
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A este respecto, cabe sefialar que en la década de los setenta existieron algunos

(31,32)

esfuerzos esporadicos , sin grandes resultados, y no fue sino hasta 1984°¥, cuando por

vez primera se empleé un método numérico, en combinacién con un modelo cinético de
solidificacion para describir la solidificacién de una aleacion®®.

A partir de esta fecha, ¢l nlimero de trabajos realizados con este enfoque ha seguido
un crecimiento sostenido™ hasta la actualidad.

La tercera generacién de modelos de solidificacién son aquelles que, para predecir
la evolucién de lg interfase sélido/liquido, se basan, no solamente en consideraciones que
se relacionan con lo que acontece a nivel macroscépico y microscépico, como en la
segunda generacion, sino que adicionalmente calculan la evolucién de! sistema a nivel
atdmico. Si bien en la actualidad no existe una base de datos que correlacione
cuantitativamente a elementos estructurales a este nivel con las propiedades que muestra
una pieza fundida, la descripcion detallada del movimiento de las interfaces sélido/liquido
durante la solidifica- cién requiere de calculos a este nivel'®),

Sin embargo el describir la evolucién del estado asociado a cada 4tomo presente en
un sistema metal-molde bajo estudio esta limitado por la capacidad de memoria y procesa-
miento del equipo de cémputo actuaimente disponible®”.

Por ejemplo, en 10 gramos de aluminio existen aproximadamente 2 x 10 2 4tomos
de aluminjo, y realizar el seguimiento de la evolucién de los estados asociados a cada uno
de esos 4tomos esta por encima de la capacidad del hardware actualmente disponible®.

Es por esta razdn que los calculos atomisticos asociados a la formacién de micro-

estructura se han aplicado a aspectos microestructurales muy aislados y especificos, como
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limites de grano, dislocaciones, etc. en donde el nimero de 4tomos involucrados se ubica
entre 10 2y 10 ¢ stomos. Se puede afirmar que actualmente el conocimiento y la capacidad
de memoria y procesamiento del hardware existente no permite el empleo de la escala
atémica en calculos de simulacion aplicada en fundicién, por lo que la tercera generacién de
modelos de solidificacién aiin permanece en calidad de especulacién futurista.

En este capitulo se discuten los aspectos mas relevantes asociados con los modelos
de solidificacion que pertenecen a la segunda generacidn, ya que éstos representan el estado

actual del conocimiento.

II.2 MODELADO DE LA SOLIDIFICACION

Un modelo que pretenda describir en su totalidad a la solidificacién y al enfria-
miento de una pieza fundida, debe considerar lo que ocurre en el sistema tanto a nivel
macroscépico como microscopicot ¥,

A nivel macroscdpico se requiere describir acopladamente la transferencia de calor
de metal hacia el molde, el flujo de metal hacia la impresién durante el llenado, el flujo
convectivo y el andlisis de esfuerzos generados en el sistema asociados a los cambios de
volumen presentes durante el enfriamiento y la solidificacién; a nivel microscdpico, el
modelo debe incluir la cinética de solidificacién y el flujo de fluidos durante la solidifi-
cacion, los efectos asociados con aspectos cristalogréficos, asi como la cinética de las trans-
formaciones de fase que se presentan eventualmente en el estado sélido. Finalmente debe

ser incluida una base de datos que correlacione a la estructura con las propiedades que

presenta la pieza terminada.
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Lo anterior ha sido resumido por Beckerman®® como la interrelacion de tres
aspectos fenomenologicos fundamentales: 1) Fenémenos de transporte; 2) Cinética de
transformaciones de Fase; 3) Mec4nica del estado sélido.

La existencia de un modelo que acople estos tres aspectos'® permitiria predecir
aspectos microestructurales tales como morfologia y distribucién de fases presentes,
microsegregacion, microporosidad y también la magnitud y posicién de micro y macro re-
chupes, el eventual fisuramiento en caliente y en frio debido a los esfuerzos generados du-
rante el enfriamiento del sistema, asi como las propiedades mecénicas asociadas.

Sin embargo, la construccién de un modelo general que acople los aspectos
mencionados aun no es posible, dado que dicha implementacién dista mucho de ser algo
trivial'®, aunque cabe sefialar que se han logrado notables avances en la simulacién aislada
o parcialmente acoplada de estos aspectos.

Por ejemplo, la simulacién acoplada del flujo de fluidos y la transferencia de calor
durante el llenado de moldes se ha realizado resolviendo simultineamente la ecuacién de
continuidad, las ecuaciones de Navier Stokes, la ecuacién de posicionamiento de Ia
superficie libre y la ecuacién general de comservacion de energia a través de diferentes
métodos®’ 4,

En lo que se refiere al campo de esfuerzos y las deformaciones resultantes asociadas
2 las expansiones y contracciones provocadas por los cambios de temperatura y las
transformaciones de fase que se realizan durante el enfriamiento y solidificacién de piezas
coladas, la metodologia de resolucion™®” ha sido analizada en detalle por Thomas™®,

quien discute las diferentes aproximaciones que han sido empleadas para modelar los
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diferentes aspectos relacionados a la generacién de esfuerzos térmicos, la distorsién asi
como los criterios de fractura.

A escala macroscépica, el proceso de solidificacién de piezas coladas en moldes de
arena, es gobernado principalmente por la transferencia conductiva de calor y debido a esto
la mayor parte de los estudios realizados a este respecto parte de considerar que el proble-
ma principal que debe ser resuelto es la descripcion cuantitativa de la trayectoria de las
isotermas dentro de una pieza fundida durante su enfriamiento’!?.

La variable que debe ser evaluada es la temperatura, T, a cualquier tiempo, £, y en
cualquier posicion, x(i,j,k), dentro de la pieza bajo estudio.

De acuerdo con lo anterior, el planteamiento basico de un modelo de solidificacion,
se resume en la resolucién de la ecuacién de conservacion de energia con cambio de fase
cuando se asume que el principal mecanismo de transferencia de energia es la conduccién,

ecuacion 1.1 ( de ahora en adelante ec.(I1.1)):

V(kVT)+ Qs = p,Cp—— (L1

en donde:

O, =1L el (11.2)
ST g '

En las ecs.(IL1} y (IL2) T es el campo de temperaturas como una funcién de la
posicion y del tiempo, k es la conductividad térmica en funcién de la temperatura, p es la
densidad, Cp es la capacidad calorifica, Ly es el calor latente de fusion por unidad de

volumen, fses la fraccién sélida, los subindices iésimos indican la pertenencia al
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dominio def metal (i = 1) o del molde (i=2)y Oses el flujo de calor latente liberado por la
solidificacidn, por unidad de volimen, el cual es no nulo exclusivamente en ¢l dominio del
metal y durante la solidificacion.

Para resolver la ec.(Il.1) se requiere, ademas de la seleccién de las condiciones
limite e iniciales que describan al sistema bajo estudio, conocer la evolucion de la fraccion
sélida, fs, como una funcién de la posicién y del tiempo.

En el modelado macroscépico de la solidificacion se asume que f5 sélo depende de
la temperatura, despreciando el efecto de la nucleacion y del crecimiento asociados a la

cinetica de solidificacién, y para resolver la ec.(11.1) se emplea la siguiente relacion™®:

a7 gf\(er
Lf["a_tj =Ly [?f} (37} @3
insertando las ecs. (I1.3) y (IL2) en (II.1) y rearregiando se obtiene:
f\{oT
V[kz.VT] = |:Cpi -L £ [ﬁﬂ(EJ {I.4)

En los modelos macroscopicos de solidificacién, el conocimiento de la dependencia
funcional de fs con respecto a la temperatura permite estimar el valor instanténeo de dfs/dT
lo cual es empleado para la resolucién de la ecuacién (I1.4) mediante métodos numéricos. Las
expresiones que han sido empleadas para describir cuantitativamente esta dependencia son
obtenidas, en la mayorfa de los casos, a partir de modelos de microsegregacién™.

Un modelo de microsegregacion describe la manera en que se efectia la distribucién

de soluto entre las fases sélida y lHquida conforme transcurre la solidificacion.
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El modelo més simple es proporcionado por la regla de la palanca, que resulta de
asumir una difusion total de soluto en el s6lido y un mezclado perfecio en el liquido rema-
nente durante la solidificacién.

En orden de complejidad, el siguiente modelo de microsegregacion es el modelo de
Scheil®”, el cual considera una difusién nula de soluto en la fase solida y un mezclado
perfecto en el liquido.

A partir del planteamiento original de Scheil®, y en vista de las discrepancias en
resultados con respecto a las fracciones de microconstituyentes obtenidas experimental-
mente para diferentes sistemas de aleaciones binarias, han surgido aproximaciones que han
tomado en cuenta la existencia de una cierta difusién de soluto en el estado sélido. La

primera de ellas es el modelo de Brody y Flemings®D. Mejoras posteriores fueron realiza-

(32) 53)

s

das, y dentro de las més significativas”” se encuentran las realizadas por Clyne y Kurz¢
Ohnaka®™, Ogilvy y Kirkwood®® y Kobayashi®®,

La tabla I1.1 muestra a las ecuaciones asociadas con algunos de los modelos de mi-
crosegregacion mencionados, asi como a las relaciones f5(7) que pueden ser empleadas para
resolver numéricamente la ec.(Il.4). Cabe sefialar que dichas expresiones fueron obtenidas a
partir de asumir, adicionalmente, que las lineas de liquidus y de sélidus son lineas rectas,
suposicion tipica“g) durante el modelado de la solidificacidn, directamente derivado de
asumir un valor constante para el coeficiente de redistribucién de soluto al equilibrio, &,

Los calculos efectuados mediante modelos macroscopicos proporcionan informa-

ci6n relacionada a la presencia de macro-defectos asociados a una alimentacion insufi-

ciente, mediante el calculo de la trayectoria de las is6cronas de solidificacion en cortes
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bidimensionales y de las superficies isotérmicas en el espacio tridimensional de piezas
fundidas en aleaciones de rango corto de solidificacidn las cuales pueden ser relaciona-

das(S?)

con la ubicacién y magnitud de rechupes, la ubicacién de puntos calientes, el fisura-
miento en caliente y la macroporosidad, asi como parametros microestructurales columna-

res deducidos de la evolucién de las isotermas y de Ia velocidad de enfriamiento asociada.

Tabla II. 1.- Modelos de Microsegregacion y expresiones Js(T) asociadas

Modelo Ecuacién Caracteristica MNT)
Regladelapalanca |(; =(C, /[14_];(;{0_1)] - ] rTL—T-
) (ko - 1) L T;!. - T;F N
Scheil®” * (k,=1) r W5
C, =CJ[i-£] fo_ 1 [T-7,
) (ko —1) _21 _II’-‘ J
1) ; = ~
Brody y Flemings! c,' = C,,[l —(1-20k)f, ](kn 1/(1-2ak,) .o 1 [ -1, jl(l 20k,
a=4DStf//1,2 ) (1—-2ako) I,-1;
Clyne y Km‘z(’3) CL. _ C,,[(I— 5 Qka) f ](k,—l)f'(t-ZQE,] /- 1 [ T-T, ](!-ZQL)I(.&,—!)
Q= a(1-exp(~1/a) - 05exp(—1 /2a) (-20k) 7, -7,
Ohnaka®* ] PRI T Toe)
— £
S (1—2ﬂka){11 ~TJ
k -1p-t
CL* =C‘O[1—(1—ﬂ ko)fs]( 0 ] ( o]
B=2y1(1+2y)
y=8Dt, /X

Sin embargo estas aproximaciones, que utilizan modelos simplificados para tratar al

cambio de fase, no son capaces"'® de predecir adecuadamente la historia térmica (especi-
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ficamente la recalescencia), ni los aspectos microestructurales asociados a microestructuras
equiaxiales, como el tamafio de grano, los espaciamientos dendritico y eutéctico, las
fracciones voluminicas de cada fase o la morfologia de los productos de solidificacion.

Lo anterior se debe a que la cinética de solidificacién juega un papel fundamental en
la evolucion térmica y microestructural de las aleaciones metélicas durante la solidificacion,
por lo cual para mejorar la precision de las predicciones de modelos enfocados a describir
lo que acontece en una aleacién durante esta transformacién de fase, es necesario resolver la
ec.(I.1) a partir del conocimiento de la evolucién de fs en funcién de la temperatura y el
tiempo en las condiciones de enfriamiento presentes en diferentes posiciones de la pieza
bajo estudio.

Existen'®'® dos opciones para resolver la ec.(ll.1) considerando a f5 como una
funcion de la temperatura y el tiempo:

(i) A partir de datos de curvas de enfriamiento experimentales, utilizando el anélisis de
curvas de enfriamiento asistido por computadora®( CA-CCA anélisis computarizado de
curvas de enfriamiento). En este caso la evolucion de fs durante la solidificacion es calcu-
lada a partir del procesamiento numérico de curvas de enfriamiento obtenidas experi-
mentalmente. Esta técnica se basa en la diferenciacion numérica de la curva de enfiia-
miento asociada a un termopar ubicado en el centro térmico de la pieza y una vez que se
conoce la evolucion de fs, esta informacién es empleada para calcular el término de
generacién de calor latente de la ec.(Il.1). Este método, denominado MT-CCA(andlisis
acoplado de curvas de enfriamiento y macro transporte), basado en el método de Newton®?

presenta la ventaja, sobre el modelado macroscépico de la solidificacién, de que considera a
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J5(T;t) y no solamente a f5(7), con lo que se obtiene una solucién mas precisa’™ al problema
de la simulacién de historias térmicas durante la solidificacién equiaxial. La principal
limitacion de este método reside en que las caracteristicas microestructurales del producto
solidificado no pueden ser predichas directamente,

(ii) A partir de leyes de nucleacién y crecimiento, incorporadas en la parte microscopica de
macro-micro modelos de solidificacién. En este caso, dado que se realiza un seguimiento de
la evolucion de fs a partir de la resolucion acoplada de la ec. (I.1) y de un modelo cinético
de solidificacion, es posible!!”, ademas de una adecuada prediccion de las historias térmi-
cas, la prediccion de aspectos microestructurales como tamafio de grano, porcentaje de fases
y microconstituyentes y también de longitudes microestructurales caracteristicas como el
DAS en el caso de microconstituyentes dendriticos y el espaciamiento interlaminar prome-
dio del eutéctico,Agy,

Para la elaboracién de macro-micro modelos de solidificacién, las metodologias que
han sido planteadas en los ultimos afios pueden ser clasificadas'® en dos corrientes prin-
cipales: macro-micro modelado deterministico y macro-micro modelado deterministico -
probabilistico. La idea basica que se muestra en el desarrollo de los modelos deterministicos
radica en la incorporacion de los aspectos de la cinética de solidificacién y de transferencia
de calor, relacionados con la aleacion y el sistema metal/molde bajo estudio, dentro de las
ecuaciones obtenidas al aplicar el principio de conservacién de energia, asumiendo que el
principal mecanismo de transferencia de calor es la conduccidn.

La principal limitacién de los modelos deterministicos es que ignoran los aspectos

discretos y cristalograficos asociados al crecimiento dendritico®®.
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Si bien es cierto que para incluir dichos aspectos es necesario realizar calculos a
nivel atomico, y como ya se ha mencionado, los calculos a nivel nanoestructural estan
limitados por la capacidad de memoria y procesamiento del equipo de computo actualmente

(35)

disponible™’, se han explorado caminos alternativos que permitan superar esta limitacion,

por lo cual, utilizando los avances y técnicas empleadas en mecénica estadistica, en la

literatura reciente®*%¥

se manifiesta la aplicacién de calculos probabilisticos a la predi-
ccidén de la evolucion microestructural durante la solidificacion de aleaciones metalicas,
incluyendo los aspectos cristalograficos y discretos asociados a dicha evolucion.

Los modelos probabilisticos tienen la ventaja de que los granos individuales estan
identificados y por ende la evolucién de su forma y tamafio puede ser realizada a lo largo
del proceso. El procedimiento de célculo involucra las siguientes etapas®®: i) El dominio
bajo estudio es dividido por una red regular de celdas; ii)A cada una de esas celdas estén
asociados variables y estados asi como un entorno de celdas vecinas inmediatas; iii) se
definen reglas de transicidon que gobiernan la evolucién de los posibles estados y de las
variables de interés.

Los modelos probabilisticos proporcionan microestructuras que se pueden desplegar
graficamente en funcién de-zl tiempo y de la posicién y por lo tanto proporciona micrografias
de diferentes secciones del sistema bajo estudio las cuales pueden ser comparadas directa-
mente con micrografias experimentales. Es por esto que se ha mencionado que estos mode-
los equivalen a la simulacién de un microscopio metalogréfico dinamicot®,

Los primeros esfuerzos encaminados al modelado probabilistico de la solidificacién

(59

carecian de fundamentacion fisica Paulatinamente se ha legado a la conclusién®® de
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que este tipo de aproximaciones es aplicable en el modelado de Ia solidificacién s6lo si se
realiza dentro de un marco restringido por las ecuaciones de conservacidn, es decir a
través de planteamientos que acoplen a los calculos probabilisticos con los deterministicos.
Sin embargo existen alin muchos problemas por resolver antes de que estos modelos
proporcionen una descripeidn precisa de la evolucion, en el espacio y en el tiempo, de la
temperatura, la fraccién sélida y del tamafio de los diferentes aspectos microestructurales
de interés"®. Por lo anterior Y ¥a que cualquier esfuerzo dirigido a la prediccién de
microestructura parte del enfoque deterministico, el cual acopla a la transferencia de calor
con la cinética de solidificacion, en las siguientes secciones de este capitulo se hablarg de
los aspectos més relevantes asociados a los macro-micro modelos deterministicos aplicados
a la solidificacion de aleaciones, a los cuales se denominara en las partes subsecuentes de

este documento como macro-micro modelos de solidificacion.

I1.3 MACRO-MICRO MODELADO DE LA SOLIDIFICACION

Un macro-micro modelo enfocado a simular al enfriamiento y a la solidificacién de
una aleacién consiste’:” de dos componentes basicos: un modelo de transferencia de calor,
intrinsecamente relacionado al principio de conservacién de energia y un modelo de cinéti-
ca de solidificacion, el cual describe la evolucién de fs, asociada a los microconstituyentes
que se forman durante el cambio de fase. Asi mismo se requiere de una metodologia de
acoplamiento de los componentes ya mencionados.

El problema principal para acoplar un modelo cinético de solidificacién con otro de

(18)

transferencia de calor, reside™™ en incorporar el calor latente liberado durante el cambio de
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fase, obtenible de consideraciones asociadas con la nucleacion y crecimiento del producto
de solidificacion, dentro de la ecuacién de conservacion de energia asociada al modelo de
transferencia de calor, la cual calcula la evolucién de la temperatura en el sistema bajo
estudio.

El planteamiento de un macro-micro modelo de solidificacién inicia con la discreti-
zacion del sistema compuesto metal-molde bajo estudio, dividiendo al sistema en un con-
junto de elementos de volumen, llamados macrovolimenes, dentro de los cuales se asume
que la temperatura es uniforme. Cada uno de estos macrovolumenes, cuando se encuentran
en el dominio del metal y durante la solidificacién, es nievamente subdividido en micro-
volimenes, tipicamente esféricos y cuyo niimero es establecido por una ley de nuclea-
ci6n'®. Dentro de cada uno de esos microvolimenes crece un sélo grano, sélido o semiséli-
do, a una velocidad determinada por consideraciones cinéticas.

A nive]l macroscopico se resuelve la ecuacién de conservacién de energia con cam-

bio de fase considerando que el principal mecanismo de transferencia de calor es la condu-

ccion, ec.(I1.1). El acoplamiento entre los componentes macroscopico y microscopico del

generacion de calor latente, Os, de la ec.(11.2).

A nivel microscopico, el componente cinético del macro-micro modelo consiste de
un modelo de nucleacién y de un modelo de crecimiento que contabiliza la interaccién entre
granos al final de la solidificacion.

Para la simulacion de la evolucion de la fraccidn sélida durante la solidificacién

equiaxial dendritica o eutéctica, se parte de tres suposiciones basicas®:(1) todos los granos
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que han nucleado permanecen hasta el final del proceso (se desprecia a la coalescencia y a
la disolucion de granos en crecimiento); (2) una vez nucleados, los granos permanecen en
posiciones fijas (la velocidad de la fase sélida es nula); (3) los granos en crecimiento
adoptan una geometria esférica.

Bajo estas condiciones, en un macrovoliimen dado, ubicado dentro de Ia pieza meta-

lica y durante la solidificacién, la fraccion sélida local promedio es:

4 o3
fy=Ns3a RS | (IL.5)

donde Ns es el mimero de granos por unidad de volumen ¥ Rses el radio promedio de los
granos presentes en ese macrovolimen, cuando se asume que los granos son totalmente
solidos.

La ec.(II.5) es valida en los momentos iniciales de la solidificacion®™, ya que a
medida que la fraccidn s6lida se incrementa, existe un efecto de retardo en el crecimiento
de los granos debido a la interaccién entre granos en crecimiento.

Durante la solidificacién, en un macrovoliimen ubicado en el dominio del metal
coexisten los granos sélidos o parcialmente sélidos, hasta entonces formados y el liquido
remanente. A medida que estos granos prosiguen su crecimiento, llega un momento en el
cual existe una interaccién entre granos vecinos, a través de sus campos térmicos o
solutales, la cual tiende a impedir cualquier crecimiento posterior de dichos granos. Este
efecto es conocido como interbloqueo entre granos en crecimiento 6 empalmamiento®®,

Uno de los tratamientos que con més frecuencia se incluye en los modelos
microscopicos de cinética de solidificacion consiste en considerar que el 4rea efectiva entre

granos sélidos y el liquido remanente es ponderada por el término (1- S
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Con lo anterior, la ec.(IL.5) se modifica y la fraccién sélida promedio presente en
dicho macrovoliimen a un tiempo dado, tomando en cuenta el interbloqueo entre granos en

crecimiento esta dada por la ecuacién de Johnson Mehl®» 6 Avrami®®® ec.(11.6):
4 3
fs=1—exp -——3—7: N R (1L.6)

El calculo de Nsy de Rgse realiza empleando, respectivamente, modelos de nuclea-
cién y modelos de crecimiento.

Resumiendo lo mencionado en esta seccidén, un macro-micro modelo de
solidificacion consiste de dos componentes principales: (i) un componente macroscopico,
cuyo objetivo es resolver las ecuaciones de conservacion y caracterizar a los fenémenos de
transporte que se efectian a escala macroscopica en el sistema baje estudio; (i) un
componente microscopico que incluye a la nucleacién, al crecimiento y al interbloqueo
entre granos el cual describe cuantitativarnente la cinética de solidificacion.

El acoplamiento entre ios dos componentes mencionados se realiza a través del
término de generacidn de calor latente asociado a la solidificacion, Qs de la ec.(IL 2).

El planteamiento bésico de la parte macroscdpica de un macro-micfo modelo de
solidificacién, se resume en la resolucién de la ecuacion de conservacion de energia con la

cambio de fase cuando se asume que el principal mecanismo de transferencia de energia es

conduccién, expresado por la ec. (II.1). Rearreglando esta ecuacion, se obtiene la ec.(I1.7):

afs
ot

ST
V[kiV(T)] =pCP - L (L7)

En la ec.(Il.7) se pueden distinguir dos campos escalares fisicamente diferentes:

Ttx,t) y fs(x, t) donde x representa la posicion.
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Para resolver esta ecuacion se requiere, ademas de definir las condiciones lmite e
iniciales correspondientes al caso especifico bajo estudio, de un planteamiento que describa
explicitamente al término Jfs /&, el cual resulta de consideraciones relativas a la cinética de
solidificacién, y es a través de este término que se efectia el acoplamiento del modelo
cinético de solidificacién con el modelo de transferencia de calor.

En lo que se refiere al primer aspecto sefialado en el parrafo anterior, las condiciones
limite que resultan de interés para el modelado de la solidificacién pueden ser de tres tipos:
(1) Una funcién caracteristica que describe a la temperatura presente en la interfase que
delimita al sistema; (2) Una funcion caracteristica que describe al flujo de calor que se efec-
tha en la interfase; (3) Una funcién caracteristica que describe al flujo convectivo de calor
presente en la interfase.

Si bien las condiciones limite seleccionadas para la resolucién de la ec.(IL7),
aplicada a un caso especifico bajo estudio, permiten la implementacién de los algoritmos de
solucién, las condiciones limite que realmente actian en el sistema son dificiles de
establecer, como resultado de los complejos fenémenos de transferencia de calor del metal
hacia sus alrededores durante €l llenado y a la eventual formacién de un resquicio de aire
entre molde y metal, como resultado de los cambios de voh’z‘men asociados al enfriamiento
del metal en el estado sélido y al calentamiento del molde circundante.

En lo que se refiere a las condiciones iniciales de temperatura, es préctica comtin el
asumir una temperatura constante para cada medio: molde y metal. Sin embargo tales supo-
siciones pueden no ser realistas durante la produccién de piezas fundidas, sobre todo

cuando el tiempo de llenado del molde es grande con respecto al tiempo total de
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solidificacion. Debido a ésto se han realizado esfuerzos para determinar més
adecuadamente las condiciones iniciales de temperatura local a partir de modelos®™** que
simulan el llenado del molde mediante el acoplamiento de los fenémenos macroscépicos de
transferencia de calor y flujo de fluidos.

Para la soluci6n de la ec. (I.7), omitiendo a las soluciones analiticas, Cuyo uso esta
restringido a casos extremadamente simples, existen varios métodos numéricos que propor-
cionan la solucion de las ecuaciones diferenciales de interés entre los que destacan el
método de diferencias finitas (FDM), en su version implicita, con sus diferentes variantes

(FI, totalmente implicito, CN Crank-Nicholson, ADI, implicito con direccion alternante,

67 68-71
)( ) ) { )

etc.)””, el método de elemento finito (FEM , €l método directo de diferencias finitas
(DFDM)" y el método de volumen de control (VEM) 7

Si bien, cualquiera de estos métodos puede aplicarse al componente macroscépico
de un macro-micro modelo de solidificacién, a continuacién se resumen algunas de las
ventajas € inconvenientes de cada método numérico 17,

En FDM®” se debe definir una discretizacion que bésicamente sighte un sistema de
coordenadas definido: cartesianas, cilindricas o esféricas. Una vez realizado lo anterior es
relativamente sencillo el realizar la tipificacién del sistema y la obtencién de las ecuaciones
nodales, esto dltimo a partir de la aplicacidn del principio de conservacion de energia al
caso de interés adoptando un planteamiento en diferencias finitas. Las principales
caracteristicas de este método son las siguientes: (1) La matriz de coeficientes asociada es

usualmente tridiagonal, pentadiagonal, ¢ heptadiagonal en los casos wuni-, bi- o

tridimensional respectivamente, 1o cual facilita la solucidn del sistema de ecuaciones
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simultdneas asociado y permite la aplicacién del esquema simplificado de resolucién por
direccién alternante (ADI); (2) La introduccién de fenémenos complejos, como la
liberacién de calor latente, se puede formular con relativa facilidad; (3) Las ventajas
mencionadas son contrarrestadas por las limitaciones que este méiodo presenta cuando se
tratan casos de geometria compleja, la cual no se adapta a ninguno de los sistemas
coordenados mencionados. En estos casos se requiere subdividir el sistema de interés en un
mayor nimero de volumenes de control para describir los limites del sistema de una manera
adecuada, lo cual se traduce en un mayor tiempo de coémputo.

El método de elemento finito FEM%*) ge ha popularizado por tres razones
principales: (a) Existe software comercial que permite su aplicacion en la mayoria de los
casos de interés, a traves de modificaciones en las propiedades del sistema bajo estudio, en
las ecuaciones caracteristicas de los volimenes de control v en las condiciones limite; (b)
Este método es capaz de simular, con un niimero menor de elementos nodales que en ¢l
caso de FDM, sistemds de forma compleja; (c) Si bien la formulacién de las ecuaciones
caracteristicas es mas compleja que en el caso de FDM, el usuario no se preocupa en
plantear desde sus principios la aplicacién nimerica, a partir de principios de conservacion
aplicados a los volimenes de control, sino que su atencidn se centra en adecuar el software
disponible a sus necesidades.

El método DFDM, concebido por Ohnaka"® combina la simplicidad de formulacién
de FDM con las facilidades de discretizacién del FEM ya que parte de un balance de
energia similar al aplicado en FDM, pero considerando una discretizacién similar a la de

FEM. El métode DFDM ha sido comparado con el FEM y el ADI-FDM por Thomas |
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En el metodo VEM" la discretizacién es similar a la presente en FDM, pero los
puntos nodales en los que se define a las variables se ubican en el centro de las celdas, a
diferencia de FDM en donde lo anterior se realiza en las intersecciones de la red de
discretizacion.

La principal ventaja” que presenta esta técnica radica en que su aplicacion impli-
ca necesariamente que los criterios de conservacion se cumplen, independientemente del

tamafio de la malla de discretizacion.

1.4 MICROMODELADO DE LA CINETICA DE SOLIDIFICACION
11.4.1 GENERALIDADES

El planteamiento de un micromodelo de solidificacién requiere de la comprensién
previa de los aspectos que rigen a la formacidn de una nueva fase o microconstituyente en
una aleacion liquida que se encuentra en condiciones favorables para la solidificacion.

Un micromodelo enfocado a describir cuantitativamente a la solidificacién equiaxial
de una aleacién consiste basicamente de tres elementos: un modelo de nucleacién, uno de
crecimiento y la consideracién de la interaccidn entre granos en crecimiento durante la
solidificacion.

En esta seccién se menciona el marco conceptual de referencia requerido para
comprender los aspectos mds importantes asociados a la cinética de solidificacién de
aleaciones metalicas.

En la siguiente seccion se discutiran en detalle las caracteristicas de los diferentes

elementos que constituyen a un micromodelo cinético de solidificacién equiaxial.
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La cinética de solidificacion depende del tipo de microestructura que se esté
formando y las caracteristicas microestructurales que presenta un' producto de solidi-
ficacién dependen de las condiciones de enfriamiento y de la composicién quimica de la
aleacion.

Se consideran'” dos casos generales de formacién de microestructura que son
basicamente diferentes, esto es, la formacién de la microestructura columnar y la formacién
de la microestructura equiaxial. Cada uno de estos puede presentar una morfologia
dendritica o eutéctica y en el caso mas general se presenta una mezcla de estas dos
morfologias en la pieza solidificada

Los granos presentes en una microestructura columnar siempre crecen a partir de Ia
interfase metal/molde en un sentido que es opuesto al del flujo de calor, mientras gue los
granos equiaxiales crecen dentro de un liquido subenfriado, hacia el cual transfieren su
calor latente y por ende el sentido en que se efectiia el crecimiento equiaxial y el flujo de
calor es el mismo.

En el caso de microestructuras columnares, la velocidad de crecimiento del frente
cutéctico o de las dendritas esta directamente relacionado con la velocidad de avance de la
isoterma de liquidus (morfologia dendritica) o de la isoterma eutéctica (morfologia
cutéctica).

Cuando e] subenfriamiento del frente columnar es pequefio, una situacién
encontrada en las condiciones asociadas a los procesos convencionales de solidificacion, se
puede asumir, como una primera aproximacién, que la velocidad de avance de la punta de

las dendritas o del frente eutéctico, es igual a la velocidad a la cual se desplaza la isoterma

30



correspondiente. Basindose en esta suposicion, la cinética de formacién de la micro-
estructura puede ser introducida en los célculos macroscépicos de flujo de calor, empleando
una metodologia que consiste en calcular, en primera instancia, la evolucidén de las
isotermas en funcion del tiempo y el espacio, sin tomar en cuenta al subenfriamiento, y una
vez que el campo térmico es calculado, empleando el macromodelo de transferencia de
calor, la velocidad de las isotermas de interés asi como el gradiente térmico en la interfase
solido liquido pueden ser estimados.

Conociendo la velocidad a la que se desplazan las isotermas de interés, se conoce la
velocidad de crecimiento y con esta informacion y el valor del gradiente térmico en la
interfase solido/liquido, el subenfriamiento, AT, que define la posicién de la punta de la
dendrita o del frente eutéctico en el espacio de la pieza, y las caracteristicas
microestructurales (espaciamiento eutéctico o espaciamientos dendriticos primarios y
secundarios) pueden ser calculadas empleando las teorias de crecimiento dendritico y
eutéctico mencionadas en la siguiente seccién. Estas teorias correlacionan a la velocidad de
desplazamiento de la interfase solido/liquido con el gradiente térmico, el subenfriamiento y
las longitudes microestructurales caracteristicas.

En el caso de microestructuras equiaxiales, el tratamiento es diferenie va que la
velocidad de crecimiento de los granos no esta directamente relacionada con la velocidad de
avance de las isotermas de liquidus o eutéetica, como en el caso columnar, sino que estd
relacionada con el subenfriamiento local y adicionalmente, la velocidad de solidificacién es
dependiente del nimero de granos que han nucleado en el bafio subenfriado, asi como de la

posicion especifica en el espacio de la piezal”,
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En este trabajo, el interés se centra en la solidificacion equiaxial dendritica y
eutectica, al ser éstos los casos que comiinmente se encuentran en las condiciones de enfiia-
miento y composicién asociados a las aleaciones de mayor interés comercial en fundicion
en moldes de arena, especificamente los hierros colados y las aleaciones ligeras base Al-Si,
y en consecuencia para incorporar dentro del macromodelo de transferencia de calor ala
cinética de solidificacién es necesario que el micromodelo cinético tome en cuenta Jos fe-
némenos involucrados en la solidificacién equiaxial, es decir a la nucleacion y al creci-
miento incluyendo los efectos asociados a la interaceion entre granos durante la solidifica-

¢ién, con el fin de obtener una descripcion cuantitativa de la solidificacion equiaxial.
1142 NUCLEACION

En lo que se refiere al modelado de la nucleacién, la evaluacién de las leyes de
nucleacioén para calcular la densidad de granos presente en un producto de solidificacién es
el aspecto menos desarrollado en el modelado de la cinética de solidificacion®.

En principio, y ya que la teoria clasica de la nucleacién, cuyos fundamentos fueron
establecidos por Tumbull y Fisher"™, no corresponde en sus predicciones con los resultados
experimentales, ya que esta teoria predice una densidad final de granos casi independiente
de las condiciones de solidificacion, el modelado de la nucleacién ha sido reconsiderado
empleando planteamientos de caracter empirico, en donde se distinguen dos aproxima-

U® . modelos de nucleacién continua y modelos de nucleacion

ciones principales
instantnea; la descripcion cuantitativa de la nucleacion que resulta depende en gran medida

de las condiciones experimentales en que se obtuvieron los datos alimentados al modelo.
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Por una parte, en los modelos de nucleacién continuat’®’”

se aswme una depen-
dencia continua de Ng ,J el numero de micleos activos por unidad de volumen de metal, con
réspect‘o a la temperatura del liquido subenfriado. Adicionalmente se supone que la nuclea-
cién termina en el momento en que el liquido remanente alcanza su méximo subenfiia-
miento. Para describir esta dependencia se proponen diferentes relaciones matematicas que
correlacionan a la velocidad de nucleacion, dN/dt, con el subenfriamiento, la velocidad de

-

enfriamiento o la temperatufa. Para determinar el numero final de niicleos se efectia la
suma de todos los nucleos formados desde que el sistema alcanza la temperatura de
equilibrio asociada a la transformacién de fas; y hasta el inicio de la recalescencia. De
acuerdo con este enfoque, el niimero de nicleos activos se incrementa continuamex_;te
conforme se incrementa el subenfriamiento del liquido y esta tendencia continia hasta que
el metal alcanza el subenfriamiento maximo, momento en el cual cesa la nucleacién. Por
otra parte los modelos de nucleacién instantinea asumen una saturacién instantdnea de
sitios ‘de nucleacién, es decir, que todos los niicleos se forman, en el momento en que el
‘liquido subenfriado alcanza la temperatura de nucleacion, 7, En este caso también deben
emplearse correlaciones empiricas para relacionar al numero final de nicleos en un
elemento de volumen con la velocidad de enfriamiento del macrovolimen al inicio de la
solidificacion. En latabla IL2 se muestra un resumen de las ecuaciones basicas y de
los pardametros que deben ser  evaluados experimentalmente para caracterizar
cuantitativamente a la nucleacién, En esta tabla se puede observar que’en todos los casos se

requieren de dos a tres pardmetros de ajuste, que deben obtenerse de mediciones de conteo

de granos en diferentes condiciones experimentales de enfriamiento.
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Tabla II. 2.- Modelos de nucleacion

Modelo Tipo Ecuacién Basica ec. |Parametro
s de ajuste
Oldfield ®” | Continuo % =—nKl(AT)"—l %‘_ 1) |nK
Maxwelt ©“ | Continuo [ (2) |Ns, @
dN
o~ W= Npu, exp 2;(9)
AT (Tp-AT)
Thevoz “Y Continuo —¢ (AT- AT, ) ) N, AT ,
Goettsch®™  [Continuo 3Ns 5 [@ [N_R
(estadistioo) | V()= —— —5 Ry, -1 =
(R ax ~ Royin) min
(Slgc)afanwcu Instantdneo aN (N N N “Hy (5) |Ns(dT/dt)
"y Iy exp —5
AT
Fras “? Continuo N= ;VAT” ®) |v.n

En principio todas las aproximaciones mostradas en la tabla IL2 se ajustan
adecuadamente con los datos experimentales obtenidos ya que los parametros de ajuste que
presentan fueron calculados precisamente buscando una concordancia entre lo predicho y lo
observado experimentalmente. De lo anterior y tomando como referencia al cociente efecti-
vidad de prediccién/complejidad de célculo, un primer parametro de seleccién es la
maximizacién de dicho cociente, lo cual inclina la balanza a favor de las aproximaciones
que presentan dos parimetros de ajuste.

Otro elemento de juicio importante es el apego de las hipotesis de base de cada
aproximacion con la realidad experimental de la nucleaci6n. A este respecto, recordando los

experimentos de solidificacién interrumpida que proporcionaron los elementos para el
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primer planteamiento formal del fendémeno, es decir, la teoria clasica de la nucleacion'™, 1a
balanza se inclina a favor de los métodos de nucleacién continua.

La evaluacién experimental de los pardmetros de ajuste en cualquiera de las aproxi-
maciones anteriormente mencionadas, ha partido de mediciones de conteo de granos en
muestras enfriadas hasta la temperatura ambiente y se ha asumido que los valores asi obte-
nidos corresponden al conteo de granos al final de la solidificacién. Sin embargo, como ha

sido demostrado™

experimentalmente mediante enfriamiento rapido de muestras que han
finalizado su solidificacién, y cuyo enfriamiento normal ha sido interrumpido, a diferentes
temperaturas ubicadas entre la temperatura de fin de solidificacién y la temperatura am-
biente, mediante temple en un medio de enfriamiento severo, ia evaluacion de la ley de nu-
cleacion a partir de la densidad de granos observada a temperatura ambiente puede resultar
inadecuada si la coalescencia de granos se desarrolla considerablemente, como en el caso
del hierro colado eutéctico, moldeado en arena, en donde se ha encontrado que la densidad
final de granos, medida a la temperatura ambiente es significativamente menor, que el
mdximo numero de granos desarrollados al final de la solidificacién

En todos los modelos de nucleacién mencionados se asume que la nucleacién ocurre
sobre substratos previamente presentes en el bafio metalico, lo cual se justifica cuando se
realiza, como parte del tratamiento del metal liquido, adiciones tendientes a fungir como
sitios de nucleacion, como en el caso de la refinacién de grano de aleaciones base aluminio.

Sin embargo en muchos casos, y sin que se hayan realizado adiciones deliberadas de

agentes nucleantes, la solidificacion equiaxial se presenta en el seno del metal liquido. Para

explicar lo anterior existen algunas propuestas.
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Resumiendo estas propuestas se tiene que dicha nucleacidén es el resultado de la
introduccién de fragmentos sélidos de la aleacién en el seno del metal liquido, los cuales,
en funcién de su tamafio y del grado de sobrecalentamiento del metal liquido circundante,
pueden redisolverse, o bien, fungir como substratos para la solidificacin equiaxial.

Las principales propuestas difieren en cuanto al origen de dichos substratos.
Chalmers”” sugiere que estos fragmentos sélidos son formados durante los primeros con-
tactos del metal liquido con el molde frio, y arrastrados por el chorro metalico durante el

llenado de la pieza (mecanismo big-bang). Jackson®®

sostiene que el origen de dichos
substratos se sittia durante la solidificacién de la pieza, en donde las corrientes convectivas
de metal provocan la fragmentacién de dendritas preexistentes en la vecindad inmediata de
la interfase metal/molde y el transporte de estos fragmentos s6lidos a otras zonas del metal.

Ohno®" propone que los substratos son formados durante el contacto del metal
liquido con la pared del molde y posteriormente arrastrados por las corrientes convectivas
presentes en el metal.

De acuerdo con esto, Steube®?

encuentra razonable asumir que, ain en la presencia
de adiciones deliberadas de agentes nucleantes, existen otros sitios de nucleacién inherentes
al metal, los cuales son precisamente los fragmentos s6lidos a que se refieren Chalmers",
Jackson®? y Ohno®V.

Steube® considera que un modelo que pretenda describir el comportamiento de los
nucleos inherentes, y de los nicleos deliberadamente introducidos como agentes nucleantes,

debe necesariamente incluir los siguientes aspectos: i) cinética de formacién de substratos

(multiplicacién de cristales); ii) transporte de los substratos desde su origen y hasta el seno
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del metal liquido, debido a conveccion natural 6 forzada; iit) cinética de disolucién de
substratos en el metal liquido a temperaturas superiores a liquidus; iv) cinética de creci-
miento y sedimentacién de substratos que sobreviven hasta alcanzar una region de metal
liquido que se encuentra a temperaturas inferiores a liquidus.

Si bien, Steube®™ considera que esta aproximacién es fisicamente mas correcta que
las comunmente propuestas para describir a la nucleacion heterogénea (ver tabla I1.2),
reconoce que puede ser dificil formular algunos de los aspectos propuestos con suficiente
precision, y que la complejidad matematica de dicho planteamiento es considerable. De
hecho y por estas razones este modelo esti en la etapa de planteamiento y su imple-
mentacion no ha sido lograda hasta la fecha.

Para finalizar esta seccién dedicada a la nucleacion, es necesario mencionar que los
nticleos "inherentes”, anteriormente mencionados también son considerados por los mode-
los de nucleacién heterogénea mostrados en la tabla 11.2, ya que la estimacién de los para-
metros de ajuste se basa en el conteo de granos, y todos los granos son considerados,

independientemente de que estos granos se formen a partir de un nicleo inherente o no.
11.4.3 CRECIMIENTO

Debido a las diferencias existentes entre los crecimientos equiaxial eutéctico y
equiaxial dendritico durante la solidificacion se ha adoptado, en el componente microsco-
pico de los macro-micro modelos reportados en la literatura, modelos de crecimiento
aplicables a cada caso.

Uno de los aspectos que caracteriza al crecimiento equiaxial eutéctico radica en que

los granos de este microconstituyente son totalmente sélidos
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En el caso del crecimiento equiaxial dendritico, los granos en crecimiento son
parcialmente solidos, lo cual complica en gran medida el planteamiento de modelos que
describan su evolucién durante la solidificacion.

Crecimiento eutéctico

El crecimiento de un microconstituyente eutéctico, en su caso méas simple,
correspondiente a un eutéctico binario, involucra el crecimiento acoplado de dos fases
sdlidas a partir del liquido.

Un modelo de crecimiento aplicable a eutécticos debe considerar que el crecimiento
eutéctico es controlado fundamentalmente por difusion solutal, ya que las fases que forman
al eutéctico crecen de una manera cooperativay por efectos capilares, ya que en la interfase
existente entre las dos soluciones solidas y el liquido, las tensiones interfaciales deben estar
balanceadas para alcanzar el equilibrio mecénico.

Jackson y Hunt (JH)® desarrollaron la teoria de los eutécticos regulares. En este caso
dos fases o y B, crecen en la forma de placas o fibras que son perpendiculares a la interfase
solido/liquido. Considerando la difusién de soluto entre el arreglo periédico de placas o
fibras, y el equilibrio mecénico entre las fuerzas interfaciales en la unién de las tres fases
participantes, la teoria JH®) permite calcular al subenfriamiento del frente eutéctico, ATy,
asi como el espaciamiento interlaminar (o interfibroso), Ag, como una funcién de la

velocidad de crecimiento, vg,. Lo anterior es descrito por las siguientes ecuaciones:
2
Amvg, =K /K, (11.8)

(ATEH )—2 VEu =1/ (4KCKJ‘) (Hg)

38



donde K; y K son constantes fisicoquimicas®>

que caracterizan a las fases que conforman
al microconstituyente eutéctico.

En muchas aleaciones eutécticas de interés industrial, como las asociadas a los
sistemas Fe-C y Al-Si, la formacion de placas o fibras es dificultada por la presencia de una
fase facetada. Esto resulta en una morfologia eutéctica irregular en donde las fases en
crecimiento no son paralelas ni estén espaciadas regularmente, Fisher,y Kurz®" asumieron
que el espaciamiento entre placas en eutécticos irregulares varfan entre un valor minimo y
un méaximo, proponiendo un espaciamiento interlaminar promedio para caracterizar micro-

estructuralmente a los eutécticos irregulares. Extendiendo estas ideas Jones y Kurz®

encontraron que ¢l valor promedio del espaciamiento interlaminar est4 dado por:

(A )= £ (IL.10)

en donde ¢ es una constante cuyo valor depende del sistema binario bajo estudio. El factor
de correccién ¢ modifica la relacién entre el subenfriamiento v la velocidad de crecimiento

predichas por el modelo JH®? de la siguiente manera:.

<92>v = ¢?(K, /K,) (IL1D)
¢ 2
-2
(ATy) " vg, =[m) [1/(KK,)] (1L.12)

Cabe seflalar que estas ecuaciones sélo son validas® en condiciones de enfria-
niiento tales que aseguren que el espaciamiento interlaminar es menor que la distancia de
difusion, como las presentes en la produccion de piezas metélicas mediante el proceso de

fundicién y vaciado en moldes de arena.
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La principal suposicion que subyace en el empleo de las ecs.(Il.11) y (I1.12) es el
asurnir que el subenfriamiento que existe en la interfase sélido/liquido es el mismo que se
presenta en el seno del sistema. Esto es cierto para velocidades moderadas de enfriamiento,

como las presentes en fundicion, en particular durante el arresto eutéetico.

Para condiciones de solidificacion rapida, Trivedi, Magnin y Kurz®® propusieron
un modelo de crecimiento eutéctico, el cual fue extendido por Kurz y Trivedi®™%® para
incluir los efectos asociados a la cinética de la interfase sélido/liquido fuera del
equilibrio®V.

Crecimiento dendritico

Para modelar la cinética de solidificacion de un grano equiaxial dendritico se
requieren dos elementos basicos:
1. -El conocimiento de la velocidad a la que se desplaza la punta de la dendrita, a partir de
relaciones que ligan a la velocidad de desplazamiento de la punta dendritica con el suben-
friamiento presente en ¢l liquido en contacto con la punta y el radio de la punta bajo esas

condiciones de crecimiento.

2. -Un modelo de microsegregacién que permita establecer la evolucién de la fraccién séli-
da en el grano semisélido en crecimiento y que garantice la conservacién de soluto dentro

del sistema.

Aunque ésta aproximacién no puede describir la complejidad geométrica que

muestra el grano dendritico en condiciones reales, proporciona una descripeién de la

40



evolucién de la fraccion sélida dentro del grano, la cual, corresponde en gran medida a la
cinética de solidificacién que se presenta experimentalmente!'®,

En vista de que el campo solutal es la principal fuerza motriz del crecimiento
dendritico se requiere de una representacion adecuada de la composicién del liquido
remanente en contacto con la dendrita en crecimiento, de donde se desprende la necesidad
de incluir en el tratamiento a un modelo de microsegregacion.

Las teorfas que han sido propuestas para describir al crecimiento dendritico
constituyen una de las 4reas fundamentales de la investigacién que con respecto a la
solidificacién ha sido realizada en las ultimas décadas®®®. Hasta inicios de la década
pasada la teorfa del subenfriamiento constitucional (CS)* sirvié como el modelo mas
exitoso para describir la evolucién de estructuras dendriticas, particularmente en el caso de

solidificacién direccional®*®

. El analisis realizado por Lipton, Glicksman y Kurz
(LGK)**'? proporcions los fundamentos del estado actual del conocimiento del
crecimiento equiaxial dendritico®”. Este  modelo establece la interrelacién entre el
subenfriamiento, la velocidad de avance de la dendrita y el radio de la punta dendritica a
partir de un andlisis de los procesos fisicos que conirolan al crecimiento dendritico, los
cuales, en la mayoria de los procesos convencionales de solidificacién, son basicamente
tres: difusion térmica, difusidn solutal y energia interfacial.

(101)

El modelo LGK®*'" combina las soluciones de Ivantsov'®? para los campos de

difusion térmico y solutal alrededor de una punta dendritica, con forma de un paraboloide
en revoluci6n, con el criterio de estabilidad morfol6gica marginal de Muller-Klumbahar('%®

y se resume a continuacién.
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Durante el crecimiento equiaxial dendritico, y en relacién con la velocidad a la cual
s¢ desplaza la punta dendritica, se ha encontrado que la transferencia de calor y de masa
implicita en este proceso son una funcién del subenfriamiento total qlie presenta la aleacién
liquida en contacto con la punta de la dendrita en crecimiento y que, en las condiciones
presentes en los procesos convencionales de solidificacion, el subenfriamiento total
mencionado anteriormente es la suma de tres contribuciones: el subenfriamiento térmico, el

subenfriamiento solutal y el subenfriamiento capilar.

ATfAT} +ATc +ATR (IL13)

Los componentes térmico y solutal del subenfriamiento pueden obtenerse a partir
de la solucidn general del campo de difusién asociado a un paraboloide de revolucion, el
cual simula a la punta de la dendrita en crecimiento, mediante el tratamiento de

Ivantsov!!®?

, mientras que el subenfriamiento capilar es obtenible de la ecuacion de
Gibbs-Thomson'?, que permite calcular la disminucién de la temperatura de liquidus

asociada a la curvatura finita que presenta la punta de la dendrita en crecimiento. Las

anteriores consideraciones permiten deseribir explicitamente a la ec. (I1.13):

AH 1 2T
AT=—2L1,(P)+mC1~ 2
Cp 1-(1-k)I(P)}] R (IL 14)
Adicionalmente, para obtener una rejacién unica entre el subenfriamiento fotal, la
velocidad de crecimiento de la dendrita y el radio que presenta la punta de la dendrita, es
necesario introducir el criterio de estabilidad morfolégica marginal para una interfase

sélido/liquido. El modelo LGK asume que el radio observado en la punta dendritica es igual
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a la menor longitud de onda que se forma bajo las condiciones locales de crecimiento enla
punta dendritica, empleando el modelo de Muiller-Krumbhaar‘%®-

_ I''c’
B LAH, PmCy(1-k;)
Cr 1-(-k)L(F)

R

(IL.15)

La solucién, mediante métodos iterativos, de las ecuaciones (IL14) y (IL.15)
determinan, para un subenfriamiento dado, el radio y la velocidad de avance de la punta
dendritica. Realizando una regresién polinomial de la dependencia funcional de la
velocidad de avance con respecto al subenfriamiento, la ecuacién resultante permite simular
la evolucion de la velocidad de la punta dendritica durante la solidificacién. Lo anterior
constituye la base del conocimiento actual relacionado al crecimiento dendritico en

aleaciones subenfriadas y este tratamiento ha sido extendido a las condiciones de solidi-

103 104 .
s y BCT' }). En la literatura es frecuente encontrar una

ficacién rapida (modelos LKT
version simplificada del tratamiento LGK, la cual consiste en suponer que el
desplazamiento de la punta dendritica estd tnicamente controlado por la difusién de soluto.

Esto implica despreciar los efectos del subenfriamiento térmico y capilar de la
ec.(I.12). Si ademas se supone que la punta dendritica presenta una forma hemisférica, la
velocidad de avance de la punta dendritica presenta una dependencia parabélica con respec-

_— N . 20,105
to al subenfriamiento constitucional presente en el liquido en contacto con Ia punta( )

R D

£

a 7TmC(-k)

(r -7,y (W.16)
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Observando esta ecuacién, en este caso el crecimiento de la dendrita es calculado
mediante una expresién similar a la empleada para el crecimiento eutéctico, obtenible
rearreglando la ec.(II.12), de la forma:

daEu
a

= p15, (AT, )’ (. 17)

donde p es denominado coeficiente de crecimiento''”. En funcién del tipo de grano
equiaxial y de las suposiciones asumidas, han sido empleados diferentes coeficientes de
crecimiento y los mds comunes tanto en el caso de crecimiento equiaxial eutéctico como
dendritico se presentan en la tabla I1.3.

Tabla II.3.- Coeficientes de crecimiento equiaxial eutéctico y dendritico

Tipo de grano equiaxial Coeficiente de crecimiento u Ref.
dendritico D, (20,24)
27 Tm, (k, - 1)C,
dendritico-globulitico [2 #*Tm, (k, ~1)C, D] + pLK; ]'l (6)
eutéctico, Hierro Gris: 7.25x10% 2 9. 5x10° (16)
crecimiento cooperativo 1.2x10% a3, 1x10®
Al-Si
10°2107

gutéctico  crecimiento no _ _ L (34)
m—m ¢ -C ,—m,
p{R(R /R -1)| — :

. . ’ - +
cooperativo ( hierro ductil ) mm, AT mm,

La ec(l.16) implica el suponer que la geometria de la punta dendritica es
hemisférica. Buscando relajar esta consideracién, Wang y Beckerman"'"” propusieron la

siguiente expresion, que parte de la misma simplificacién, pero que considera que la punta

de la dendrita adopta la forma de un paraboloide en revolucién:




ng = 4J*D!m£, (k,~ I)C
dt r

(1, @) (. 18)

en donde Q es la supersaturacion:

C-C
) [
y la inversa de Ivantsov se calcula de la siguiente correlacién’'
b
- Q
1) = a( - Q] (I1.20)

en donde a=0. 4567 y b=1. 195.

Como se menciond al inicio de esta seccion, se requiere, ademds de un modelo de
crecimiento, a un modeio de microsegregacion ei cual es empieado para dos fines princi-
pales:

(1).- Establecer el reparto de soluto en el sistema, permitiendo con esto cuantificar el efecto
de los cambios de concentracion en el liquido remanente asociados al reparto de soluto
entre las fases solidas y liquidas. Lo anterior se requiere para efectuar el seguimiento
cuantitativo del avance de la punta dendritica,

(2).- Calcular la evolucién de la fraccion solida en el grano durante el proceso de soli-
dificacion.

La tabla I1.4 muestra un listado de las ecuaciones asociadas a los modelos analiticos
de microsegregacion que mas se han empleado en macro-micro modelado de la solidifica-
cién. También han sido propuestos modelos numéricos de microsegregacion, sin embargo
como el uso de este tipo de modelos en macro-micro modelos de solidificacién incrementa

notablemente el tiempo de célculo, se prefiere el empleo de soluciones analiticas.
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La mayor parte de los macro-micro modelos de solidificacién han sido aplicados a

sistemas binarios. Las aleaciones de interés industrial son de naturaleza multicomponente

por lo que resulta necesario extender el tratamiento binario al caso multicomponente.

Existen dos retos principales asociados con lo anterior: el desarrollo del

procedimiento aplicable y la adquisicién de informacion relativa a las propiedades de los

diferentes sistemas multicomponente de interés en aspectos como nucleacion, crecimiento y

diagramas de fase.

Tabla II.4.- Modelos analiticos de microsegregacién empleados en macro-miero modelado

de la solidificacién.

Modelo Ecuacién Caracteristica

Regla de la palanca C;=C,/[1+ £ {k-1)]

Scheil®? ¢ =ci-7, ](k—l)

Brody y Flemings(m CL‘ = Co[l _ (1 ~20k)f, ](*-1)1(1-20*)
a=4Dt, I ¥

Clyne y sz(SB) C; - Co[( 1—2 Qk) f, }(k—])l(l—zm)
Q=a(l-exp(-1/a)-05exp(-1/2¢a)

Ohnaka®" | c' =cC [1 —(1- ), ](k—l)f(ﬂ-k)
B=2y/(1+2y)
y=8Dgi,/ A

Kobayashi®® C, =B Jos(e -1 -2( - 1)-n J}
c=1-(-pk)f,
I =Bkl - 0[O+ Ak -2](4r)"(1- 8)°

Para predecir la ruta de solidificacién de una aleacién multicomponente es necesario

conocer el correspondiente diagrama de fases de equilibrio termodiniamico. En general

dichos diagramas no estdn disponibles, o incluyen s6lo a algunos de los elementos

constitutivos presentes en la aleacion.
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Cuando los diagramas de fase multicomponente son conocidos, o bien han sido
calculados a partir del procesamiento termodinamico de las energias libres de Gibbs
asociadas a la fase liquida y a las fases sélidas en formacidn, se cuenta con la informacién
relativa a la ruta de solidificacion, es decir se conocen los microconstituyentes que se
pueden formar durante la solidificacién, el reparto de soluto al equilibrio que existe durante
la formacion de dichos microconstituyentes, asi como los valores asociados de calor latente
de solidificacion de dichos microconstituyentes.

La metodologia a seguir en este caso ha sido descrita por Koseki'"?, y por

(108) . .y . ,
Cheng™ "~ quien estudi6 un sistema con nueve componentes elementales. En el caso, mas
comun en la actualidad, en donde no existe informacion relativa a los diagramas de fase

multicomponente del sistema bajo estudio, una primera aproximacién al problema es

propuesta por la metodologia que ha sido denominada diagrama de solidificacion™ , en

donde los coeficientes de particién y las pendientes de liquidus son adoptadas de los
sistemas binarios involucrados u obtenidas experimentalmente, y se asume que no existen
interacciones entre los efectos impartidos por los diferente elementos aleantes.

La temperatura Ge liquidus para un sistema muiticomponente tratado mediante esta
aproximacion, puede ser expresada de la siguiente manera, en funcién de la composicién

del liquido remanente:
I,=T,+ Zm[,ac[,i (IL.21)
1=1

Para describir el avance de la punta dendritica durante la solidificacién primaria de

0

.. . 11 .
una aleacién multicomponente, Zou' propuso una extensién del modelo LGK al caso
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multicomponente, modificando Ia ec.(II.15) para incluir 1a contribucién al subenfriamiento
total, asociado a la difusion de cada elemento aleante conforme los solutos son rechazados

por la punta dendritica en crecimiento, ecs. (11.22), (I1.23):

AT = AT, + Y AT, +AT, (1.22)
AH

AT:——-—"—[v(P,)—kZ: my Gy, i1 ! +2—r
Cp 1-(1-k,,),(P) R (IL.23)

El radio de la punta de la dendrita, caso multicomponente, es calculado empleando:

T/o
R= (I1.24)
f Z[Pmn Gr(l ko,:):|
1-(1-k,,)I,(P)

Resolviendo, mediante métodos numéricos a las ecs. (11.23) y (I1.24) se obtiene la
velocidad de avance de la punta dendritica que corresponde a un subenfiiamiento total
dado; realizando el célculo para diferentes subenfriamientos y tratando esta informacién
mediante regresion polinomial se obtiene a una expresion que permite calcular a Ia
velocidad de avance de la punta dendritica como una funcién del subenfriamiento, Esta
aproximacion es aplicable en principio exclusivamente a los casos en donde la cantidad de
solutos presentes en la aleacidn es tal que todos estos solutos no modifican la ruta de

solidificacion existente en el caso binario
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CAPITULO III
SIMULACION DE LA TRANSFERENCIA DE CALOR Y DE LA CINETICA DE
SOLIDIFICACION ASOCIADAS CON ALEACIONES HIPOEUTECTICAS Y

EUTECTICA BASE AL-SI, COLADAS EN MOLDES DE ARENA

Resumen
En este capitulo se muestra el desarrollo de un macro-micro modelo que predice la historia
térmica, la cinética local de solidificacién y las caracteristicas microestructurales asociadas
al enfriamiento y solidificacion de aleaciones eutéctica e hipoeutécticas de Al-Si coladas en
moldes de arena. La comparacion de las predicciones del modelo con la realidad experi-
mental requiere de informacion experimental relativa a la cinética de solidificacién de las
aleaciones bajo estudio en las condiciones de enfriamiento presentes durante la elaboracién
de piezas mediante el proceso de fundicién. Por lo anterior en este capitulo también se
muestran las consideraciones de mayor relevancia y los procedimientos requeridos para
implementar experimentalmente los métodos de Newton y Fourier, que proporcionan
informacién cuantitativa de la cinética de solidificacion de aleaciones metélicas a partir del

procesamiento numérico de curvas de enfriamiento.

1.1 MODELO ELABORADO
El modelo elaborado en este trabajo consiste de dos partes principales: (i) un modelo
macroscopico que simula a la transferencia de calor en ¢l medio compuesto metal/molde

durante el enfriamiento y solidificacion de la aleacién; (ii) un modelo microscépico que
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establece cuantitativamente la cinética de solidificacion, incluyendo la nucleacidn, el
crecimiento y el interbloqueo entre granos de los microconstituyentes formados.

En esta seccién se mencionan y discuten los aspectos mas relevantes que fueron
tomados en cuenta para el planteamiento de estas dos partes constitutivas del modelo, asi
como ¢l procedimiento que se siguid para el acoplamiento entre el macromodelo de transfe-
rencia de calor y el micromodelo de cinética de solidificacion, aplicados al sistema

metal/molde bajo estudio.

"

R1 K2,

- | 1.- metal
= 2.-molde

Fig.IIL.1.-Representaci6én esquernética del sistema bajo estudio

HI.1.1 MODELO MACROSCOPICO DE TRANSFERENCIA DE CALOR

El sistema bajo estudio, representado esquemdaticamente en la Fig.Ill.1 consiste de
un cilindro de aleacién eutéctica 6 hipoeutéctica Al-Si, inicialmente liquido, a una tempe-
ratura mayor a la temperatura de liquidus, identificado en la figura con el nimero 1, rodea-
do por un molde de arena silica, identificado con el nimero 2, que se encuentra, al inicio

del proceso de enfriamiento, a temperatura ambiente.
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Debido a los gradientes térmicos presentes en el sistema, se produce la transferencia
de calor del metal hacia el molde.

En este trabajo se asume que durante el enfriamiento y la solidificacién de la
aleacidn, el principal mecanismo de transferencia de calor es la conduccién. En consecuen-
cia la conservacién de energia en el medio compuesto metal/molde es representada por la

ecuacion general de conduccion, ec.(IlL.1):

2t V[kVT] Laﬁ
— +
p’p’af (] fat

(I1L.1)

Expresando a la ec.(Ill.1) en coordenadas cilindricas, caso unidimensional, en la
direccion radial, y asumiendo propiedades termofisicas constantes para el metal liquido, el

metal sélido, y el material de moldeo, se obtiene lo siguiente:

or 1 T 2
Cp—=k— L .
pl p: é’t lr[ra}")-{. 'f o"t (IIIZ)
donde:
3 fs
Y Os (IL3)

El término de generacion de calor latente de solidificacion, Qs, es proporcionado por
el modelo microscopico de cinética de solidificaciéon y es no nulo exclusivamente en el
dominio del metal y durante la solidificacién.

Para caracterizar al sistema bajo estudio se consideraron las siguientes condiciones
limite: (i) en la intercara metal/molde, ec(lll4a), (r=1R1, Fig.(AL1)):

or oT
k ——=

- e 5 —0,7'7 (111.43.)
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(ii) en la intercara molde-medio ambiente (r = R2, Fig.(TIL.1)):
-k = hno (Tmnz - Tm) (m'4b)
¥r .

Las condiciones iniciales empleadas son descritas por las ecs.(I.4c-d), donde la
temperatura se expresa como una funcién de la posicion radial, r, y del tiempo, ¢, (T (1)), y
Te, Too son respectivamente la temperatura del metal durante el llenado del molde y la

temperatura ambiente.

en el dominio del metal, r (R1, Fig. IIL.1 :
T(r.0) = Tc {L4c)
en el dominio del molde, R1 (r (R2, Fig.IIL.1 :

T(r.0) =T, (I11.4d)

FigIll.2.- Representacion esquemadtica de la discretizacion del sistema
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Para resolver la ecuacién (IIL.2) se empled el método de diferencias finitas
totalmente implicito, aplicando Ia siguiente métodologia:

(a) Discretizacién del sistema.- Se adopté una discretizacién con tamafio de malla
variable, con un tamafio de malla Ary, para el dominio del metal y otro, Ar; parael dominio
del molde, lo cual se representa esquemdticamente en la Fig.(111.2).

(b) Tipificacion del sistema. El sistema bajo estudio estd constituido por tres
volimenes de control de tipo Gnico: los elementos que se ubican en el eje de simetria, en la
intercar;zl metal/molde y en la intercara molde/medio ambiente, asi como por dos familias
nodales: los elementos de control presentes en el seno del metal y en el seno del material
de moldeo. En las figs.Il1.3-111.6 se muestran las representaciones esquematicas-de cada tipo

de elemento de control

(a) (b)
FigIlL.3 - Representacién esquemadtica de: (a) elemento de control Gnico tipo 1 corres-
pondiente al eje de simetrfa del cilindro; (b) un elemento de control perteneciente a la
familia nodal M, caracteristica del seno del metal
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I Ar,
| T
1
| Z=1
| %
' Ay Tl

k ! =z

. == -
T ——— e e z T T - _T‘

r=R1

Fig Il1.4.- Representacion esquematica de elemento de control tinico tipo 2, caracteristico de
la intercara metal/molde

7
f/

\
T

1
i
1
i
: Arg
!
]
1
e L —_— e
R1<ric R2

Fig.II1.5.- Representacion esquemdtica de un elemento de control perteneciente a la familia
nodal S caracteristica del seno del molde de arena
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r;i=R2

Fig.IIL.6 - Representacion esqueméatica de elemento de control tnico tipo 3 caracteristico de
la intercara molde-medio ambiente

(c) Deduccién de las ecuaciones nodales para cada tipo de volimen de control,
incluyendo, en el caso de los nodos con presencia de metal, el término de generacion de
calor latente. Este término es no nulo exclusivamente durante la solidificacion y se calcula
empleando el modelo cinético de solidificacién que corresponda. Las ecuaciones nodales
fueron obtenidas a partir de las expresiones que resultan de aplicar un balance de energia
para cada tipo de elemento de control. Las ecuaciones nodales correspondientes a cada tipo
de elemento de control se resumen en la tabla 1111

(d) Generacién del sistema de ecuaciones simultineas que representa al sistema
compuesto metal/molde, en funcién de la discretizacion del sistema y del Gltimo campo de
temperaturas. Durante la solidificacién, el cambio local en fraccién solida realizado en un
intervalo de tiempo es calculado explicitamente al inicio de cada paso de tiempo, emplean-

do al altimo campo de temperatura para los célculos realizados por el modelo cinético de
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solidificacién. Los resultados asi obtenidos de incremento en fraccién sélida son empleados

durante el calculo del nuevo campo de temperaturas.

Tabla III.1 Ecuaciones nodales asociadas al caso bajo estudio

Tipo de ecuacion nodal:
glemento nodal
tipol - ) AH
. (A T/ SV,
4Fo,, 4Fo,, 4Fo,Cp,,
a, At
Fo, = AA:' z
familia nodal M . ST AH
—[1——1—_]1;_]4- 24— T - (1+ 1]1;1— L L__Af,
2i Fo,, 2i Fo,, Fo,Cp,
tipo 2 PARI = 25y
@, koA, +agk, Ar,
{" A (pARl)[I-lj}rl
Ar, M
+1+(PARI)At —k“—(l-l_)+—ki s |\
Ar,, i) Ar\iAr,
{" N(pm)[ Ay ]}:’:;1
Arg iAr,
=T +p,,AH,(PAR)AS,
familia nodal S . ) . )
{13 e (1 =
2i Fog 2i Fog
Foq o:SAt
tipo 3 :
P {1_~ 2Fos . { 2Fos 1-~1_ —M—-}T,
2i) ArgpCpg
“T+ 2R A
SPSCPS

(e) Resolucion del sistema de ecuaciones simultineas resultante, representado
matricialmente por el producto de una matriz de coeficientes por el vector columna del
perfil de nuevas temperaturas que resulta en un vector columna de resultados. El método

considerado proporciona para cada paso de tiempo un sistema de ecuaciones simultineas
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con una matriz de coeficientes tridiagonal, el cual es resuelto para cada paso de tiempo
mediante el algoritmo de Thomas®”,
(f) Despliegue de resultados y actualizacion de pardmetros para el siguiente paso de

célculo.

(g) Repeticién de los pasos (d) a (£) hasta el final del calculo.

I1L.1.2 MODELO MICROSCOPICO DE CINETICA DE SOLIDIFICACION

Las aleaciones hipoeutécticas base Al-Si estan formadas por dos microconstituyentes

principales®”:

- la fase o, que se forma al inicio de la solidificacion y que es una solucién sélida rica en
aluminio, que se presenta en las condiciones existentes durante el enfriamiento y solidifi-

cacién en moldes de arena, como dendritas equiaxiales.

- el eutéctico irregular Al-Si, que se presenta como placas alternadas de silicio y solucién
solida de aluminio, espaciadas irregularmente, y ubicado en las regiones interdendriticas e

intergranulares de los granos de fase primaria.

Para cada uno de estos microconstituyentes, se requiere que el micromodelo considere
a 12 nucleacidn, al crecimiento y al interbloqueo entre los granos en crecimiento.

En la Fig.JI.7 se muestra a una curva de enfriamiento experimental, tipica, asociada
al enfriamiento y solidificacién de una aleacién hipoeutéctica multicomponente base Al-Si,

colada en un molde de arena.
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Fig IIL.7.Curva de enfriamiento tipica, asociada al enfriamiento y solidificacién de aleacio-
nes hipoeutécticas Al-Si, en donde se muestran las etapas en que se asume que se realiza el
proceso de enfriamiento

El modelo elaborado en este trabajo asume que el proceso de enfriamiento y
solidificacion de la aleacion bajp estudio consta de cinco etapas:

Etapa I.- Enfriamiento del liquido. Durante esta etapa, que corresponde al intervalo de
tiempo comprendido entre el inicio del proceso y el tiempo t;, tiempo en el cual la zona
monitoreada por el termopar alcanza la temperatura de liguidus de la aleacién. Durante esta
etapa la aleacién transfiefe hacia sus alrededores el calor asociado al sobrecalentamiento
inicial con respecto a la temperatura de liquidus.

Etapa IL.~ En esta etapa, que corresponde al intervalo de tiempo comprendido entre t;
¥ &, donde t; es el tiempo al cual la temperatura de la aleacion alcanza la temperatura
eutéctica, se efectiia la nucleacién y el crecimiento de los granos equiaxiales dendriticos de

fase primaria a.

58



Etapa II.- Durante esta etapa, que se realiza en el intervalo de tiempo comprendido
entre tp v {3, donde t; es el tiempo en el cual la aleacion alcanza el subenfriamiento eutéctico
méximo, se efecta la solidificacién simultdnea de fase primaria y de microconstituyente
eutéctico.

Etapa IV.- En esta etapa, asociada al intervalo de tiempo t3-t4, donde t5 es el tiempo al
cual finaliza la solidificacion, el incremento en la fraccién sélida se debe al crecimiento del
microconstituyente eutéctico, el cual se efectiia hasta que se agota el liquido remanente.

Etapa V.- En esta etapa, que corresponde a los tiempos posteriores al fin de la
solidificacion, se realiza el enfriamiento de la aleacién sélida.

Para tomar en cuenta la naturaleza multicomponente de las alcaciones comerciales
hipoeutécticas base Al-Si, las concentraciones asociadas a los diferentes solutos presentes
en fa aleaciéon son consideradas como parte de la concentracién total de un soluto
equivalente que representa a todos los solutos contenidos en la aleacidn.

Lo anterior implica asumir que la aleacién multicomponente es representada por un
sistema binario equivalente Al-X, donde X es el soluto equivalente. A este sistema esta
asociado un diagrama de fases y una ruta de solidificacidn 2l equilibric caracterizada por
los siguientes parametros:

(1) Una pendiente equivalente de liquidus, 7,; (2) Un coeficiente de distribucién de soluto
equivalente, k,; (3) Una concentracién inicial de soluto equivalente, C,; (4) Una con-

centracién de solubilidad méxima de soluto equivalente, Qm en la solucién sélida

formada, rica en el solvente, en este caso el Al

Lo anterior es mostrado esquematicamente en ia Fig.IIL.8
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Fig II1.8.Representacioén esquemdtica del diagrama de fases asociado al sistema Al-X, en
donde se muestran los pardmetros que caracterizan a la ruta de solidificacion al equilibrio
de una aleacién hipoeutéctica de una composicién dada

Para el céalculo de los tres primeros pardmetros caracteristicos se emplean las
expresiones propuestas por Wang!'? . La pendiente de liquidus asociada al soluto
equivalente, m,, s¢ calcula como el promedio” ponderado de las pendientes de liquidus

solvente-soluto, m;; de cada componente individual, empleando 1la ec.(TI1.5):

_— zrm 'Ca:
7, = Zzé . (L5

El coeficiente de distribucién del soluto equivalente, k,, se calcula empleando la
siguiente expresion:

P h (ko,iml,icﬂ,r)

.6
’ ) (m!JCO,i ) (1.6

La concentracidn inicial de soluto equivalente se calcula sumando las concentraciones

iniciales Cp; de todos los solutos presentes en 1a aleacién:
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a—o = Zi Co,r (m'7)

La solubilidad maxima de soluto equivalente en la solucidn sélida, ES , se calcula

max

empleando la ec. (II1.8):

g o)

c = ‘ 1.8
S““ ZJ(CO,J ) ( )

donde C_S es la solubilidad méxima del soluto i en aluminio.

maxs

Los valores de los coeficientes de particion, kg, y de las pendientes de liquidus, my;

empleados para los céleulos realizados por el modelo elaborado se enlistan en la tabla IH1.2

Tabla I11.2 Valores de kg; y m;; empleados por el modelo

soluto ko,i mi Ref
Si 0.117 -6.587 (20)
Mg 0.42 -5.98 (25)
Fe 0.022 -2.95 (25)
Cu 0.17 -3.43 (25)

Durante la etapa II, que correspondé a a solidificacién de las dendritas equiaxiales de
fase primaria, los granos dendriticos en crecimiento son semisolidos. Se asume que estos
granos pueden ser caracterizados por tres radios, mostrados esquematicamente en la
FigJI1.9: (i) Ry, ¢l radio final de grano, establecido por una ley de nucleacion; (ii) Ry, radio

que delimita a la envolvente exterior del grano semisélido en crecimiento, establecido por
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la posicién de la punta dendritica; (iii) R, radio de la esfera solida equivalente, la cual

contiene la misma cantidad de sélido que el grano semisélido de radio R,.

Co

0 fs fg 1

Soluto Soluio conienido Soluio confenido
conienido|- enelliguide | enelliguide (g

enel interdendritico extradendritice

solido

Fig.[H.9 Representacion esquemdtica de los radios caracteristicos y del reparto de soluto
asociados al crecimiento equiaxial dendritico.

Se adoptan las siguientes consideraciones: (1) En el liquido interdendritico, ubicado
en la region comprendida entre R; y R;, 1a concentracidn de soluto equivalente corresponde
a la composicién de equilibrio en la intercara sélido/liquido, C *, obtenida del diagrama de
fases Al-X; (2) En el liquido extradendritico, ubicado entre R; y R;, la cantidad de soluto
presente corresponde a la concentracién inicial de soluto equivalente, C,; (3) La punia
dendritica se desplaza bajo el efecto del subenfriamiento, de acuerdo con la versitn
multicomponente del modelo LGK®**), y el subenfriamiento considerado para caleular la
velocidad de crecimiento de la punta dendritica se calcula considerando a C* y a la
concentracion promedio de soluto presente en los liquidos intradendritico y extradendritico

obtenida al aplicar un modelo de microsegregacion.
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La proporcion entre R, ¢l radio instantdneo de grano semisélido y R, , el radio de la
esfera solida equivalente, esta restringida por consideraciones de conservacién de materia,

resumidas por la ecuacién de balance de masa mostrada en la figura I11.9.

Cuando se emplea el modelo de Scheil®®? para describir a la microsegregacién de

soluto durante esta etapa, el balance de soluto esta dado por:

Ca-(1- 1)) +(fe-£)C +(-R)C, =G, (IIL9)
donde fg es la fracci6n de grano:
R 3
£ (f—) (111.10)
(Imii)

! 3

£, =| &)
\R )

La solucién numérica de la ec.(I11.9) permite conocer al radio equivalente de sélido

que corresponde a un valor conocido de Ry, empleando el concepto de fraccion interna de

grano®:
R 3
f= (-;?i (UL12)
\ e /

El incremento en el radio de la esfera s6lida equivalente, ARg es calculado a partir del
conocimiento del incremento en el radio de grano, AR, y de la fraccién interna de grano que

resulta de la solucién de la ec.(II1.9), empleando la siguiente relacién geométrica:

(IIL.13)

(1/3)

ARS = ARg(j;)
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Para conocer ¢l incremento en el radio de grano se emplea al modelo LGK multi-

cornponente(l 1h

, mediante el procedimiento descrito a continuacion.

Para calcular a la velocidad instantinea de crecimiento del grano dendritico
semisolido se empled a la extensidn multicomponente(“” del modelo LGK, la cual™Mue
aplicada 2 fin de obtener una ecuacién que relacione al subenfriamiento del liquido rema-
nente con la velocidad de avance de la punta dendritica.

Para tal efecto se resolvieron de manera simultdnea a las ecuaciones (I1.23) y (11.24),
empleando los valores de composicién iniqial asociados a la composicién quimica de la
aleacién de interés, asi como a los coeficientes de distribucién de soluto y las pendientes de
Hquidus resumidos en la tabla II1.2.

Para un subenfriamiento total dado, definido por la ec.(I.22), se calcula al nimero
de Péclet solutal, P.,que satisface a dichas ecuaciones; se infroduce la solucién numérica

en la ec.(11.24) para conocer el valor de R, el radio de la punta dendritica y se aplica la

definicion de P, para obtener a la velocidad de avance de la punta dendritica, Vaq:

P =%‘. (I.14)

Se encontr6 que para resolver este sistema de ecuaciones, para un valor especifico
de AT, puede utilizarse un procedimiento en dos pasos: (i) Para un valor dado de ATy se
establece al intervalo de valores de P, que satisfacen al sistema de ecuaciones (11.23)-(11.24)
empleando al método de biseccién(®”; (ii)Partiendo del intervalo de valores calculado en el
paso anterior, se aplica el método regula falsi®, hasta encontrar la raiz. Realizando este

calculo para diferente valores de subenfriamiento, se gemera un archivo de datos que



correlaciona a valores de ¥y en funcién de ATy y esta informacién es procesada para
encontrar mediante regresién numeérica, una ecuacién que describa adecuadamente dicha
dependencia.

Como ejemplo de aplicacién, en la Fig.JI.10 se presenta la informacién generada
por un programa de cémputo que fue elaborado para obtener los archivos de datos
anteriormente mencionados, para el caso de la aleacién hipoeutéctica base Al-Si cuya

composicion quimica es mostrada en la tabla IT1.3.

0.0025
002 y
A'...
0.0020]
-
£ 0.0015
=1
S
0.0010
0.0050
0 s 15

' 10
AT, (°C)

Fig.IN1.10.- Velocidad de avance de la punta dendritica, ¥, en funcién del suben-
friamiento total para la aleacion Al-Si de Ia composicion quimica mostrada en la tabla [11.3.
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Tabla HII.3.- Composicién quimica de la aleacion base Al-Si considerada para la obtencién
de los resultados mostrados en la Fig.IIL.2. (% en peso)

%Si Mg %oFe %Cu %Al

6.78 0.27 0.5 0.06 bal.

Los datos mostrados en la FigIIl.10 son representados por la ec.(II.14), con un

coeficiente de correlacion, 1° = 0.999958:

Vd = 9.69 (AT,0)*’ (IIL.14)

Aplicando el mismo procedimiento, pueden obtenerse expresiones similares para
aleaciones hipoeutécticas base Al-Si de composicién quimica diferente. En el anexo II se
presenta al programa de computo asociado.

Durante el crecimiento dendritico, etapa I, se asume que crecen N, esferas solidas
equivalentes, y este nimero de esferas es calculado empleando al modelo de nucleacién de
granos dendriticos.

Se emplea a un modelo de nucleacién instantdnea para calcular la densidad de
granos dendriticos como una funcién de la velocidad de enfriamiento de la aleacién en el

momento en que se alcanza la temperatura de liquidus.

La dependencia de N, con respecto a la velocidad de enfriamiento al inicio de la
solidificacion, es expresada por la ec.(II.16), la cual fue obtenida, ver Anexo I, a partir de

resultados experimentales de conteo de granos bajo diferentes condiciones de enfriamiento.
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2
N, =3748x10° +2.313x107[}—;] (IL.16)

La ec.(II.16) permite obtener a N + como una funcidn de las condiciones locales de
enfriamiento en cada elemento de control dentro del dominio del metal cuando se alcanza
la temperatura de liquidus y esta iﬁformacién es empleada por el micromodelo para calcular
la evolucién de la fraccién solida durante esta etapa.

Para tomar en cuenta el efecto del interbloqueo entre granos en crecimiento, la nueva
fraccién sélida, asociada al nuevo radio de esfera sélida equivalente, se calcula utilizando a

la ecuacién de Johnson Mehi®”,

fo=1-exp(~f.5 (I.17)

donde la fraccion sélida extendida, f,f," ,asociada a la formaci6n del s6lido de fase primaria,

es calculado empleando la ec.(111.18):
1B =f"§7rﬁd(R;-“ +ARY (IIL.18)

Durante la etapa II el sistema evoluciona disminuyendo su temperatura hasta alcan-
zar la temperatura de inicio de la reaccién eutéetica, Tg , momento en el cual inicia la etapa
I, (ver Fig. HL7).

En el caso de las aleaciones hipoeutécticas base Al-Si se ha encontrado®'?, que la
composicién quimica de la aleacién hipoeutéctica multicomponente base Al-Si tiene un
efecto importante en la modificacion del valor operante de Tg. En el modelo elaborado este
efecto es tomado en cuenta empleando el valor de Tg que resulta de sustituir , en la ecua-

cién de la linea de liquidus del sistema equivalente Al-X, la composicién del liquido en
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equilibrio con ia solucién sdlida saturada en X:

C,
=1 +'7?}(-—f-) (TL.19)

(]

Cuando un volimen de control alcanza Tg se asume que inicia la etapa III,
relacionada al crecimiento simultineo de los microconstituyentes primario y eutéctico,

etapa en la cual, el subenfriamiento eutéctico, AT es calculado mediante 1a ec.(I11.20)

AT, =T, -T, (11.20)

donde Ty es la temperatura del liquido remanente.

Durante esta etapa, el sdlido presente en cada elemento de control dentro del dominio
del metal puede ser representado por un conjunto de esferas sélidas de dos tipos diferentes:
(i) esferas sélidas de fase primaria; (ii) esferas sélidas de microconstituyente eutéctico.

En un instante dado, durante esta etapa, existen, en una unidad de voliimen de sistema

que representa la situacién presente en el elemento de control, N , esferas de fase primaria y

N - esferas de microconstituyente eutéctico, cuyo niimero ha sido establecido mediante el
modelo de nucleacion correspondiente y con un ra;dio promedio que ha sido calculado por
los modelos de crecimiento dendritico y eutéctico, respectivamente.

La fraccion solida extendida presente en un elemento de control se obtiene de la

ec.(lIL.21):

fE= %m@le; +i;-zd\“fER§ (L.21)
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derivando con respecto al tiempo a la ec.(Ill.21) y despreciando la variacién de N £ con

respecto al tiempo, se obtiene a la ec.(I1.22):

2
't

(4 NR2 +4 ~.R: éﬁ‘ﬂ am.22)

Esta expresion, que permite calcuiar a la velocidad de solidificacién, no toma en
cuenta a la interaccion que existe entre esferas solidas en crecimiento, lo cual implica que
las esferas sélidas mencionadas pueden crecer libremente de acuerdo con su
correspondiente modelo de crecimiento. Sin embargo, conforme se incrementa la fraccidn
sblida, la probabilidad de que las esferas sélidas en crecimiento interactiien a través de sus
campos térmicos o solutales aumenta. La consecuencia de tal interaccidn es una restriceién
mutua para un posterior crecimiento.

En esta etapa, en ¢l modelo se emplea la ecuacién de Jhonson-Mehl®”, pero
modificada para el caso del crecimiento simultineo de dos microconstituyentes. La suposi-
cibn principal consiste en asumir que conforme la fraccién sélida tiende a la unidad, la
interaccién entre granos se acentia, de tal manera que la velocidad de solidificacién tiende
a cero. Esto se expresa mateméticamente multiplicando a la velocidad de solidificacion
expresada en la ec.(Tl1.22), por el factor de empalmamiento (1-f):

2%
gt

(472‘]\/ g2k, ]( ~£) (.23)

En un periodo de tiempo, durante esta etapa, el incremento infinitesimal en fraccién

s6lida, of; , puede obtenerse de:

g, = (4”]{\[ dRsz'ﬁ?s + 4”]9 ERE'@?E )(1 “‘f;) (II1.24)

69



La ec.(111.24) puede expresarse como:

I

&, =(FF+FT)-1) (IIL.25)

En el caso de j microconstifuyentes creciendo simultdneamente, la ec.(Tl1.25) puede

reescribirse como:

7,=(X,87)1-7) @.26)

Resolviendo analiticamente a la ec.(II1.26), se obtiene:
In(i-£)=-2 f* M1.27)
La ec(lll.27) puede expresarse, en el caso de crecimiento simultineo de los

microconstituyentes primario y eutéctico de Ia siguiente manera:
In(1-f)=- 'é"’szRs +—3~7ZNERE (11.28)

de tal manera que la fraccién sélida instantinea durante esta etapa, tomando en cuenta a la

interaccion entre granos, es:
f= l—exp[—- o~ ,E;f] (11.29)

El incremento en fraccién sélida, Af; durante la etapa I, puede escribirse como la

suma de dos contribuciones:

A=A, +Af ¢ (I1.30)
Cada una de las contribuciones puede ser calculada en base al incremento en la
fraccién sélida extendida correspondiente empleando a las ecuaciones (II1.31) y (II1.32), las

cuales se desprenden de 1a ec.(111.29):
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= MG (15~ 1) (IL31)
&= 515 -15) (1.32)
El niimero de granos eutécticos por unidad de volémen de sistema, N 555 calculado

empleando la ec.(IIL.33), una funcién que ligaa N ¢ con con la velocidad de enfriamiento de

la aleacion liquida cuando esta alcanza la temperatura eutéctica

2
. aT
N; =521x10° + 3.56x106(-g;-J (111.33)
=Ty

La ec.(11.33) fue obtenida a partir de resultados experimentales de conteo de granos
en diferentes condiciones de enfriamiento, como se describe en el Anexo I

Para modelar la cinética de crecimiento de los granos eutécticos se empled la

ec.(IiL.34)
-‘%ﬁ— =5x10° AT} ‘ (11.34)

donde se emplea la constante de crecimiento reportada por Stefanescu!®

La etapa Il termina en el momeiito en que se alcanza el méximo subenfriamiento
eutéctico, luego de lo cual inicia la etapa IV, en donde el incremento en fraccidn sélida es
debido tinicamente al crecimiento de los granos eutécticos. Durante esta etapa ¢l incremento

en fraccion solida es calculado empleando la ec.(I11.35):
of, = ME(-15-15) (I11.35)

La solidificacién finaliza cuando el liquido remanente se agota, lo cual se asume que

acontece cuando f; alcanza el valor de 0.995.
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I1.1.3 ACOPLAMIENTO DE LOS MODELOS DURANTE LA SOLIDIFICACION

La ecuacién (I11.2) es resuelta empleando el método de diferencias finitas totalmente
implicitas'®” , y durante la solidificacién el cambio local en Ia fraccién sélida durante el
intervalo de tiempo considerado es calculado explicitamente al inicio de cada paso de
tiempo empleando al campo de temperaturas mas reciente, utilizando el procedimiento
descrito en la seccion anterior. Los resultados de Af; asi obtenidos son cmpleados durante el

célculo del siguiente campo de temperaturas en el macromodelo.

I1.1.4. CALCULO DE LAS LONGITUDES MICROESTRUCTURALES
CARACTERISTICAS

El espaciamiento interlaminar promedio del eutéctico Al-Si, 4., es calculado

empleando la ec.(TI1.36):

_ 1

’:li:'u = j’%!:'udfc (m.363.)
a

donde Ag, es el espaciamiento interlaminar eutéctico instantineo, el cual se calcula
empleando la ec. (II.36b) donde & es una constante caracteristica del eutéctico Al-Si, con

un valor® de 3.4x10°% m*?/s12

£
1 = .36b
& [AIEE Hg :| a )

El espaciamiento interdendritico secundario, DAS, es calculado como una funcién

del tiempo local de solidificacién, t;, definido como el tiempo transcurrido desde el inicio

72



de la solidificacion, t;s del microconstituyente primario hasta el fin de la solidificacion
eutéc- tica, tr; informacidn que es proporcionada por el modelo. El DAS se calcula

empleando la ec.(111.37):

DAS=5.5(M )" (TIL37)

donde el parémetro M adopta®Y, para aleaciones hipoeutécticas Al-Si un valor de 5.3x10°'®
m/s.

En el capitulo IV se presenta al programa de cémputo que permite la aplicacién de
las consideraciones descritas durante el desarrollo del macro-micro modelo presentado en

este capitulo.

II1.2 IMPLEMENTACION DE LOS METODOS DE NEWTON Y DE FOURIER
Existen dos métodos reportados en la literatura reciente®*> que permiten obtener
informacién que caracteriza cuantitativamente a 1a cinética de solidificacién de aleaciones

en condiciones de interés industrial para la produccion de piezas fundidas: El método de

22) (23)

Newton* y el Método de Fourier

Los dos métodos se basan en el procesamiento digital de curvas de enfriamiento de la
aleacién y la principal diferencia entre estas técnicas radica en que el método de Newton
asume la ausencia de gradiente térmico en el metal durante el enfriamiento y Ia
solidificacién y emplea los datos provenientes de un solo termopar introducido en el centro

térmico de la pieza metalica, mientras que el método de Fourier emplea dos termopares,

ubicados dentro del metal, a una distancia predeterminada uno del otro y se basa en la

73



presencia de gradientes térmicos en el metal durante la solidificacién para fundamentar y
realizar el procesamiento numérico de las curvas de enfriamiento.

Como en este proyecto se requiere de estas herramientas para confrontar los
resultados arrojados por ¢l modelo elaborado con la realidad experimental, se procedi6é a
elaborar programas de computo que permitieran la aplicacion de una y otra métodologfa.

A continuacién se presentan los aspectos y resuitados més relevantes que se
obtuvieron de los programas de computo desarrollados, los cuales constituyen una
herramienta imprescindible para este proyecto.

El objetivo que se buscd en esta parte del trabajo fue realizar el estudio de los
fundamentos en que se basan ambos métodos, asi como su implementacién en programas
de computo orientados a la obtencién de informacion relacionada con la cinética de
solidificacién de metales y sus aleaciones a partir de! procesamiento numérico de curvas de

enfriamiento experimentales.

111.2.1 METODO DE NEWTON

Para la implementacion de este método se asume que durante el enfriamiento y
solidificacién de una aleacion liquida dentro de un molde de arena, no existen gradientes
térmicos dentro de la aleacion, por lo cual la evolucién térmica de la aleacién durante el
proceso puede obtenerse de la aplicacién, a la masa de metal sometida al proceso, de un

balance giobal de energfa, que en su forma general se expresa mediante 1a ec.:

T dg S/,
bkl o SR & (1.3
& a s 2

pCpV
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donde 4 es el drea de contacto metal/molde, V es el volimen del metal, las propiedades
termofisicas corresponden al metal y dg/df es el flux de calor que abandona al metal a
través de la intercara de contacto metal/molde.

Partiendo de esta ecuacion se observa que la velocidad de enfriamiento consiste de
dos contribuciones, ecs.(II.39), la primera de ellas es independiente de la liberacién de
calor latente durante la solidificacién y estd asociada con la rapidez con la cual el molde de
arena extrae calor del sistema y la segunda contribucién que es dependiente de dicha

evolucion y en la cual aparece el término f£:

AH, P f
fgz _ A ﬁ il s (I11.39a)
dt yeal pCpV dt Cp It
‘?‘ ) {g}} s {ig} (I11.39b)
i real f j; —dependiente f_;_dependreme

De lo anterior, la contribucién al cambio de temperatura con respecto al tiempo

asociada a la solidificacién puede obtenerse de®®:

J .@} _dar  _Jdar - A{fz} (IIL.40)
L drt £ at real | dt Jf dt

s—dependiente ~independiente

donde A{%} es la diferencia enfre la wvelocidad de enfriamiento medida

experimentalmente durante la solidificacién del sistema y la velocidad de enfriamiento que
presentaria el siste-ma si no existiera cambio de fase, conocida como curva cero
newtoniana, ZN, que resulta de de suponer que, durante el proceso de enfriamiento y

solidificacién, el metal sufre un enfria-miento newtoniano, descrito por la siguiente
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ecuacién que representa al flux de calor que abandona el metal a través de la intercara

metal/molde:;

dg ‘

—~=-p(T~-T { 41
“L=~W(T-T) . @m.41)

donde % es el coeficiente newtoniano de transferencia de calor, el cual caracteriza la
rapidez con que la energia térmica es extraida del metal y T, Ty somn, respectivamente la
temperatura instantinea del metal y la temperatura ambiente.

El flujo de calor cedido por el metal, antes y después de la solidificacion, puede ser

expresado en los siguientes términos:

ar
Vi = —hl(T~T 4
pCp {dt} (T~T) 11.42)
de donde:
dT} hA (
i =2 _(r_T ) (11.43)
{dt . pch 0

Esta ecuacitn representa a la velocidad de enfriamiento que hipotéticamente presen-
tarfa el metal si no existiera cambio de fase, es decir a la velocidad de enfriamiento de refe-
rencia 6 curva cero de Newton, ZN. Resolviendo analiticamente esta ecuacién y volviendo

a derivar se obtiene una expresion del siguiente tipo:

ZN = [ﬁ) =~ XY exp(-Y?) (11.44)
dt Js, .

en donde las constantes Y , X pueden calcularse mediante una interpolacién exponencial de
los datos de la curva de velocidad de enfriamiento experimental justo antes y justo después

de la solidificacion. Una vez establecidos estos valores se puede generar la curva cero de
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Newton y efectuar el tratamiento de datos experimentales para obtener informacién
cuantitativa en relacion con la cinética de solidificacion de la aleacién bajo estudio.

La informacién que puede extraerse de una curva de enfriamiento empleando lo
anterior s¢ puede inferir observando la ec. (11.39a) de donde se desprende que:

(i) el calor latente de solidificacién por unidad de voléimen se obtiene de:
ar ‘s

L =puCpy|f| & —-} di =20 Af (I11.45)
dt ¢S

donde Qs es el flujo instantdneo de calor latente de solidificacién por unidad de w)olﬁmen,
tis ¥ t5s son, respectivamente, los tiempos de inicio y de fin de la solidificacién.

(ii)- la velocidad de solidificacién, esté dada por:

f{.& = pMCpM A{dT}

o 7 I (1IL.46)
(iif)- 1a evolucidn de la fraceidn sélida obtiene de:
1= %M— it o dt | (IL47)
s 'is

La métodologia anteriormente descrita para el procesamiento de curvas de
enfriamiento experimentales, fue traducida en un programa de computo, el cual, a través del
almacenamiento en disco de los datos experimentales archivados y de los generados en
cada etapa del tratamiento digital anteriormente mencionado, permite obtener la
informacién cuantitativa que describe la cinética involucrada durante la solidificacién de

metales v aleaciones.
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El listado del programa elaborado para aplicar el método de Newton, en lenguaje
Qbasic, en donde se incluyen comentarios que explican 1o que se va realizando conforme se
efectiia el tratamiento numérico de la curva, asi como las subrutinas empleadas se muestra

en el Anexo I1.

I1.2.2 Mﬁono DE FOURIER

Este método asume que el mecanismo principal de transferencia de calor durante el
enfriamiento y solidificacion de piezas metdlicas coladas en moldes de arena es la
conduccién, y por ende la temperatura en cualquier region de la pieza y a cualquier tiempo,
puede ser conocida a partir de la ecuacién general de conduccidn, o ecuacién de Fourier, la
cual es aplicada al dominio del metal, y durante la solidificacién incluye a un término de
generacion asociado con la liberacién del calor latente de solidificacién. Eso implica asumir
valida Ia ec.(TIL1) para la representacion de la conservacion de la energia dentro de la
aleacion durante el proceso de enfriamiento.

Se asumen propiedades termofisicas constantes para la aleacion liquida, la aleacién
sdlida y el material de moldeo, por lo que, rearreglando términos en la ec.(II1.1), la ecuacién
(I1L.48) describe la evolucién, en el dominio del metal, de Ia velocidad de enfriamiento

durante el proceso:

) ,
L o, V2T 4—S =T (IL48)

Esta ecuacion puede ser descrita en términos del flujo volumétrico instantineo de

calor generado durante la solidificacién, Js :
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Q= pMCPM(T"' @, V'T)

, (111.49)
Q, = puCpy (T - ZF)

donde ZF es la curva cero de Fowder o linea base para el cdlculo de los parametros
cinéticos que caracterizan al sistema, y esta definida por®:
ZF =a, VT (I1L.50)

De manera similar al caso de la curva cero de Newton, ZF representa a la velocidad
de enfriamiento que presentaria la region adyacente al termopar mds cercano al eje de
simetria si en esta zona no se efectuara la solidificacion, con la diferencia de que el efecto
de las variaciones en el gradiente térmico local, asociadas a la solidificacién y enfriamiento
en esta y en otras regiones de la pieza, son tomadas en cuenta durante el calculo de la curva
cero de referencia.

De acuerdo con o anterior cuando cuy y el campo de temperaturas T(x, #) son conoci-
dos dentro del metal, pueden establecerse las magnitudes de las diferentes contribuciones
térmicas en el sistema.

Experimentalmente el Laplaciano, T puede ser obtenido a partir de las lecturas de
temperatura contra tiempo de dos termopares insertados dentro de una pieza simétrica en

posiciones conocidas®**?);

A7, -1)
VT =— 1o .51
RI-R? —

Cuando no existe generacion de calor latente, O, =0, la ec.(I11.48) muestra que la

difusividad térmica del metal puede ser estimada experimentalmente:

(111.52)
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la ec.(I[1.52) aplicada en los periodos de tiempo que corresponden 2l tiempo transcurrido
antes y después de la solidificacion permite obtener valores experimentales de la
difusividad térmica del metal liquido y sélido, los cuales, ponderados por Ia fraccién sélida,
pueden ser empleados para caracterizar la difusividad térmica de una regién de la pieza que
se encuentre parcialmente sélida.

La obtencion de ia informacién relacionada con ia cinética de solidificacién de la
aleacién bajo estudio se efectta empleando todo lo anterior en un procedimiento de
naturaleza iterativa, que sigue la siguiente métodologia:

(a) Célculo de la difusividad térmica y de la capacidad calérifica por unidad de voltimen
asociadas al metal durante la solidificacién, en funcidn del tiempo y de la fraccién sélida
presente, tomando como referencia los valores de ang. y oms obtenidos como parte de este
método

(b) Célculo de la curva cero de Fourier, ec. (II1.50)

(¢) Cilculo del flujo volumétrico instantaneo de calor latente generado por la solidificacién

0, = pCpy(T-ZF) (IIL53)
(d) Célculo del calor latente de solidificacion mediante la integracién, desde el tiempo de
inicio y hasta el tiempo de fin de la solidificacién, del flujo volumétrico instantineo de

calor latente,

‘s
L =2XQM (IL.54)
7

s

(e) Céiculo de la evolucion de la fraccién solida en funcidn del tiempo
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p‘ i

f= -L—S*f- %:QSAI‘ (I1L.55)
Estos pasos son repetidos hasta que el célculo alcanza la convergencia, la cual puede

ser establecida a través de la comparacion del valor del calor latente actual v el calor latente

calculado en el ciclo anterior.

Para iniciar el célculo se asume una evolucién lineal de la fraccién sélida entre €l
tiempo de inicio y de fin de la solidificacidn. Los valores de fs() son actualizados en cada
ciclo de célculo.

La métodologia descrita fue traducida a un programa de cémputo el cual procesa
numéricamente las curvas de enfriamiento asociadas a dos termopares introducidos dentro
una pieza metdlica siméfrica, en posiciones conocidas. Este programa procesa
numéricamente  archivos de datos, como los mostrados en la tabla IIL5 y extrae, en base a
las suposiciones del andlisis de Fourier, informacién relacionada con la cinética de
solidificacion de la aleacidén asociada a las curvas de enfriamiento sometidas a este
tratamiento. El listado del programa elaborado para aplicar el método de Fourier, en
lengugje Qbasic, en donde se incluyen comentarios que explican lo que se va realizando

conforme se efectiia el tratamiento numérico de la curva,. asi como las subrutinas

empleadas se muestra en el anexo I1.

H1.2.3 IMPLEMENTACION EXPERIMENTAL DE LOS METODOS DE NEWTON
Y DE FOURIER
Con el fin de obtener curvas de enfriamiento experimentales para su tratamiento

empleando los programas elaborados, la aleacion hipoeutéctica base Al-Si, aleacion HP1,
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cuya composicion quimica es mostrada en la tabla M4 fue fundida en un horno de
resistencia, desgasificada durante ocho minutos con argdn, y fue vaciada, a una
temperatura, medida en el crisol, de 720°C, dentro de un molde de arena en verde,

Tabla IH.4.- Composicién quimica de la aleacién empleada (% en peso).

Aleacién | % Si % Fe % Cu % Mn % Mg % Zn % Al

HP1 7.6 0.48 0.1 0.12 0.25 0.06 bal.

1 M
(1).-Molde de Arena (5).-Termopares
(2).-Bajada (6).-Tarjeta de Adquisicién
(3)-Corredor (7).-Computadora

{(4).-Probeta de interés
Fig.IlL.11.- Representacidn esquemdtica del arreglo experimental empleado para obtener las

curvas de enfriamiento empleadas en fa aplicacién de los métodos de Newton v de Fourier
mostrados en esta seccidén

El molde de arena presenta, conectada en fuente al sistema de llenado (constituido
por una bajada y un corredor), a la impresion de una pieza cilindrica de  didmetro

preestablecido (2 cm 0 3.2 cm) y 30 cm de alfura.
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En la Fig.(Ill.11) se muestra la representacion esquematica del arreglo experimental
empleado. Para registrar la historia térmica de la aleacion durante el proceso de enfriamien-
10, se introdujeron en la impresion cilindrica de cada probeta, a una altura igual a la mitad
de la altura tota] de cada probeta, dos termopares chromel-chromel alumel, calibre 30, recu-
biertos por una funda bifilar de altimina de 1.6mm de didmetro externo, ubicéndolos en dos
posiciones radiales diferentes con respecto al eje de simetria de la pieza. Los termopares
fueron conectados a un sistema de adquisicion de datos y a una computadora personal.

La tabla L.V resume las condiciones experimentales empleadas para la obtencién de
las curvas de enfriamiento empleadas durante la implementacion experimental del los
métodos de Newton y de Fourier.

Tabla II1.V.-Datos generales de los experimentos realizados durante la implementacion
experimental de los métodos de Newton y de Fourier

Experimento Aleacion Tc (°C) digmetro (mm) Posicion de
termopares
(mm)

3.1 Al 720 32 R1=0.5mm
R2=15mm

32 Al 720 20 R1=0.5mm
R2=7.5mm

La figura .12 muestra ias curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucién
de los experimentos 3.1 y 3.2 de la tabla IIL.V., que estdn asociadas, respectivamente, a
cilindros de aleacion Al, tabla lI1.1, con didmetros de 3.2 ¢cm y 2 cm.

Las curvas de enfriamiento, en el caso del experimento 3.1 de la tabla TILV
corresponden a las lecturas obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con
respecto a eje de simetria del cilindro, de 0.5 mm y 15 mm respectivamente. En el caso del

experimento 3.2 de la misma tabla, las curvas de enfriamiento corresponden a las lecturas
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obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con respecto a eje de simetria del
cilindro, de 0.5 mm y 7.5 mm, respectivamente. La tabla II1.6 muestra los datos asociados

a la curva de enfriamiento del experimento 3.2,

G431

R1=0.5mm
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Fig.lL.12.-Curvas de enfriamiento asociadas a los experimentos 3.1, (@) y 3.2 ,(b) de la

tabla IIL.V. durante el enfriamiento y solidificacion de cilindros de aleacién hipoeutéctica
Al-Si colades en moldes de arena en verde.

Al observar la Fig.llL.12 se puede constatar que la suposicién de ausencia de
gradiente térmico en el metal durante el proceso de enfriamiento no corresponde con la
realidad experimental encontrada, ya que se puede distinguir, en cada experimento, una
diferencia entre las historias térmicas de las zonas monitoreadas en cada cilindro. Esta
situacion prevalece para todas las condiciones exploradas en este trabajo. En general se
puede afirmar que en la mayoria de los casos de interés practico para la manufactura de
piezas mediante el proceso de fundicién en moldes de arena, cuando se busca mejorar la
caracterizacion de la cinética de solidificacién, resulta necesario tomar en cuenta el efecto
de la presencia de gradientes térmicos al interior de la pieza durante el enfriamiento y la
solidificacion. Lo anterior debe ser considerado al emplear la informacién cinética aportada

por el método de Newton.



Tabla lIL.6.- Datos experimentales asociados a las curvas de enfriamiento dela Fig. 111.12b

Tiempo T (°C) T (°C) Tiempo T(°C) T (°C)
(s) r=0.5mm r="7.5mm (s) r=0mm |r=75mm
.0 686.3 671.6 19.5 597.8 5902.2
0.5 680.0 664.4 20.0 597.1 591.7
1.0 670.7 655.9 20.5 586.2 591.3
1.5 660.3 654.0 21.0 595.7 590.8
2.0 649.8 637.4 215 595.2 590.0
2.5 640.7 627.7 22.0 584.7 589.5
3.0 633.2 622.5 22.5 594.0 589.0
3.5 827.5 619.8 23.0 593.1 588.7
4.0 622.6 614.5 23.5 592.5 6587.9
4.5 617.7 607.5 24.0 591.9 587.1
5.0 613.0 602.4 245 591.3 586.5
55 608.1 600.3 25.0 590.4 586.0
6.0 605.1 602.6 25.5 589.7 585.8
6.5 604.1 603.5 26.0 589.2 584.8
7.0 604.7 603.6 26.5 588.5 584.0
7.5 606.1 603.2 27.0 587.8 583.7
8.0 607.3 602.8 27.5 586.8 583.2
8.5 608.0 602.7 28.0 586.1 582.68
9.0 607.9 602.2 28.5 585.4 581.0
85 607.9 602.2 29.0 584.6 581.0
10.0 6807.7 601.3 29.5 583.8 580.6
10.5 607.5 600.9 30.0 583.0 580.1
11.0 607.3 600.7 30.5 582.6 579.2
11.5 606.8 600.2 31.0 582 1 578.3
12.0 606.6 589.7 31.5 581.6 577.7
12.5 606.4 598.9 32.0 580.7 577.5
13.0 606.1 588.4 32.5 580.1 576.8
13.5 605.5 588.4 33.0 579.5 576.0
14.0 605.0 597.9 33.5 578.7 575.3
14.5 604 .6 587.1 34.0 577.9 5747
15.0 604.2 596.7 345 576.9 574.2
15.5 603.5 596.2 35.0 576.3 573.4
16.0 602.6 596.1 355 575.6 572.5
16.5 602.0 595.7 36.0 575.0 570.9
17.0 601.4 594.8 36.5 574.1 571.5
17.5 600.7 594 1 37.0 573.3 570.7
18.0 589.9 594.0 37.5 572.7 570.0
18.5 599.0 593.4 38.0 572.0 569.2
19.0 598.4 583.1 38.5 571.3 568.7
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Tabla H1.6.- Datos experimentales asociados a las curvas de enfriamiento dela Fig. IIL.12b

Tiempo T (°C) T (°C) Tiempo TCO) TCC)
(s) r=40.5mm r=7.5mm (s) r=05mm | r=75mm
398.0 570.3 568.2 58.5 567.9 566.4
38.5 568.8 567.7 59.0 567.9 566.6
40.0 569.4 566.9 59.5 567.9 566.5
40.5 568.8 566.6 60.0 567.8 566.7
41.0 568.3 566.1 60.5 567.8 566.6
41.5 567.8 566.1 81.0 567.9 566.3
42.0 567.5 565.9 61.5 567.8 566.3
42.5 567.3 565.4 62.0 567.4 566.4
43.0 567.1 5656.3 62.5 567.5 566.3
43.5 566.8 565.3 63.0 567.6 565.7
44.0 566.7 565.3 63.5 567.5 565.9
44.5 566.8 565.0 64.0! 567.4 565.9
45.0 566.7 565.0 64.5 567.1 566.1
45.5 566.6 565.2 65.0 567.0 565.9
46.0 566.2 565.5 65.5 566.9 565.4
46.5 566.2 565.5 66.0 566.8 565.5
47.0 566.3 565.3 66.5 566.6 565.4
47.5 566.3 565.4 67.0 566.7 565.5
48.0 566.2 565.4 67.5 566.8 565.0
48.5 566.2 565.9 68.0 566.9 565.2
49.0 566.4 565.2 68.5 566.8 565.3
49.5 566.7 565.6 69.0 566.5 565.2
50.0 566.8 566.0 69.5 566.5 564.9
50.5 566.8 566.3 70.0 566.5 564.7
51.0 567.1 566.6 70.5 566.2 564.6
51.5 567.4 566.3 71.0 566.0 564.5
52.0 567.5 566.4 71.5 565.8 564.5
52.5 567.5 566.5 72.0 565.8 564.2
53.0 567.4 566.7 72.5 565.7 563.9
53.5 567.6 566.8 73.0 565.5 563.9
54.0 b67.8 566.4 73.5 565.1 564.0
54.5 567.9 566.9 74.0 565.0 564.0
55.0 587.9 566.9 74.5 565.0 563.4
55.5 567.9 567.0 75.0 564.8 563.0
56.0 568.1 567.0 75.5 564.5 563.0
56.5 568.1 566.6 76.0 564.1 563.3
57.0 568.0 £66.8 76.5 564.1 562.9
57.5 567.7 566.8 77.0 564.0 562.5
58.0 567.8 567.0 77.5 563.8 562.3
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Tabla II1.6.- Datos experimentales asociados a las curvas de enfriamiento dela Fig, TIL12b

Tiempo T (°C) T (°C) Tiempo T (°C) T (°C)
(s) r=05mm | r=75mm (s) r=05mm |r=75mm
78.0 563.3 562.4 97.5 945.1 545.3
78.5 563.1 561.7 98.0 544.5 544.4
79.0 562.9 561.8 98.5 543.7 543.7
79.5 562.7 561.3 99.0 542.7 543.4
80.0 562.4 561.2 99.5 542 .1 542.6
80.5 561.9 561.1 100.0 941.5 541.7
81.0 561.7 560.8 100.5 540.8 541.2
81.5 561.5 560.2 101.0 540.2 540.5
82.0 561.2 560.2 101.5 539.3 540.1
82.5 560.8 559.9 102.0 538.6 538.9
83.0 560.3 559.9 102.5 537.9 238.2
83.5 560.0 559.3 103.0 537.1 537.4
84.0 559.7 568.7 103.5  636.0 537.0
84.5 559.3 558.4 104.0 535.4 536.4
85.0 568.7 558.1 104.5 534.8 5356.2
86.5 558.4 558.1 105.0 534.2 534.6
86.0 558.1 567.2 105.5 533.5 534.1
86.5 557.8 5567 1 106.0 532.6 533.5
87.0 567.2 556.8 106.5 531.9 532.6
87.5 556.5 556.5 107.0 531.3 531.5
88.0 556.0 5656.7 107.5 530.4 531.3
88.5 555.6 565.0 108.0 529.6 530.4
89.0 555.0 554.5 108.5 528.9 530.0
89.5 554.4 554.4 109.0 528.3 528.9
90.0 5563.9 554.0 109.5 527.6 528.1
90.5 563.5 553.3 110.0 526.8 527.5
51.0 553.1 552.6 110.5 525.8 526.9
91.5 552.5 552.3 111.0 525.1 526.5
92.0 561.7 552.2 111.5 524.5 525.1
92.5 551.2 551.5 112.0 523.8 524.6
93.0 550.7 550.9 112.5 523.1 524.2
93.5 550.2 550.0 113.0 522.3 523.6
94.0 549.5 549.7 113.5 521.8 522.7
94.5 548.7 549.1 114.0 521.2 622.0
95.0 548.2 548.4 114.5 520.5 521.3
95.5 547.7 547.7 115.0 519.6 520.7
96.0 547.0 547.3 115.5 519.0 520.1
96.5 546.2 546.7 116.0 518.4 519.1
97.0 545.6 546.2 116.5 517.8 518.5
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Las curvas de enfriamiento mostradas en la Fig.II.12 fueron procesadas empleando
los programas elaborados, aplicando los métodos de Newton y de Fourier con el fin de
extraer informacion relativa a la cinética de solidificacidn.

Para la aplicacién del método de Newton se procesé a la curva de enfriamiento que

-

corresponde a la posicion mas cercana al eje de simetria del cilindro.

dT/dt, ZN (°C/fs)
dTidt, ZN (°Clsg)

.25 .
0 50 160 150 200 250 0 50 100 150 200
tietapo (s) tiempo (s)
@ ®

Fig IIL.13.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7') y de las curvas cero de Newton
(ZN). asociadas a las condiciones sefialadas en la tabla II1.2, para los experimentos 3.1 (a)

v 3.2, (b)

En la figura IT1.13, se muestra la evolucion de los parametros 7Ty ZN, asociados a
los experimentos de la tabla IILV. El 4rea sombreada representa graficamente a la
diferencia entre la curva de velocidad de enfriamiento real, T, y la curva cero de Newton,

ZN, y esté directamente asociada con ia magnitud del calor latente de fusién, ec.(Il1.45). La

. dT , . .
diferencia instantdnea entre las dos curvas, A{Z}’ estd asociada con la velocidad de

solidificacion, dfs/dt, ec.(111.46)
En la Fig. I11.14 se muestra la evolucién de la velocidad de solidificacién, obtenida

de la aplicacién del método de Newton a los datos experimentales. En esta figura se puede
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observar que existen dos méaximos, ml y m2 y un punto de inflexién, x que divide en dosg
regiones al area bajo la curva: la primera de ellas, que inicia en el tiempo de inicio de
solidificacion, ti, y que termina en el punto de inflexién, x, antes del segundo maximo, esta
asociada con la solidificacién de la fase primaria y la segunda, que inicia en x y termina en
ti.el tiempo de fin de solidificacion esta relacionada principalmente con la solidificacion

del microconstituyente eutéetico.

0.02T _mi 0.035
0.0164 0831
0.025
I‘E- —
g 0012 S o002
m2 ~—
g / 5
£ 0.008 df, g 0ms
dt 0.0
0.004] X
trs 0.0054
tL‘
0 0
0 50 100 150 200 250 0 160 200
tiempo (s)
(a)

Fig. TH.14.- Evolucién de la velocidad de solidificacion, dfy/dt, asociada al
procesamiento, mediante el método de Newton de las curvas de enfriamiento de los
experimentos 3.1 () y 3.2 (b).

En la figura IIl.14 se observa que las condiciones de enfriamiento mas severo
(experimento 3.2) se iraducen en mayores velocidades de solidificacion, como se observa al
comparar las escalas de dfs/dr de las figs. 111.14 (a) y (b).

La FiglIL14 indica que, de acuerdo con el método de Newton, las mayores
velocidades de solidificacion se alcanzan en los primeros instantes de la solidificacion,
durante la solidificacion de la fase primaria, y se observa que a medida que progresa la

solidificacidn, esta se realiza de una manera cada vez mas lenta, como se desprende de la

tendencia general que muestra dfs/dt a partir del primer méximo. Un analisis mas detallado
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de la evolucién de los pardmetros mostrados en las figs.JI1.13-11L.14 puede reslizarse a
través de la conceptualizacitn de la ecuacién de base empleada en el método de Newton,
ec. (II1.38), transformada a un balance global de energia por unidad de voltmen, como se

muestra en la ec.(Il1.56):

A( dg df dT
2% Yy o 8L .
V(dt)Jr rg  PePey (1L.56)

O + 0O = Qs

En la ecuacién (1IL56), Qs es el flujo volumétrico de calor que se libera, durante la
solidificacion el cual es un multiplo de dfs/dt , (ec.1L.3); Oc es el flujo volumétrico de calor
neto que se transfiere hacia el molde a través de la intercara metal/molde y Q, es Ia energia
acumulada por unidad de volimen de metal y resulta de la suma de las dos contribuciones
Os y Qc.

Lo anterior nos permite dar una interpretacién del parametro 7° en términos de la
transferencia de calor que acontece en el elemento de control. De la ecuacién ({11.56) se

obtiene:

_dl (o o)
-5 ) sn

La ec. (Il.57) muestra que la velocidad de enfriamiento es un reflejo de las

magnitudes relativas de Osy Oc. El valor que adopta Q¢ refleja a la interaccién térmica
que presenta el volimen de control, en este caso el metal contenido en la impresién del
molde, con sus alrededores, lo cual se manifiesta en la magnitud del flujo volumétrico de

calor neto que sale del metal a través de sus fronteras. Por ejemplo, si no existe cambio de
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fase, s es nulo y, en ¢l caso de un proceso de enfriamiento Qc presenta valores negativos
y por ende T es negativa también (el sistema se enfria). Durante la solidificacién Qs adopta
valores positivos lo que produce, ya sca, valores de 7 menos negativos, 0 sea una
disminucién en la velocidad de enfriamiento del sistema (cuando Qs < -Qp), un
enfriamiento nulo, 7" = 0, (cuando Qs =-Q¢) condicién presente cuando el sistema alcanza
su subenfriamiento méxi-mo, 6 el calentamiento del elemento de control, 7* > 0, (cuando Qs
> -Q¢) durante la recalescencia.

De lo anterior es claro que la evolucién de 7 durante la solidificacién estd
intimamente ligada a la cinética de solidificacién ya que de la evolucion de la velocidad de
solidificacion depende el flujo volumétrico de calor latente de solidificacion Qs, ec.(.H1.56),
y de éste, junto con O, la evolucién de 7',.ec.(1I1.57).

Con los elementos aportados por el anterior analisis, la evolucién de 7', mostrada en
la Fig.(Il1.13) puede ser explicada como se describe a continuacion:

Al inicio del proceso y debido al choque térmico entre el meta} liquido, inicialmente a °
la temperatura de colada y el molde, inicialmente a temperatura ambiente, el sistema
alcanza las mayores velocidades de enfriamiento, caracterizadas por los valores més
negativos de 7.

A medida que continua el proceso, la saturacién térmica del material de moldeo, en la
vecindad inmediata de la intercara metal/molde, provoca que la velocidad de extraccidn de
calor disminuya, y en consecuencia Qcy Tadopten valores cada vez menos negativos, hasta
que el metal liquido alcanza la temperatura de liquidus e inicia la solidificacién. Cuando

esto sucede el flujo de calor latente liberado por la solidificacién Qs provoca, ec(Il1.57) que
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T se dispare hacia valores afin menos negativos hasta que eventualmente alcanza un valor
nulo, en el tiempo que corresponde al subenfriamiento maximo asociado a la solidificacién
de la fase primaria.

A partir de este momento y durante la recalescencia 7 presenta valores positivos,
incluyendo a un primer méximo, que corresponde en el tiempo a los primeros maximos que
presenta dfs/df en la fig II.14. Luego de este maximo la velocidad de solidificacién
disminuye, Fig. 111.14, como resultado de la disminucién en el subenfriamiento del liquido
remanente asociada al incremento en temperatura que se presenta durante la recalescencia.
A medida que esta continfia, el efecto descrito disminuye al valor de Qg hasta que,
nuevamente, Os=- 0. y 7 =0, en el tiempo asociado a la recalescencia méaxima durante la
solidificacién primaria.

Después de este instante la condicion que prevalece es de valores negativos de T,
asociados a una disminucién de la temperatura del sistema (Qs < -Qc) hasta que se alcanza
la temperatura eutéctica e inicia la solidificacion eutéctica.

La evolucién de T, dfs/dt y Os durante la solidificacién del microconstituyente
eutéctico y hasta el final de la solidificacién puede entenderse mediante un razonamiento
similar al expuesto para la solidificacién primaria.

Observando la Fig.(IIL.13), la trayectoria mostrada por la curva cero de Newton
indica la velocidad de enfriamiento que mostraria el sistema, de acuerdo con las
suposiciones de este método, si no se preseﬁtara la solidificacién. Este comportamiento
corresponde a la disminucién progresiva de la velocidad de enfriamiento del metal asociada

lUnicamente al decremento progresivo de Q¢ asociado con la disminucién de la cantidad de
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energia extraida del metal, conforme transcurre el tiempo. Resulta interesante observar que
al final de la solidificacién las curvas cero ZN y T, se unen nuevamente para describir la

manifestacién de ia evolucion de Q¢

T/t Crs)
dT#edt C/s)

- v r v - 25 r .
0 50 194 150 200 252 0 50 106 158 200
tiernpo (5} tiempo (s}

(a) (b)
Fig.JI.15.- Evolucién de Ia velocidad de enfriamiento (7) y de las curvas cero de Fourier
(ZF) que resultan del procesamiento numérico de las curvas de enfriamiento de los

experimentos 3.1 (a) y 3.2, (b).

En la Fig. 1115 se muestraa T, la primera derivada de la temperatura con respecto
al tiempo asi como a las curvas cero de Fourier, ZF, asociadas al procesamiento de las
curvas de enfriamiento mostradas en la Fig.I11.12. tal v como se obtiene de los archivos
generados por el programa que permite la aplicacion del método de Fourier

En esta figura ¢l &rea sombreada representa graficamente a la diferencia entre la
curva de velocidad de enfriamiento real, 7, y la curva cero de Fourier, ZF, y esta
directamente asociada con la magnitud del calor latente de fusion, ec.(II1.54) y la diferencia
instantdnea entre las dos curvas, esta asociada con el flujo volumétrico instantianeo de calor
latente, ec.(I11.53)

En la Fig.. [I.16 se muestra 1a evolucion de ia velocidad de solidificacion, obtenida

de la aplicacion del método de Fourier a los datos experimentales de la Fig II1.12
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Fig.lIL.16.- Evolucién de la velocidad de solidificacion, df./dt, asociadas a las condiciones
seflaladas en la tabla I11.2, para los experimentos 3.1, (a) y 3.2, (b).

En estas figuras se puede observar que existen dos maximos y un puato de inflexion,
X', que divide al drea bajo cada curva en dos secciones: la primera de elias, que comienza
en el tiempo de inicio de solidificacién, tis, y que termina en el punto de inflexién, x°, antes
del segundo méximo, esta asociada con la solidificacion de la fase primaria y la segunda,
que inicia en X’ y termina en t ¢, estd relacionada con la solidificacién del microcons-
tituyente eutéctico.

Al comparar las figs.(Ill.15) y (I11.13) se observa que la curva cero de Fourier, a
diferencia de la curva cero de Newton, muestra importantes variaciones en su evolucién
durante la solidificacién. Al inicio, durante el enfriamiento del liquido sobrecalentado ZF
sigue la trayectoria de 7', hasta que en un momento dado, previo a que se alcance un valor
nulo de 7, ZF cambia su tendencia ascendente por una descendiente, hacia valores
negativos. Esta tendencia continua hasta que se alcanza un primer minimo, luego de lo cual
ZF vuelve a ascender, hacia valores menos negativos, hasta que alcanza un maximo, en el

punto x°. Una vez alcanzado este punto, ZF vuelve a descender hacia valores muds
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negativos, hasta alcanzar un segundo minimo y posteriormente asciende hacia valores cada
vez menos negativos hasta que, al final de la solidificacion, se intercepia con la curva 7.

Cabe sefialar que el calculo de V°T y los valores de T empleados durante los la
aplicacién este método, representan lo que acontece en la zona que rodea al termopar
ubicado en la posicién més cercana al eje de simetria, por lo que los valores de ZF indican
en principio, a la velocidad de enfriamiento que presentaria la zona de la pieza adyacente a
este termopar, si se excluyera a la generacién de calor latente asociada con la solidificacién
que ahi se realiza.

Sin embargo, a diferencia del método de Newton, se toma en cuenta la presencia de
gradientes térmicos y es este efecto el que se manifiesta en las variaciones que presenta ZF
durante ia solidificacién.

Si bien es cierto que para el célculo de ZF se sustrae el efecto asociado con la
liberacidn del calor latente asociado a la solidificacién en esta zona, el valor de ZF,
calculado a partir de VT incluye los efectos de los cambios en temperatura local que
presenta esta zona como resultado de la solidificacion que ahi acontece, es decir, a las
modificaciones en el gradiente térmico local al que se ve sujeta la zona cuya temperatura
promedio es monitoreada por este termopar y es el gradiente térmico asociado el que
establece al flujo neto de calor que inte;rcambia esta zona con sus alrededores.

Observando los tiempos a los cuales se presentan los méximos y minimos que
manifiesta ZF durante la solidificacion y comparandolos con los puntos caracteristicos de la
evolucién de dfs/dt y Qs en el mismo lapso de tiempo, se puede constatar que existe una

correspondencia, que permite relacionar a los cambios que presenta ZF, con la evolucién de
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1a solidificacién en la zona cuya temperatura es monitoreada por el termopar ubicada en la
posicion més cercana al eje de simetria. Lo anterior se muestra en la Fig.II.17 para el caso

del experimento 3.2.
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Fig IIl.17.- Analisis grafico de la evolucitén de ZF en funcién del cambio de temperatura y
el tiempo.

El primer descenso de ZF hacia valores més negativos est4 asociado con el inicio de
la solidificacién primaria, region I, Fig. [11.17, en el intervalo de tiempo comprendido entre
¢l inicio de la solidificacién y el fin de la recalescencia primaria. Después de este minimo,
el ascenso de ZF, regién II FigIiL17 hacia valores menos negativos se asocia a la
solidificacién primaria desde el fin de la recalescencia y hasta que se alcanza el
subenfriamiento eutéctico méximo. La regién III, Fig. IIL17 esta asociada con la
solidificacién eutéctica, e inicia con la recalescencia eutéctica y termina cuando la
temperatura vuelve a descender, al final del periodo de recalescencia. Finalmente, la regién
IV se relaciona con la solidificacion del microconstituyente eutéctico a partir del liquido

remanente y hasta que termina la solidificacion.
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Observando las figs. II1.15, T1.16 y .17, se tiene que la evolucién de ZF
obedece a las variaciones en dfs/dt y Qs v cuando estos dos parametros aumentan, ZF tiende
hacia valores mas negativos y viceversa. Lo anterior se debe a los cambios en el gradiente
térmico local asociados a las variaciones de temperatura que resultan de la liberacion del
calor latente de solidificacion, las cuales son registradas por V2T y en consecuencia se
reflejan, ec.(l11.50) en el valor instantaneo que muestra ZF. Como evidencia de la anterior
afirmacion, la FigIIL.18 muestra a la evolucion del gradiente térmico que resulta del
procesamiento de las curvas de enfriamiento asociadas al experimento 3.2 y mostradas en la

Fig.(111.12b), aplicando la ec.(IH.58):

@_ TRZ _TRI

— =B (11.58)
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Fig.HI1.18-. Evolucién del gradiente térmico local que resulta de la aplicacion de la
ec.(II1.58), a los datos asociados a las curvas de enfriamiento, experimento 3.2, mostradas
en la Fig. IL.12 (b)

Comparando la evolucién de ZF y d7/dr, Fig. 11119, se puede afirmar que las

variaciones mostradas por ZF se deben a los cambios presentes en ¢l gradiente térmico local
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que resultan de los intercambios de calor que efectiia la zona cuya temperatura es registrada

por el termopar mas cercano al eje de simetria, con el resto de la pieza.
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Fig lIL19-. Evolucién del gradiente térmico local y ZF, asociados a las curvas de
enfriamiento experimental (R1=0.5mm, R2=7.5mm) mostradas en la Fig. I1.12b

El aspecto maés importante que se desprende al analizar la evolucién de ZN, ZF, v
dfs/dt en las figs.III.13-II1.17, reside en que las diferencias observadas entre los métodos
de Newton y de Fourier son el reflejo de la consideracién o no del efecto del gradiente
térmico, lo cual se manifiesta necesariamente en una diferencia claramente observable en
las cinéticas de solidificacién que se desprenden de cada método. Como el método de
Fourier se basa en mediciones del campo real de temperatura que actiua en la aleacion
durante el enfriamiento y la solidificacién, resulta razonable suponer que los resultados que
de este método se desprenden, representan de una manera més aproximada a lo que en

realidad acontece dentro de la pieza.
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Se realizd la medicién del DAS siguiendo el procedimiento sefialado al inicio del
capitulo IV y se encontré, Fig.II1.20 un valor de DAS, para los experimentos 3.1 y 3.2 de

la tabla II.1 de 53 pm y 35um respectivamente.

(2) _ (b)

Fig.Ql1.20.-Fotomicrografia de la microestructura presente en las regién central de las
probetas asociadas a los experimentos 3.1, (a) y 3.2, (b) delatabla I.2, a los que
corresponden valores de DAS de 53 um y 35 um, respectivamente. Muestra pulida y sin

ataque,

Como la reduccién en el didmetro de la probeta produce una mayor velocidad de
extraccion del calor proveniente del metal por parte del molde, esto provoca velocidades de
enfriamiento mds negativas durante el enfriamiento del cilindro de menor diametro, figs.
IIL.13(b) y IIL.16(b), y por ende el subenfriamiento operante durante la solidificacién de la
aleacién es mayor, lo cual provoca mayores velocidades de solidificacion, figs IL14(b) y
HI.17(b), y menores tiempos locales de solidificacion, Fig. 1113, lo cual implica un menor
tiempo de coexistencia de las dendritas de solucién sélida con el liquido remanente,
reduciendo el tiempo disponible para que se efecttie el engrosamiento de los brazos
dendriticos, lo cual se traduce finalmente en una disminucién en el DAS encontrado en la

pieza de menor didmetro
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CAPITULO IV

EXPERIMENTACION Y RESULTADOS

Resumen
En este capitulo se proporciona una descripcién general de los métodos experimentales
empleados, asi como de los resultados obtenidos en relacion a los aspectos térmico,
cinético de solidificacion y microestructural que presentaron las alcaciones bajo estudio
sometidas a diferentes condiciones de proceso. Asi mismo se presentan las predicciones

que en estos tres aspectos proporciona el macro-micro modelo elaborado,

IV.1 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
Caracteristicas de las aleaciones empleadas

La experimentacién fue realizada en dos aleaciones comerciales base Al-Si, una
hipoeutéctica, aleacion Al y la segunda una aleacién de composicién muy cercana a la
eutéctica, aleacion A2.

La composicién quimica de las aleaciones empleadas fue obtenida mediante

espectrometria de emisién y se muestra en la tabla IV.1

Tabla IV.1.- Composicién Quimica de las aleaciones bajo estudio

Aleacion | % Si %Fe % Cu % Mn % Mg % Zn %Al
Al 7.59 0.48 0.10 0.12 0.25 0.06 bal.
A2 11.43 051  |0.62 0.19 0.10 0.05 bal,
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Arreglo experimental

Con ¢l fin de obtener curvas de enfriamiento experimentales para su tratamiento a
través de los programas elaborados con el fin de extraer informacién relacionada con la
cinética de solidificacién, las aleaciones cuya composicién quimica es mostrada en la tabla
IV.1 fueron fundidas en un horno de resistencia, y fueron vaciadas, a una temperatura pre-
establecida, dentro de un molde de arena en verde

En la etapa inicial de la fase experimental se empleé el arreglo mostrado en la
FigIIL.11, sin embargo se detecté que la presencia del sistema de llenado impedia el control
adecuado de la temperatura a la cual se llenaba la impresién de la pieza y afectaba Ia
evolucién térmica del sistema, sobre todo cuando el tiempo transcurrido era relativamente
largo.

Por lo anterior, y con el fin de realizar la experimentaciéon en condiciones mas
cercanas a las consideradas durante el planteamiento del modelo, el cual asume un llenado
instantineo del molde, se decidi6 minimizar las perdidas de temperatura asociadas al
empleb de un sistema de llenado, y evitar la influencia de éste sobre el campo de
temperaturas que rodea a la pieza, realizando una sola impresitn en el molde y vaciando
directamente la aleacién liquida proveniente del crisol dentro de esta impresién, empleando
el arreglo mostrado esquematicamente en la Fig. IV.1

Para registrar la historia térmica de la aleacién durante el proceso de enfriamiento, se
introdujeron, en el plano transversal que divide en dos partes al cilindro, de 15 cm de altura
a dos termopares tipo K (chromel-alumel), recubiertos por una funda bifilar de aliimina de

1.6 mm de didmetro externo, ubicados, a la altura correspondiente al plano transversal que
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divide en dos partes a la probeta cilindrica, en diferentes posiciones radiales con respecto al
eje de simetria de fa pieza. En los extremos inferior y superior de la barra se colocd una
placa de asbesto de 1cm de espesor por 6 cm de didmetro; la placa inferior se posiciond

durante el moldeo y la placa superior, inmediatamente después del llenado del molde.

§ (3

(1).-Molde de arena (4).-Tarjeta de adquisicién
(2).-Probeta cilindrica (5).-Computadora personal
(3).-Termopares

Fig.IV.1.- Representacién esquemstica del arreglo experimental empleado

En todas las probetas, el primer termopar se ubicé en el centro geométrico de la
probeta y el segundo, en una posicién preestablecida, entre el centro geomsétrico yla
interfase metal-molde, ambos a una altura igual a 1a mitad de la altura de la probeta.. Cabe
sefialar que las posiciones consideradas para los calculos durante el procesamiento de la
informacién experimental generada, asi como para las simulaciones efectuadas con los
modelos elaborados, fueron obtenidas mediante medicién directa sobre la probeta de
interés, a la cual se le realizé un corte, en el plano transversal del cilindro en que se

ubicaban los termopares, empleando un disco de diamante.
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Los termopares fueron conectados a un sistema de adquisicion de datos Speedomax

25000, a una tarjeta de adquisicién DataTranslation ¥ & una computadora personal, y la

calibracion de los termopares se realizo empleando como referencia a aluminio puro

(99.99%).

Para cada aleacién bajo estudio, las condiciones de enfriamiento de las probetas

obtenidas fueron modificadas a través de la seleccién de la temperatura de colada y del

didmetro del cilindro.

La tabla IV.2 resume las condiciones experimentales empleadas, Cada ensayo fue

realizado por triplicado.

Tabla IV.2.- Condiciones Experimentales

Experimento Aleaci6n Te(°C) didmetro (mm)
1 Al 720 16
2 Al 720 32
3 Al 670 16
4 Al 670 32
5 A2 680 16
6 A2 680 32
7 A2 620 16
8 A2 620 32

Las curvas de enfriamiento

obtenidas experimentalmente fueron procesadas

empleando los programas presentados en el Anexo I1, aplicando los métodos de Newton y
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de Fourler, con el fin de extraer informacién relativa a la cinética de solidificacién. Para la
aplicacion del método de Newton se procesé a la curva de enfriamiento que corresponde al
termopar ubicado en la posicién més cercana al eje de simetria del cilindro. En el caso del

método de Fourier se procesaron las lecturas de los dos termopares.

Procedimiento de fusién

Se fundieron cantidades predeterminadas de las aleaciones de interés en atmésfera
de Ar dentro de un horno eléctrico con crisol de SiC hasta alcanzar una temperatura
méaxima de 800°C (aleacién Al) y 700 °C (aleacién A2) .La aleacién liquida fue
desgasificada durante 8 minutos con una corriente de Ar introducida mediante una lanza de
alimina. El monitoreo de la temperatura de la aleacién dentro del horno yde la
temperatura de vaciado fue controlada empleando un termopar de inmersién tipo k
(chromel-alumel), conectado a una unidad de medicién y adquisicién de provista de
compensacion de junta fria. Una vez terminada la operacién de desgasificacion, el crisol fue
exfraido, la escoria fue removida y la temperatura fue monitoreada hasta alcanzar la

temperatura de colada preestablecida, luego de lo cual se procedi6 al llenado de los moldes.

Anailisis Metalogrifico y medicion de longitudes microestructurales caracteristicas

De cada probeta se obtuvieron dos muestras realizando tres cortes en secciones
transversales perpendiculares al eje de simetria del cilindro. El primer corte se realizé en el
plano que contenia a los termopares. Los dos cortes restantes se realizaron a un centimetro

de distancia, por encima y por debajo del primer corte. Una de las muestras fue sometida a
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macroataque para determinar tamafio de grano y la otra fue empleada para medir las
longitudes microestructurales caracteristicas

Las muestras obtenidas fueron preparadas para su observacién en el microscopio
optico mediante técnicas convencionales de preparacién de superficies hasta un pulido con
aliimina de 0.05 pm.

Para la determinacién del tamafio de grano las muestras fueron sometidas a un
macro ataque mediante inmersién alternada en una solucién con 20 g de cloruro férrico en
100 ml de agua (6-10 segundos) y en una solucién con una parte de HFcone. y 6 partes de
HNO3onc., enjuagando con agua destilada entre cada inmersién y repitiendo esta operacién
hasta obtener los resultados deseados, luego de lo cual la muestra es secada en un horno a
200°C.

Para la determinacién del espaciamiento interlaminar promedio del eutéctico y del
espaciamiento interdendritico secundario (DAS), las muestras fueron observadas sin
ataque. Los valores promedio de DAS (Aleacién Al) y de Ap, (Aleacion A2) asociados a
cada muestra, fueron obtenidas empleando un sistema de analisis de imagenes (Global Lab,
DataTranslation), realizando mediciones (tipicamente de 30 a 40 en cada zona) en tres
diferentes zonas de cada muestra: (i) r = 0, centro; (ii) r = Rtot/2, intermedio; (iii) r = Rtot,
extremo, donde Rtot es el radio total de cada cilindro.

Inicialmente, los valores del espaciamiento interdendritico secundario fueron
medidos y calculados mediante un método de interseccién®”. Este procedimiento consiste
en trazar arbitrariamente varias lineas, de longitud fija y conocida sobre la micrografia, y

contar €] nimero de intersecciones que cruzan por cada linea. Con lo anterior se obtiene un
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valor promedio de DAS asociado a todas las lineas consideradas. Sin embargo se encontré
que este método proporciona valores de DAS, que si bien, corresponden a una seleccién
totalmente al azar, no necesariamente reflejan a la magnitud de los espaciamientos medidos
directamente en la muestra. Por esta razén se empledé como método de determinacion de
DAS, al promedio de las mediciones que resultan de las distancias que separan a las
intersecciones (zonas interdendriticas), cuando estas son aproximadamente paralelas.
Realizando un nitmero representativo de mediciones (al menos 30, lo cual depende de la
apropiada seleccién de la magnificacién), se puede obtener un valor caracteristico de DAS
que corresponde con la estimacion visual de la fotomicrografia. Este dltimo método fue
elegido para caracterizar el DAS en este estudio.

Para la determinacion del tamafio de grano se empled una cdmara de 35 mm con la
cual se obtuvieron fotografias de las muestras macro atacadas, cuidando de mantener la
misma distancia focal en todas ias tomas. También fueron fotografiadas, bajo las mismas
condiciones, las impresiones de una serie de circunferencias con radios conocidos, para pro-
porcionar una referencia para el conteo de granos.

La circunferencia de referencia para realizar el conteo de granos fue seleccionada de
manera tal que existieran al menos 50 granos dentro del 4rea de medicién, aunque cuando
esto no fue posible, se seleccioné a la circunferencia que contenia al mayor niimero de
granos.

Se realizé el conteo de los granos que se ubicaban por completo dentro del circulo
de referencia, ni, y el mimero de granos que interceptaban el perimetro del drea analizada,

n2. El nimero de granos por unidad de drea, Ny, fue calculado empleando la formula®®:
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=S .1y

donde Ameqes el drea en que se efectud la medicion.
La densidad volumétrica de granos fue obtenida empleando la equivalencia

estereologica™?;

2/
N, = 0.87qu 3) (Iv.2)

El espaciamiento interlaminar promedio del eutéctico fue obtenido siguiendo un

procedimiento similar al propuesto por Magnin®”

, €l cual consiste en medir directamente
un nimerc considerable de espaciamientos interlaminares en una direccién perpendicular

a la direccion de crecimiento de las laminas en zonas de la muestra en donde este

espaciamiento es aproximadamente constante.

IV.2 Resultados Experimentales

Los experimentos 1, 2, 3 y 4 de la tabla IV.2 fueron disefiados para establecer los
efectos de las variables de proceso temperatura de colada y didmetro del cilindro sobre las
caracteristicas microestructurales DAS y tamafio de grano en una aleacidon hipoeutéctica
base Al-Si en condiciones tipicas de produccion de piezas medianas obtenidas mediante
fundicién y vaciado en moldes de arena, en las cuales la temperatura de colada tiene
asociados sobrecalentamientos médximos, con respecto a la temperatura de liquidus, de
aproximadamente 100°C. En estos experimenios se empled a la aleaciéon Al de la tabla

IV.1.
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La Fig. IV.2 muestra a las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucion del
experimento 1 de la tabla IV.2,, el cual corresponde a un cilindro de aleacién Al, tabla
IV.1, con un diametro de 1.6 cm. Las curvas de enfriamiento corresponden a las lecturas
obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con respecto a eje de simetria del

cilindro, de 0.3 mm y 3.6 mm respectivamente.
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Fig.IV.2.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el enfria-

miento y solidificacién de un cilindro de 1.6 cm de didmetro, aleaci6én hipoeutéctica Al-Si
colado en un molde de arena en verde, asociadas al experimento 1, tabla IV.2.
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Fig.IV.3.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de las curvas cero de Newton,
ZN (a) y de Fourier, ZF, (b), asociadas al experimento 1, tabla IV.2.
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La Fig. IV.3 muestra la evolucién de la velocidad de enfriamiento (T) y de las
curvas cero de Newton (ZN) y de Fourier (ZF) obtenidas de la aplicacién de los programas
descritos en el capitulo IIl. Las caracteristicas mostradas por la curva cero de Newton y de
Fourier de la Fig.IV.3 corresponden con las encontradas en la investigacion preliminar ana-
lizada en el capitulo anterior , en donde se menciond que el 4rea entre T y las curvas cero
de Newton y Fourier est4 directamente relacionada con el calor latente de solidificacién y
que, durante la solidificacién, la distancia instanténea entre 7" y ZN, y entre T y ZF, se
relacionan con el flujo instantdneo de calor latente y en consecuencia con la velocidad de

solidificacién que se obtiene por cada método.
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Fig.IV.4.- Evolucion de la velocidad de solidificacién, df/dt, asociada al procesamiento,
mediante el método de Newton (a) y Fourier (b) para el experimento I de la tabla IV.2.

El aspecto mas importante que se desprende de las evoluciones de ZN y de ZF en la
Fig.IV.3, reside en que las diferencias observadas son el reflejo de la consideracion o né del
efecto del gradiente térmico, lo cual se manifiesta necesariamente en una diferencia,
claramente observable, en las cinéticas de solidificacién que se desprenden de cada método,

como se puede apreciar en las Figs.IV.4 y IV.5 que muestran, respectivamente la evolucién
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de dfs/dt y Qs resultante de la aplicacion de los métodos de Newton y de Fourier a las

curvas de enfriamiento mostradas en la Fig.IV.2.
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Fig.IV.5- Evolucién del flujo volumétrico de calor latente de solidificacion, O, asociado
al procesamiento, mediante el método de Newton ,(a) y el métode de Fourier , (b) para el
experimento 1 de la tabla IV.2.

La aplicacion del método de Newton indica que las mayores velocidades de
solidificacion se alcanzan al inicio de la solidificacién, lo cual se manifiesta en las
Figs.IV.4(a) y IV.5(a) por un crecimiento subito de dfs/dt y en consecuencia, Os (ec.lIL3),
respectivamente, desde un valor nulo hasta un primer maximo en los primeros instantes de
la solidificacion de Ia fase primaria, luego de lo cual ambos pardmetros disminuyen de
manera gradual hasta que el sistema alcanza la temperatura eutéctica. Cuando el sistema
alcanza este punto dfs/dr y Qs vuelven a incrementarse, debido a la solidificacién del
microconstituyente eutéctico, hasta alcanzar un méximo local, para disminuir
posteriormente hasta alcanzar un valor nulo cuando finaliza la solidificacién. Analizando la
tendencia general que muestran las evoluciones de dfs/dt y Qs proporcionadas por el

método de Newton, la cinética de solidificacion asociada a este método se caracteriza por

una disminucién gradual de dfs/dt a partir de un valor méximo, alcanzado al inicio de la
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solidificacion y hasta un valor nulo, al final de la solidificacién. como se desprende de las
tendencias mostradas por la evolucion de dfs/df y Os en las Figs. IV.4(a) y IV.5(a).

El método de Fourier muestra que las evoluciones de dfs/dt y Qs presentan dos
etapas, separadas por un instante en el cual la solidificacién se ve detenida casi por
completo. Al inicio de la solidificacion, las Figs.IV.4(b) y IV.5(b) muestran que dfs/dt y Oy
crecen subitamente hasta alcanzar un méaximo, que corresponde a la mayor velocidad de
solidificacién asociada a la fase primaria, luego de lo cual caen hasta un valor casi nulo
cuando la aleacidén alcanza la temperatura eutéctica. Después de este punto dfs/df y Os
crecen, primero lentamente y luego con mayor rapidez, hasta alcanzar un segundo méaximo,
casi al final de la solidificacion para finalmente disminuir hasta un valor nulo, al final de la
solidificacién

La Fig. IV.6 muestra la evolucion de la fraccidn solida, f5 , que resulta de la
aplicacion del método de Newton y de Fourier a las curvas de enfriamiento mostradas en la
Fig.IV.2, ¢ indica que ¢l procesaﬁiento de las curvas de enfriamiento mediante los métodos

de Newton y de Fourier se traducen en evoluciones de fs distintas.
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Fig.IV.6- Evolucidn la fraccién sélida, asociada al procesamiento, mediante el método de
Newton, (a) y el método de Fourier , (b) para el experimento 1 de la tabla IV.2
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Se realiz6 la medicién del DAS siguiendo el procedimiento sefialado en la seccién
anterior y se encontr$ un valor promedio de DAS de 34.8 +/-1.5 pm. La Fig. IV.7 muestra

una micrografia representativa de los espaciamientos interdendriticos presentes en las

muestras asociadas al experimento 1 de la tabla IV.2

FigIV.7.- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en las probetas
asociadas al experimento 1 de la tabla IV.2, a la que corresponde un DAS de 34.8 +/-1.5
pum. Muestra pulida y sin ataque.

FigIV.8.- Probeta macroatacada asociada al experimento 1 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un tamafio de grano (T.G.) de 517 um.

La Fig. IV.8 muestra a la probeta macroatacada para la determinacién del tamafio de

grano. Las mediciones efectuadas proporcionan un tamafio promedio de grano de 517um.
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Fig.IV.9.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el enfria-
miento y solidificacién de un cilindro de 3.2 ¢m de diametro, aleacién hipoeutéctica Al-Si
colado en un molde de arena en verde, que corresponde al experimento 2 de la tabla IV.2.
La Fig. IV.9 muestra a las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucién del
experimento 2 de la tabla IV.2. Las curvas de enfriamiento corresponden a las lecturas

obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con respecto a eje de simetria del

cilindro, de 1.5mm y 6.5mm respectivamente
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Fig.IV.10.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de las curvas cero de Newton
(ZN) (a) y de Fourier (ZF), (b), asociadas a las condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para
el experimento 2, tabla IV.2

113



La Fig. 1V.10 muestra la evolucién de la velocidad de enfriamiento (7°) y de las
curvas cero de Newton (ZN) y de Fourier (ZF). En esta Fig. se vuelven a encontrar las
mismas tendencias en la evolucién de ZN y ZF, que mostraron los resultados anteriores,

asociados a aleaciones hipoeutécticas.
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FigIV.11.- Evolucién del flujo volumétrico instantaneo de calor latente de solidificacion,
Os, asociado al procesamiento, mediante el método de Newton (izquierda) y Fourier
(derecha) para el experimento 2 de la tabla IV.2.

Las Figs.IV.11 y 1V.12 muestran, respectivamente la evolucién de Qs y dfi/dt que

resultan de la aplicacion del método de Newton y de Fourier a las curvas de enfriamiento

mostradas en la Fig.IV.9.
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Fig.IV.12.- Evolucién de la velocidad de solidificacién, dfy/dt, asociada al procesamiento,
mediante el método de Newton (a) y Fourier (b) para el experimento 2 de la tabla IV.2.

114



En las Figs.IV.11 y IV.12 se vuelve a encontrar que el tomar en cuenta la presencia
de gradientes térmicos (Método de Fourier) proporciona una cinética de solidificacion
diferente a {a que se obtiene cuando se ignoran estos efectos (Método de Newton). Como el
Meétodo de Fourier se basa en mediciones del campo de temperaturas presente en el metal
durante el enfriamiento y la solidificacién, es de esperar que los resultados asociados a este
método, reflejen mej or 1o que en realidad acontece en el sistema.

Se realizo la medicién del DAS siguiendo el procedimiento sefialado en la seccidn
anterior y se encontré un valor promedio de DAS de 54.6 +/-2.36 pm. La Fig, V.13
muestra una micrografia representativa de los espaciamientos interdendriticos presentes en

las muestras asociadas al experimento 2 de la tabla IV.2.

Fig.IV.13- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en las probetas
asociadas al experimento 2 de la tabla IV.2, a la que corresponde un DAS de 54.6 +/-
2.36pm. Muestra pulida y sin ataque.

La Fig, IV.14 muestra a la probeta macroatacada para la determinacién del tamafio

de grano. El macroataque se realizd siguiendo el procedimiento sefialado en la seccién

113




anterior. Las mediciones efectuadas , ver Anexo I, proporcionan, para el experimento 2 de

latablaIV.2 un valor promedio de tamafio de grano de 921um.

Fig.IV.14.- Probeta macroatacada asociada al experimento 2 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G. de 921 pm.

La Fig. IV.15 muestra una micrografia representativa de los espaciamientos
interdendriticos presentes en las muestras asociadas al experimento 3 de la tabla V.2, en

donde se encontrd un valor promedio de DAS de 29.4 +/-1.1 um.

Fig.IV.15.- Fotomicrografia de la microestructura presente en las probetas asociadas al
experimento 3 de la tabla IV.2, a las que corresponde un DAS promedio de 29.4 +/-1.1 um.
Muestra pulida y sin ataque.
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La Fig. IV.16 muestra 2 una probeta asociada al experimento 3 de la tabla IV.2
macroatacada para la determinacion del tamatfio de grano.
Las mediciones efectuadas proporcionan un valor promedio de tamafio de grano de

489 um.

Fig.IV.16.- Probeta macroatacada asociada al experimento 3 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G. de 489 pm.
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Fig.IV.17.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el
enfriamiento y solidificacién de un cilindro de 3.2 cm de didmetro, aleacién hipoeutéctica

Al-Si (Al, tabla I'V.1) colado en un molde de arena en verde, en las condiciones sefialadag
en la tabla IV.2, para el experimento 4.
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La Fig. IV.17 muestra las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucién del
experimento 4 de la tabla IV.2. Las curvas de enfriamiento corresponden a las lecturas
obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con respecto a eje de simetria del

cilindro, de 1.5 mm y 7.5 mm respectivamente.

Fig.IV.18.- Fotomicrografia de la microestructura presente en las probetas asociadas al

experimento 4 de la tabla IV.2, a las que corresponde un DAS de 49.8+/-1.4pm. Muestra
pulida y sin ataque.

Se realiz la medicién del DAS y se encontrd un valor promedio de DAS de 49.8+/-

1.4 um, Fig. IV.18.

Fig.IV.19.- Probeta macroatacada asociada al experimento 4 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G. de 699um.
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La Fig. IV.19 muestra a la probeta macroatacada para la determinacion del tamafio
de grano. Las mediciones efectuadas en este caso proporcionan un valor promedio de
tamafio de grano de 699um.

La tabla IV.3 resume los valores encontrados para las longitudes microestructurales
DAS y tamafio de grano para la aleacion Al de la tabla IV.1 solidificada en las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 1-4 de la tabla IV.2.

Tabla IV.3.- Caracteristicas microestructurales de las probetas obtenidas en los
experimentos 1-4 de la tabla IV.2

Experimento Temperatura deDidmetro de la|DAS (um) Tamafio de
colada (°C) probeta (mm) grano (pm)
1 720 16 34.8 +/-1.5 517
2 720 32 54,6 +/-2.3 921
3 670 i6 29.4 +/- 1.1 489
4 670 32 49.9 +/- 1.4 699

El andlisis de los resultados mostrados en la tabla IV.3 indican que tanto el DAS
como el tamafio de grano se incrementan conforme se aumenta la temperatura de colada y
conforme aumenta el didmetro de la probeta. Con el fin de precisar la magnitud de estos
efectos en base a un procedimiento estadistico se procedié a realizar e} analisis factorial de
las mediciones de DAS y tamafio de grano realizadas en dos réplicas (muestras asociadas a
repeticiones del mismo experimento) para cada experimento, calculando la desviacién
tipica en base a la diferencia entre los resultados de los experimentos elementales
replicados, empleando el procedimiento propuesto por Box!!?
La tabla IV.4 muestra los valores de DAS considerados en cada experimento asi

como el célculo de la desviacién tipica de cada efecto en base a las diferencia entre réplicas

de experimentos elementales, asi como los resultados del andlisis factorial.
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Tabla IV.4.-Estimacion de la varianza, de la desviacidon tipica de los efectos y efectos
calculados de temperatura y didmetro sobre el DAS para para el disefio factorial 2* que
representa a los experimentos 1-4 de la tabla IV.2.

diametro|Temperatura [das(1) {das(2) |diferencia Varianza estimada
(mm) (°C) (um) (um) |d=das(1) - das(2) {en cada conjunto de
condiciones
Si2=d%2
16 720 35.77] 33.87 1.9 1.805
32 7201 56.14| 54.04 2.1 2.205
16 680 29.37| 29.46 -0.09 0.00405
32 680 51.13] 49.02 2.1 2.22605
suma 3 S =6.2401
estimacion 1.560025
combinada de
o’=% S v
con v=4 grados de
libertad
varianza estimada 0.7800125
por efecto
Ve=(4/N) o?
con N=8
experimentos
elementales
desviacion tipica 0.88318316
estimada por
efecto
Efectos
temperatura: 5.21 (+/-)0.88
diametro: 20.465 (+/-)0.88
fxd: -0.195 (+/-)0.88

Las estimaciones de los efectos, comparadas con el valor obtenido de desviacién
tipica sugieren, Tabla IV 4, que tanto el efecto de la temperatura como el efecto del didmetro
son significativos sobre el DAS desde el punto de vista estadistico.

El efecto de incrementar la temperatura de colada de 680°C a 720°C se traduce en un
incremento en el DAS de aproximadamente Sum, independientemente del didmetro

considerado, cuando éste se encuentra dentro del intervalo considerado. Un incremento en
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el didmetro del cilindro de 16mm a 32mm provoca un aumento en el DAS de

aproximadamente 20 um,independientemente de la temperatura de colada, cuando ésta se

encuentra dentro del intervalo considerado.

Tabla IV.5.-Estimacién de la varianza, de la desviacidn tipica de los efectos y efectos
calculados de temperatura y didmetro sobre el tamafio de grano, (T.G.) para para el disefio
factorial 27 que representa a los experimentos 1-4 de la tabla IV.2.

diametro Temperatura|T.G.(1) |T.G.(2) |diferencia Varianza estimada en
(mm) (°C) (um) |(um) |d=tg(1) -tg(2)| cada conjunto de
condiciones
Sit=d%2
16 720 517 | 518 -1 0.5
32 680 921 | 830 91 4140.5
16 720 490 | 488 2 2
32 680 711 | 687 24 288
suma: T Si* =4431
estimacion 1107.75
combinada de
o=y S 2ty
con v=4
grados de
libertad:
varianza 553.875
estimada por
efecto
Ve=(4/N) ¢*
con N=8
experimentos
elementales
desviacion 23.5345491
tipica
estimada por
efecto
Efectos
Temperatura 102.5 | (+/-) 23.5
diametro: 284 | (+/) 23.5
txd 74 | (+/4) 23.5

La tabla IV.5 muestra los valores de tamafio de grano obtenidos de

cada

experimento asi como el calculo de la desviacién tipica de cada efecto en base a las
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diferencia entre réplicas de experimentos elementales, asi como los resultados del analisis
factorial.

La comparacién de las estimaciones de los efectos, comparadas con el valor
obtenido de desviacion tipica sugieren, tabla IV.5, que tanto el efecto de la temperatura
como el efecto del didmetro son significativos desde el punto de vista estadistico.

Los resultados mostrados en la tabla IV.5 indican que los incrementos en
temperatura de colada y en diametro del cilindro se traducen en un incremento en el tamafio
de grano y que los cambios de temperatura de colada afectan en mayor medida a los
cilindros de mayor didmetro.

Los experimentos 5, 6, 7 y 8 de la tabla IV.2 fueron disefiados para establecer los
efectos de ia temperatura de colada y del didmetro del cilindro sobre el espaciamiento
interlaminar promedio del eutéctico, Ag, y el tamafic de grano en una aleacién eutéctica
base Al-Si. En estos experimentos se empleé a la aleacion A2 de la tabla IV.1

La figura IV.20 muestra las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucion
del experimento $ de la tabla IV .2, el cual corresponde a un cilindro de aleacién A2, tabla
1V.1, con un didmetro de 1.6 cm colado a una Tc = 680 °C.

Las curvas de enfriamiento corresponden a las lecturas obtenidas de termopares
ubicados en posiciones radiales, con respecto a ¢je de simetria del cilindro, de 0.7 mm y
4.1 mm respectivamente.

La Fig. IV.2]1 muestra las evoluciones de dfs/dt que fueron obtenidas de la
aplicacion de los métodos de Newion y de Fourler, a las curvas experimentales de

enfriamiento mostradas en la Fig. IV.20.
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FigIV.20.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el
enfriamiento y solidificacion de un cilindro de 1.6 cm de didmetro, aleacién eutéetica Al-Si
colado en un molde de arena en verde, correspondientes al experimento 5, tabla IV 2.

El método de Newton indica, Fig. IV.21(a), que los mayores valores de dfs/dt se

alcanzan al inicio de la solidificacion luego de lo cual disminuye progresivamente hasta

alcanzar un valor nulo, cuando termina la solidificacién.

0.06 006
8051 U»ﬂﬁw
004 W " G044 d
—_ @
é 003 dfs = oo —'E
2 dt dt
0021 6024
0014 0014
a . v o r . v
1] 20 40 B0 80 100 i} 20 40 B0 80 100
tiemao () tiempo ¢&)
(a) (b)

Fig.IV.21.- Evolucién de la velocidad de solidificacién, df/d, asociada al precesamiento,
mediante ¢l método de Newton (izquierda) y Fourier (derecha), de las curvas de enfria-
miento asociadas al experimento 5 de la tabla V.2,
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En la Fig. IV.21(b), el método de Fourier muesira que las mayores velocidades de
solidificacién se alcanzan en tiempos cercanos al tiempo de fin de solidificacion, lo cual
deja entrever que para la zona monitoreada por los termopares empleados, caracteristica de
la regi6n de la pieza que se encuentra en la region central de la probeta, alrededor del eje
de simetria, existen inicialmente restricciones que impiden que la solidificacion se
desarrolie libremente y que estas restricciones se desvanecen paulatinamente conforme
transcurre ¢l tiempo, lo que provoca que la mayor parte de la solidificacién de esta zona se
efectie en tiempos cercanos al tiempo de fin de solidificacién y en condiciones de
velocidad de enfriamiento més severas, como se infiere de los valores operantes de 7,
Fig.IV.22, en el intervalo de tiempo en que se presenta el maximo en la evolucién de dfs/dY,

FigIV.21.

dT/dt, ZF (Cls)
N

-3 — —
1] 0 40 60 80 100
fiempo (s}

Fig.IV.22.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de la curvas cero de Fourier
(ZF). asociadas a las condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para el experimento 5

La Fig.IV.23 muestra la evolucién de fs proporcionada por la aplicaciéon de los
métodos de Newton y de Fourier a las curvas de la Fig.IV.20. En la Fig.IV.23(b) se puede
apreciar ¢l efecto de las restricciones mencionadas en el parrafo anterior sobre el desarrollo

de f5 Al inicio, f5 crece con lentitud, como lo manifiesta la pendiente inicial de f5 con
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respecto a t, la cual es casi nula y paulatinamente va creciendo hasta alcanzar un valor

maximo casi al final de la solidificacion.

ars 0754

0‘251 0251

20 oy 60 80 100 g 20 o 60 89 100
tirmpo (s) tiempa (g)

@ (b)
Fig.IV.23- Evolucién la fraccién sélida, asociada al procesamiento, mediante el método de
Newton, (a) y el método de Fourier, (b) de las curvas de enfriamiento asociadas al
experimenio 5 de la tabla IV.2.

Cabe sefialar que las consecuencias microestructurales asociadas a una cinética de
solidificacién como la descrita por el método de Fourier, implican la existencia, en la re-
gion central de la pieza, de una zona que realiza una parte importante de su solidificacion
en condiciones de velocidad de enfriamiento mas severas, lo cual se traduce necesariamente
en una disminucién de las longitudes microestructurales caracteristicas del producto de
solidificacién que se forma en los ultimos momentos de la solidificacién.

Durante la medicion de Agy se detect6 en las muestras asociadas al experimento 5 y
también en fodas las muestras de aleacién A2 asociadas a los experimentos 6-8 de la tabla
IV.2 analizadas metalograficamente, la presencia, en cada muestra, de tres zonas
principales, diferenciables entre si por la magnitud de los espaciamientos interlaminares

eutécticos observados: (i) Una primera zona, en la vecindad inmediata de la intercara

metal/molde, caracterizada por espaciamientos interlaminares reducidos con respecto a los
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espaciamientos presentes inmediatamente después de esta zona, al interior de la pieza.;
(ii) Una segunda zona, que comprende la mayor parte del volumen de la pieza y que
presenta espaciamientos interlaminares mayores a los medidos en (i) y en la regién de la
probeta adyacente al eje de simetria del cilindro.; (iii) Una zona central en donde se
presentan espaciamientos interlaminares reducidos, de magnitud similar a la encontrada en
la regién (i), ubicada en la vecindad inmediata del eje de simetria del cilindro. Lo anterior

se muestra para el caso de las muestras asociadas-al experimento 5 de la tablaIV.2, en la

figIV.24.

(2) (%}

(©)

Fig.IV.24.- Fotomicrografias de la microestructura tipica presente en las probetas asociadas
al experimento 5 de la tabla IV.2, en: (2) zona central, r = Omm Agy = 3.42+/-0.45um; (b)
zona intermedia, r = 4mm, Ag, =5.56+/-0.72um ; ( c) zona externa, = 8mm, Ag, =3.01+/-
0.33um, regién adyacente a la intercara metal/molde.Muestra pulida y sin ataque.
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El efecto de las variables temperatura de colada y didmetro del cilindro sobre los
espaciamientos interlaminares eutécticos fue analizado tomando como referencia los
valores de Ag, representativos de 1a mayor parte de la pieza, los cuales corresponden a la
zona descrita en el inciso (ii) del pérrafo anterior.

La presencia, en el centro térmico de la pieza, de una zona que presenta longitudes
microestructurales tipicamente asociadas a condiciones severas de velocidad de
enfriamiento durante la solidificacién, representa una evidencia experimental que soporta a
la cinética de solidificacion que se desprende de la aplicacion del método de Fourier. En la
fig. IV.25 se presenta una micrografia, a mayores aumentos, representativa de los
espaciamientos interlaminares del eutéctico Al-Si presentes en la regién central, adyacente

al eje de simetrfa, de las muestras asociadas al experimento 5 de la tabla [V.2

FigIV.25.- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en la regién
central de las probetas asociadas al experimento 5 de la tabla IV.2 con un valor promedio de
Apy =3.42+/-0.451m. Muestra pulida y sin ataque.

La presencia, en el centro de la pieza, de regiones como la mostrada en la Fig.IV.25
puede ser atribuida a los efectos de retardo mencionados en los pérrafos anteriores, los

cuales provocan que una parte considerable de la solidificacién de esta zona se realice en

condiciones mas severas de enfriamiento, en las cuales los subenfriamientos actuantes
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durante la formacién del microconstifuyente eutéctico son mayores, lo que produce, ec.
(I11.36), espaciamientos interlaminares menores. Lo anterior no puede explicarse en base a

la cinética de solidificacién que se desprende del método de Newton.

Fig.IV.26.- Probeta macroatacada asociada al experimento 5 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G de 1162 pm.

La Fig. IV.26 muestra a una probeta asociada al experimento 3 de la tabla IV.2. A

este experimento corresponde un valor promedio de tamatfio de grano de 1162 pm.
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FigIV.27.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el
enfriamiento y solidificacion de un cilindro de 3.1 ¢cm de diametro, aleacion eutéctica Al-Si

(A2, tabla IV.1) colado en un molde de arena en verde, en las condiciones sefialadas en la
tabla IV.2, para el experimento 6.
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La figura IV.27 muestra a las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucion
del experimento 6 de la tabla IV.2., el cual corresponde a un cilindro de aleacién A2, tabla
IV.1, con un didmetro de 3.1 cm colado a una Tc = 680 °C. Las curvas de enfriamiento
corresponden a las lecturas obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con
respecto a eje de simetria del cilindro, de 0.7 mm y 12 mm respectivamente.

La Fig. 1V.28 muestra la evolucién de la velocidad de enfriamiento (77) y de las
curvas cero de Newton (ZN) y de Fourier (ZF)para el experimento 6 de la tabla IV.2. Como
la curva cero de Newton se calcula a partir de una interpolacién exponencial de 7" entre los
puntos de inicio y fin de la solidificacion, su forma casi no depende del tipo de aleacién al

cual se aplica este método.

7N ZF

dT/dt , ZN (oC7s)
dTidt , IF ©Cfs)
~

b 100 200 " 200 0 ' 100 200 308
tiermpa (s) Hempo (S}

(@) (b}
Fig.IV.28.- Evolucion de la velocidad de enfriamiento (7°) y de las curvas cero de Newton
(ZN), (a) y de Fourier (ZF), (b) asociadas a las condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para
el experimento 6.
Es por esta razon que ZN presenta, en la Fig. IV.28(a), una forma similar a la que
presento en el caso de aleaciones hipoeutécticas. Lo anterior no se extiende al caso de ZF,

que presenta una evolucién completamente diferente a la presente en el caso de aleaciones

hipoeutécticas. Esto se debe a que el método de Fourier emplea al campo de temperaturas
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que efectivamente estd evolucionando dentro de la pieza, el cual manifiesta la manera en
que se va liberando el calor latente conforme transcurre la solidificacién, aspecto que
depende del ntimero y tipo de microconstituyentes que se forman y de los cambios del
gradiente térmico local asoctados.

Los resultados obtenidos del procesamiento numérico de las curvas de enfriamiento
asociadas al experimento 6 de la tabla IV.2 muestran las mismas tendencias que las

encontradas en el experimento anterior.

00125 0.0125
a0ty a.o1 W
& 000751 dfs £ oo07s df
= =5 - 5
= = =5
E dt 2 oos dt
0.0025 0.00251
° a 100 200 300 e { 160 200 300
tempo (s) tempa (s}
() (b)

Fig.IV.29.- Evolucion de la velocidad de solidificacion, dfy/dt, asociada al procesamiento,
mediante el método de Newton (izquierda) y Fourier (derecha), de las curvas de
enfriamiento asociadas al experimento 6 de la tabla IV.2,

El método de Fourier muestra, nuevamente, Fig. IV.29 (b), que al inicio de la
solidificacion, existen restricciones que impiden que dfs/dt crezca de una manera
considerable y no es sino hasta los instantes finales de la solidificacién, que dfs/dr alcanza
sus mayores valores.

En la FigIV.30 s¢ muestran las evoluciones de f5 proporcionadas por ambos

métodos para este experimento.
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Fig.IV.30- Evolucion la fraccion sélida, asociada al procesamiento, mediante el método de
Newton, (a) y el método de Fourier, (b), de las curvas de enfriamiento asociadas al
experimento 6 de la tabla IV.2.

300

Las Figs. IV.31(a) y IV.31(b) muestran micrografias representativas de los
espaciamientos interlaminares del eutéctico Al-Si presentes, respectivamente, en la regién
central y en Ia region intermedia, de las probetas asociadas al experimentp 6 de la tabla
IV.2. Eneste caso al igual que en el experimento anterior, se encontrd en la region central
de la pieza, espaciamientos interlaminares menores a los presentes en la mayor parte de la
pieza y similares a los encontrados en la zona adyacente a la intercara metal/molde, lo cual

respalda a la cinética de solidificacién que indica el Método de Fourier.

(@ (b

Fig.IV.31.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la regién
central, r = Omm, Agy=5.56+/-0.7 pm, (2) y en la region intermedia de la pieza, r = 8mm,
Aga = 12.7 +/- 2.4 pm, (b), de las probetas asociadas al experimento 6 de Ia tabla IV.2.
Muestra pulida y sin ataque.
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Fig.IV.32.- Probeta macroatacada asociada al experimento 6 de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G de 1635 pm.

La fig.IV.32 muestra al tamafio de grano asociado al experimento 6, el cual presenta
un valor promedio de 1635um.

(a) ®

Fig.IV.33.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la region
central, r = Omm, Ag, =3 +/-0.33 pm , (a) y en la region intermedia de la pieza, r =4mm,
Aps = 5.14 +/-0.76 pm, (b) de las probetas asociadas al experimento 7,tabla IV.2.

Las Figs. IV.33(a) y IV.33(b) muestran micrografias representativas de los
espaciamientos interlaminares del eutéctico Al-Si presentes, respectivamente, en la regién

central y en la region intermedia de la probeta asociada al experimento 7 de la tabla IV.2,,

en donde se puede constatar la presencia de espaciamientos interlaminares menores en el
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centro, que los presentes en la mayor parte de la pieza, de acuerdo con lo predicho por el

método de Fourier.

Fig.IV.34.- Probeta macroatacada asociada al experimento 7 de la tabla IV2, ala que
corresponde un T.G de 1091 um.

La Fig. IV.34 muestra a la probeta macroatacada para la determinacién del tamafio
de grano asociado al experimento 7 de la tabla IV.2. Las mediciones efectuadas

proporcionan un valor promedio de tamaiio de grano de 1091 pm.
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FigIV.35.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante el
enfriamiento y solidificacién de un cilindro de 3.2 cm de didmetro, aleacion eutéctica AL-Si

(A2, tabla IV.1} colado en un molde de arena en verde, en las condiciones sefialadas en la
tabla IV.2, para el experimento $.
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La figura IV.35 muestra las curvas de enfriamiento obtenidas durante la ejecucion
del experimento 8 de la tabla IV.2., el cual corresponde a un cilindro de aleacion A2, tabla
IV.1, con un didmetro de 3.2 cm colado a una Tc = 620 °C. Las curvas de enfriamiento
corresponden a las lecturas obtenidas de termopares ubicados en posiciones radiales, con

respecto a eje de simetria del cilindro, de 0.5 mm y 6.8 mm respectivamente

(a o

)

Fig.IV.36.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la regién
central, r = Omm, Ag, = 3.8 +/-0.6 um , (a) y en la region intermedia de la pieza, r = 8mm,
Agy = 10.9 +/- 1 um, (b) de las probetas asociadas al experimento 8 de la tabla IV.2.
Muestra pulida y sin ataque.

Las Figs. IV.36(a) v IV.36 (b) muestran micrografias representativas de los
espaciamnientos interlaminares del cutéctico Al-Si presentes, respectivamente, en la regién
central y en la regién intermedia de las probetas asociadas al experimento 8 de la tabla IV.2.

La Fig. IV.37 muestra a una probeta asociada al experimento 8 de la tabla IV.2
macroatacada para la determinacién del tamafio de grano. Las mediciones efectuadas
proporcionan un valor promedio de tamafio de grano de 1461 pm.

El efecto de las variables temperatura de colada y didmetro del cilindro sobre los

espaciamientos interlaminares eutécticos fue analizado tomando como referencia los

valores de Az, representativos de la mayor parte de la pieza, los cuales corresponden a las
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mediciones realizadas en las regiones intermedias de cada probeta (r=Rtot/2, donde Rtot es

el radio total de la pieza cilindrica), cuyas micrografias representativas para cada

experimento fueron mostradas en las figs. IV.25 (b), IV.31 (b), IV.33 (b) y IV.36 (b).

Fig.IV.37.- Probeta macroatacada asociada al experimento § de la tabla IV.2, a la que
corresponde un T.G de 1461 um.

La tabla IV.6 resume los valores encontrados para las longitudes microestructurales

Agy ¥ tamaflo de grano para la aleacién A2 de la tabla IV.1 solidificada en las condiciones

experimentales asociadas a los experimentos 5-8 de la tabla IV 2.

El andlisis de los resultados mostrados en la tabla IV.6 indican que tanto el Ag,

como el tamafio de grano se incrementan conforme se aumenta la temperatura de colada y

conforme aumenta el didmetro de la probeta.

Tabla IV.6.- Caracteristicas microestructurales de las probetas obtenidas en los
experimentos 5-8 de la tabla IV.2

Experimento Temperatura de|Diametro de la|ig, (um) Tamafio de
colada (°C) probeta (mm) grano (um)
3 680 16 6.2 +/-0.8 1162
6 680 31 12.1 +/-1 1635
7 620 16 4.6+/-0.7 1091
8 620 31 10.8 +/- 1 1461
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Tabla IV.7-Estimacién de la varianza, de la desviacién tipica de los efectos y efectos
calculados de temperatura y dismetro sobre Ag, para para el disefio factorial 2° que
representa a los experimentos 5-8 de la tabla IV .2.

didmetro(Temperatura (Ag,(1) [Aeu(2) {diferencia Varianza estimada
(mm) {(°C) (um)  {(um) |d= Ae (1) - A5, (2) | en cada conjunto
de condiciones
Si2=d¥2
16 680 5.9 6.6 -0.7 0.245
32 680 128 | 115 1.3 0.845
16 620 5.1 4.1 1 0.5
32 620 10.8 | 10.7 0.2 0.02
suma=< S;° 1.61
estimacion 0.4025
combinada de
o’=% Si N
con v=4 grados de
libertad
varianza estimada 0.20125
por efecto
Ve=(4/N) 6°
con N=8
experimentos
elementales
desviacion tipica 0.44860896
estimada por efecto
Efectos

Temperatura:j 1.5 (+/-) 0.44860896

didmetro: 6.05 | (+/) 0.44860896

txd -0.15 | (#/-) 0.44860896

Con el fin de precisar la magnitud de estos efectos se procedio a realizar el anélisis
factorial de las mediciones de Ag, y tamafio de grano realizadas en dos réplicas para cada
experimento, calculando a la desviacion tipica en base a la diferencia entre los resultados de

los experimentos elementales replicados, empleando el procedimiento propuesto por

Box'*¥
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La tabla IV.7 muestra los valores de Ag, considerados en cada experimento asi
como el célculo de la desviacion tipica de cada efecto en base a las diferencia entre réplicas
de experimentos elementales, asi como los resultados del andlisis factorial. Las
estimaciones de los efectos, comparadas con el valor obtenido de desviacién tipica
sugieren,Tabla IV.7, que tanto ¢l efecto de la temperatura como el efecto del didmetro son
significativos sobre Ag,.

El efecto de incrementar la temperatura de colada de 680°C a 720°C se traduce en un
incremento en Ag, de aproximadamente 1.5 um ,independientemente del didmetro
considerado, cuando éste se encuentra dentro del intervalo considerado. Un incremento en
el didmetro del cilindro de 16mm a 32mm provoca un aumento en Ag, de aproximadamente
6 um, independientemente de la temperatura de colada, cuando ésta se encuentra dentro del
intervalo considerado.

La tabla IV.8 muestra los valores de tamafio de grano considerados en cada
experimento asi como el calculo de la desviacién tipica de cada efecto en base a las
diferencia entre réplicas de experimentos elementales, asi como los resultados del analisis
factorial.

La comparacion de las estimaciones de los efectos, comparadas con el valor
obtenido de desviacién tipica sugieren, tabla IV.8, que tanto el efecto de la temperatura
como el efecto del didmetro son significativos sobre el tamafio de grano, que los
incrementos en temperatura de colada y en didmetro del cilindro se traducen en un
incremento en e} tamafio de grano y que los cambios de temperatura de colada afectan en

mayor medida a los cilindros de mayor didmetro.
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Tabla IV.8.-Estimacién de la varianza, de la desviacion tipica de los efectos y efectos
calculados de temperatura y diametro sobre el tamafio de grano para para el disefio factorial
2% que representa a los experimentos 5-8 de la tabla IV.2.

diametro|Temperatura |T.G.(1) [T.G.(2) [|diferencia Varianza estimada en
(mm)  |(°C) (um)  |um) jd=tg(1)-tg(2)| cada conjuntode
condiciones
Sii=d2
16 720 1180 1145 35 612.5
32 720 1651 1620 31 480.5
16 680 1074 1109 -35 612.5
32 680 1442 1480 -38 722
suma 2427.5
estimacion 606.875
combinada de
0‘2=2 S 2ty
con v=4 grados
de libertad
varianza 303.4375
estimada por
efecto
Ve=(4/N) ¢°
con N=8
experimentos
elemeniales
desviacion 17.4194575
tipica estimada
por efecto
Efectos
Temperatura: | 122.75{(+/-) 17.4194575
diametro: 421.25|(+/-) 17.4184575
txd 51.75{(+-) 17.4194575
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IV.3 Resultados obtenidos de la aplicacién del modelo elaborado

Con el fin de comparar los resultados experimentales con los generados por el
modelo basado en los aspectos térmico, cinético de solidificacién ¥ microestructural, se
procedid a aplicar el modelo, considerando a las mismas condiciones de proceso  que
fueron empleadas durante la experimentacion, resumidas en la tabla IV.2,

La aplicacién del modelo requiere de expresiones que describan a la velocidad de
desplazamiento de la punta dendritica en funcién del subenfriamiento, en las condiciones
especificas de composicién quimica y subenfriamiento dendritico asociadas a cada alea-
cidn bajo estudio , sometida a las condiciones particulares de enfriamiento presentes en las
condiciones exploradas en este trabajo.

Para la simulacién de la evolucion de las dendritas de fase primaria se aplico el
modelo LGK en su versién multicomponente®®*® a las aleaciones Al yAZdelatablalV.1,
con el fin de generar expresiones que liguen a la velocidgd de avance de la punta dendritica
con el subenfriamiento dendritico presente, correspandientes a cada composicidn guimica.

En el anexo II se muestra ¢l listado del programa que permite la generacién de los
datos requeridos para la obtencién, mediante regresion numérica, de las expresiones de la
velocidad de avance de la punta dendritica en funcién del subenfriamiento, aplicado al caso
particular de la aleacion Al de la tabla IV.1. Para obtener la informacion asociada a la
aleacién A2 de :la tabla V.1, se aplicé el mismo programa, sustituyendo las cantidades de
solutos considerados, correspondientes a esta aleacion. Las Figs.IV.38 y IV.39 muestran
graficamente la dependencia de V; con respecto a AT para las aleaciones Al yA2dela

tabla IV.1.
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En la tabla IV.9 se presentan las expresiones, obtenidas mediante regresion

numérica, que expresan en cada caso la dependencia funcional de V4 con respecto a AT (°C)

0.0025

0.002 -

0.0015+

vy (m/s)

0.001 4

6.0005 4

) ) 5 ' 10 j 15
ATEC)

Fig. IV.38.- Velocidad de avance de la punta dendritica, Vd como una funcién del
subenfriamiento A7 tal y como se obtiene del programa LGK Multicomponente aplicado a
la aleacién Al de la tablaIV.1

0.0025
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- 0.00151
E
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> 0.001-
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Fig. IV.39.- Velocidad de avance de la punta dendritica, ¥d como una funcién del

subenfriamiento AT tal y como se obtiene del programa LGK Multicomponente aplicado a
la aleacién A2 de la tabla IV.1

Observando las figuras IV.38 - IV.39, se puede constatar que el modelo LGK

predice, al igual que otros modelos de crecimiento dendritico, que un incremento en la
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cantidad de soluto, presente, en el caso de aleaciones cuya composicién inicial se ubica
entre la solubilidad méxima y la composicién eutectica, disminuye la velocidad de avance
de punta dendritica, lo cual es resultado de la disminucién asociada en rango de
solidificacion de la aleacién, el cual se traduce en una menor fuerza motriz potencial para el
avance de la punta dendritica. En estos casos, la mayor cantidad de soluto presente en el
liquido inicial provoca que, como resultado de la microsegregacion, se produzean
gradientes de composicién en el liquido presente en la vecindad inmediata de la puinta

dendritica menos pronunciados, lo cual se traduce en menores velocidades de avance.

Tabla IV.9. Ecuaciones de Velocidad de avance de punta dendritica,Vd, en funcidon de AT
para las aleaciones Al y A2 de la tabla IV.1.

Aleacidn Ecuacion Coeficiente de Correlacion
' o 2. -
Al V, =752x107(AT,)"" =0.99995
- 2. =
A V,=292x107(AT,)"" 7=0.99995

En la tabla IV.10 se muestran los valores de 7, k., C_?Jm y C,, asociados con la

aproximacién de soluto equivalente, considerados durante la aplicacién del modelo a la

stmulacion de la formacion de la fase primaria para las aleaciones Al y A2 de la tabla IV.1

Tabla IV.10.- Valores de C,_, C,, #, y k,, empleados durante la aplicacién del modelo a
las aleaciones Al y A2,

Aleacion C, C, . , k,
Al 8.421 1.85 -6.3253 0.124
A2 12.66 1.73 -6.279 0.119

Los valores de las propiedades termofisicas asociadas al metal y al molde de arena

que fueron empleados durante la aplicacion del modelo se muestran en la tabla IV.11.
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Tabla I'V.11.- Propiedades termofisicas empleadas durante la aplicacién del modelo.

Propiedad Unidades
aleacion Al y A2
 kmy=71.36 (W/m°C)
Foms = 122,26 (W/m°C)
O 3.19E-S (m*/s)
s = 5.5E-5 (m*/s)
P = 2450 (Kg/m’)
L;=9.5E8 (J/m’)
I"=0.9E-7 (mk)
D=3E-9 (m°/s)
Molde de arena silica
@s= 1500 Kg/m’)
ks= (1.3)%(-4.26 x10™° T°+1.452x10-6T -1.14x10”T+1.039) (W/m°C)
Cp =-9.51 x10° T*+1.19 T+740.69 (3/Kg°C)
T > 600°C
Cp=1045+0.13T (J/Kg°C)
T <600°C
h=20 (W/m*°C)

El listado del programa principal que permite la aplicacién del modelo elaborado
para la simulacién de la transferencia de calor y de la cinética de solidificacion de
aleaciones eutécticas e hipoeutécticas se muestra en el anexo II, incluyendo comentarios
sobre 10 que realiza cada parte del programa. Los listados de algunas subrutinas empleadas
en este modelo se muestran también en ese anexo. Este programa fue empleado para
generar las curvas de enfriamiento simuladas que corresponden a las condiciones en las
que fueron obtenidas las curvas experimentales descritas en la tabla IV.2. Después de
realizar un andlisis de sensibilidad, se determiné emplear en todos los calculos un paso de
tiempo de 0.01s y un espesor de malla en el metal de AR=0.0125cm.

Las curvas de enfriamiento obtenidas fueron procesadas mediante los métodos de

Newion y de Fourier.

142



La Fig. IV.40 muestra a las curvas de enfriamiento simuladas y experimentales
asociadas a los experimentos 1, 2, 3 v 4 de la tabla IV.2, en las posiciones que
corresponden, en cada caso, a los termopares ubicados en la posicién mas cercana al eje de

simetria durante la ejecucion de los experimentos.
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Fig. IV.40.- Curvas de enfriamiento simuladas por el modelo elaborado, para las posiciones
mas cercanas al eje de simetria del cilindro, en las condiciones asociadas a los experimentos
1-4 de la tabla 1V.2. a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.40 (a)-(c).
Sobrepuestas, se muestran a las curvas de enfriamiento experimentales correspondientes.
En estas figuras se observa una buena concordancia cualitativa y cuantitativa entre
resultados simulados y experimentales. También se observa que existen discrepancias

cuantitativas, principalmente al finalizar la solidificacién eutéctica en donde las curvas de

enfriamiento experimental se ubican por debajo de las simuladas.
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La Fig. IV.41 muestra la evolucién de dT/dt =T y ZF obtenidas del procesamiento
de las curvas de enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares v

las condiciones experimentales asociadas a los experimentos 1 y 2 de Ia tabla IV.2.

5 5

T ZF simulada T ZF simulada
1] 04
Z s 2
2. 2-
& §ZF experimental !
g .10 A g 10
15 15 g
»ll ZF experimental
s 180 200 200 00 0 an ) %0 128 150
tiempo (5} tiempo (s)
(a) (&)

Fig. IV.41.- Evolucién de d77dr =7 y ZF obtenidas del procesamiento de las
curvas de enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 1 y 2 de la tabla IV.2 a los que
corresponden respectivamente las Figs. IV.41 (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran los
resultados experimentales correspondientes.

En esta figura se observa que las tendencias que muestran las evoluciones de ZF,
experimentales y tedricas, son similares, lo cual indica una buena concordancia cualitativa.

Las mayores discrepancias cuantitativas se encuentran, como se observa en el caso
de la Fig. IV.41, cuando finaliza la solidificacién eutéctica, en donde se observa que el
modelo predice menores tiempos de fin de solidificacién, que los mostrados por la
informacién experimental como lo sefiala la posicién de las intersecciones de ZF con d77dr
al final de la solidificacion.

Las Figs. IV.42 y IV.43 muestran ia evolucion de dfs/dt y Qs para la simulacién de

los experimentos 1 y 2 de la tabla IV.2. Al comparar, en estas figuras, las evoluciones de

dfs/dt v Qs, experimentales y simuladas, se encuentra que estas muestran tendencias
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similares. El método de Fourier indica que las evoluciones de dfs/dt y O, experimentales y
simuladas, presentan dos etapas, separadas por un instante en el cual la solidificacion se ve

detenida casi por completo.

o015 © oS ”
0041 simulada
a03s5] (_i&
003 dt
< oo experimental
3 002 /
=
0.015
0.0
0.0051
0 :
0 30 1] 1] 120 150
tiempa (s) tYempo (s}
(a) ()

Fig. IV.42.- Evolucién de dfs/dt obtenida del procesamiento de las curvas de enfriamiento
generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 1 y 2 de la tabla IV.2 a los que corresponden
respectivamente (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran a los resultados experimentales
correspondientes

2g+07 4a+07
3ﬁe+u?l
1 6e+07 3
3a+07 4
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2 204074
1 Se+07
1e+07 4
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Fig. IV.43.- Evolucién de Qs obtenida del procesamiento de las curvas de enfriamiento
generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 1 y 2 de la tabla IV.2 a los que corresponden
respectivamente las Figs. 1V.43(a) y (b). Sobrepuestos, se muestran a los resultados
experimentales correspondientes

Al inicio de la solidificacién, las Figs.IV.42 y IV.43 muestran que dfs/dt y Os crecen
subitamente hasta alcanzar un primer maximo, que corresponde a la mayor velocidad de

solidificacion asociada a la fase primaria, luego de lo cual caen hasta un valor casi nulo
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cuando la aleacién alcanza la temperatura eutéctica. Después de este punto dfs/dt y Os
crecen, primero lentamente y luego con mayor rapidez, hasta alcanzar un segundo maximo,
casi al final de la solidificacién para finalmente disminuir hasta un valor nulo,

En las Figs. IV.42 y IV .43 se puede ver que existen discrepancias cuantitativas sobre
todo al final de la solidificacién eutéctica, en donde el modelo predice una disminucion
abrupta de dfs/dt, después de alcanzar el maximo en dfs/dt asociado al eutéctico, al final de
la solidificacion, mientras que los resultados experimentales indican que dicha disminucién
€s menos pronunciada, como se observa con claridad al comparar las pendientes de dfs/dt y

Os, después del maximo asociado al eutéctico en las Figs. IV.42(b)y IV.43(b).
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Fig. IV.44.- Valores de D.A.S., como una funcién de la posicién radial en la pieza y valor

promedio, simulados por el modelo, asociados a los experimentos 14 de la tabla [V .2, Figs.
IV .44 (a)-(c), respectivamente.
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La Fig.IV. 44 muestra los valores de DAS calculados por el modelo en funcién de Ia
posicion radial dentro de la pieza para los experimentos 1-4 de la tabla IV.2

El modelo elaborado predice que el DAS se reduce gradualmente del centro y hacia
el extremo de la pieza y que el DAS presenta valores muy cercanos en las regiones central e
intermedia de la pieza y es en la regidn cercana a la interfase metal/molde en donde se

espera la presencia de espaciamientos dendriticos menores con respecto a los encontrados

en el resto de la pieza.

Fig. IV.45.- Fotomicrografias de las regiones central, r = Omm,(a), intermedia, r = $mm, (b)
y extrema, r = 16mm, (¢), de una probeta asociada al experimento 4 de la tabla IV.2.
Muestra pulida y sin ataque.
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La Fig. IV.45 muestra fotomicrografias de las regiones central, Fig. IV.45(a),
intermedia, Fig. IV.45(b) y extrema, Fig. IV.45(c), de una probeta asqciada al experimento
4 de la tabla IV.2. En esta figura se observan espaciamientos interdendriticos similares en el
caso de las regiones central e intermedia. También se observa la presencia, en la regién de
la pieza adyacente a la interfase metal/molde, espaciamientos relativamente menores con
respecto a los encontrados en el resto de la pieza.

La misma tendencia se encuentra en las muestras asociadas a los experimentos 1-3
de la tabla IV.2. La Fig. IV.46, muestra las fotomicrografias de las regiones central, Fig.
IV.46(a) y extrema Fig. IV.46(b) de una muestra asociada al experimento 1 de la tabla IV.2.

En la parte superior izquierda de la Fig. IV.46(b) se puede apreciar claramente que

conforme la region explorada se desplaza hacia la regién intermedia, el DAS local tiende a

adoptar valores similares a los presente;s en ¢l centro de la pieza, Fig. IV.46(a).

Fig. IV.46.- Fotomicrografias de las regiones central, r = 0 mm, (a), y extrema, r = 8mm,
(b), de una probeta asociada al experimento 1 de la tabla IV.2. Muestra pulida y sin ataque.

El comportamiento observado por el valor local del DAS en las muestras asociadas

a los experimentos 1-4 de la tabla IV.2 puede explicarse en términos de los tiempos locales
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de solidificacién presentes en estas condiciones, los cuales son un reflejo de Ia cinética de
solidificacién que, a nivel local se presenta en las piezas. Se ha encontrado que mientras
mayor sea el tiempo de coexistencia entre las dendritas formadas durante la solidificacién
primaria y el liquido remanente, existe un mayor tiempo para que se produzca el
engrosamiento de los brazos dendriticos!!'¥.

El hecho de que en la region de la pieza adyacente a la interfase metal/molde se
presenten valores de DAS menores a los que existen en el resto de la pieza indica
aparentemente, que las dendritas originalmente formadas en esta zona estuvieron sometidas
a mayores subenfriamientos y que existié en esta zona un menor tiempo de coexistencia de
las dendritas de solucién sélida con el liquido remanente, lo cual redujo el tiempo
disponible para que se efectuara el engrosamiento de los brazos dendriticos, traduciéndose
finalmente en la disminucién en el DAS encontrada en esta zona. Lo anterior implica que
en esta region solidifica el liquido remanente formando el microconstituyente eutéctico en
un tiempo relativamente corto durante el enfriamiento de la pieza. Como el calor latente
liberado por la solidificacién del liquido remanente en esta zona no puede salir libremente,
a través de la interfase metal/molde, debido a la baja difusividad térmica del material de
moldeo, ver capitulo V, se producen, al interior de la pieza modificaciones en los gradientes
térmicos que restringen el desarrollo de la solidificacién del liquido remanente en estas
zonas. Siguiendo el razonamiento anterior, los subenfriamientos presentes durante la
formacion de las dendritas en las zonas ceniral e intermedia son menores y los tiempos de
coexistencia entre las dendritas de fase primaria y el liquido remanente son gradualmente

mayores, lo cual explica que el DAS se incremente hacia el interior de la pieza.
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Lo anterior se observa en la FigIV.47, en donde se muestra a la evolucién del
gradiente térmico local y de la velocidad local de solidificacién predichas por el modelo

para las condiciones asociadas al experimento 1 de la tabla IV.2.
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Fig. IV.47- Evolucion del gradiente témmico local, 47/dr y de la velocidad local de
solidificacion, dfs/dt, simulada por el modelo para las condiciones asociadas al experimento
1 de la tabla IV.2 en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) interfase metal-molde
(r=20.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

En esta figura se observa que cuando la regidn externa inicia la solidificacion del
eutéctico, al tiempo ta, debido al calor latente ahi generado y a la restriccién impuesta por
la baja conductividad del material de moldeo, se producen modificaciones en los gradientes
térmicos actuantes al interior de la pieza, que provocan que la velocidad de solidificacién
en las regiones (¢) y (m) adopten valores casi nulos. Esta situacién prevalece hasta que la
mayor parte del liquido remanente presente en la regién externa ha realizado su
solidificacidn, luego de lo cual se posibilita la solidificacién secuencial, del exterior y hacia
el interior, del liquido remanente presente en las regiones més internas de la pieza, como se

desprende de las posiciones de los maximos en las velocidades locales de solidificacién

asociadas a las regiones intermedia (m), y central (c) de la pieza.
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Otro aspecto que es interesante destacar de la Fig.IV.47 son las posiciones relativas
de las intersecciones de las curvas de velocidad local de solidificacion con el eje de las
abeisas, al final de la solidificacién local, en tiempos cercanos a tg; Estas intersecciones
estan asociadas con los tiempos locales de fin de solidificacién. A este respecto se observa
que dichas intersecciones son muy cercanas en el tiempo para las regiones intermedia y
central, lo cual indica tiempos locales de solidificacién, y por ende espaciamientos
interdendriticos, de magnitudes muy cercanas entre si. Lo anterior 'no es aplicable a la
regién externa, que presenta la solidificacién de la mayor parte del liquido remanente en un
tiempo claramente inferior a los anteriores.

Lo anterior indica que las diferencias entre las caracteristicas microestructurales
presentes a nivel local dentro de una pieza son una consecuencia de la condiciones locales
de solidificacién y que en el caso de piezas coladas en moldes de arena, las diferencias
encontradas pueden ser explicadas en base a la limitada difusividad térmica del material de
moldeo la cual provoca cambios en {os gradientes térmicos presentes en la pieza, regulando
con esto la rapidez, secuencia y condiciones en las que se efectiia, a nivel local, la
solidificacion.

En la tabla IV.12 se muestran las predicciones de las longitudes microestructurales
caracteristicas proporcionadas por el modeloipara la simulacidn de los experimentos 1-4 de
la tabla IV.2. Para cada experimento, se muestra el valor promedio de las predicciones
locales en todos los elementos de control que constituyen el dominio del metal.

Con respecto al efecto que tienen las condiciones de proceso sobre el DAS, las

predicciones del modelo, mostradas en la tabla IV.12 indican que el DAS se incrementa
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conforme aumenta la temperatura de colada y conforme se incrementa el didmetro de la
pieza, mostrando la misma tendencia que la encontrada experimentalmente, lo cual se
explica en base a la aceptable concordancia de los tiempos locales de solidificacién
experimentales y simulados.

Tabla IV.12.- Predicciones de las longitudes microestructurales caracteristicas, DAS y

tamafio de grano, proporcionadas por el modelo para la simulacién de los experimentos 1-4
delatablaIV.2

Experimento DAS Tamatfio de grano
(um) (um)
1 35.6+/-0.6 550
2 57.2 +/-0.8 733
3 34.5+/-0.2 473
4 493 +/-1.2 709

En lo que se refiere al tamafic de grano el modelo indica que un incremento en
temperatira y un incremento en didmetro de la pieza provocan un aumento en el tamaiio de
grano, lo cual concuerda con las tendencias experimentales encontradas durante la
ejecucion de los experimentos 1-4 de Ia tabla IV.2

Comparando las tablas IV.3 y IV.12 se puede afirmar que el modelo predice de
manera aceptable las tendencias microestructurales encontradas experimentalmente para la
variacion del DAS y el tamafio de grano durante la solidificacion de la aleacin Al en las
condiciones de proceso resumidas en la tabla IV 2.

En general y refiriéndose a la comparacién de los resultados experimentales y

simulados por el modelo elaborado, mostrados en las Figs.IV.40-IV.43, enla tabla IV.12 y
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relacionados con la aleacién hipoeutéctica Al de la tabla IV.1, se encontré una buena
concordancia cualitativa, encontrandose asimismo discrepancias cuantitativas principal-

mente al final de la solidificacién.
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Fig. IV.48.- Curvas de enfriamiento simuladas por el modelo elaborado, para las posiciones
mas cercanas al eje de simetria del cilindro, en las condiciones asociadas a los experimentos
5-8 de la tabla IV.2. a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.48 (a)-(c).
Sobrepuestas, se muestran a las curvas de enfriamiento experimentales correspondientes

La Fig. IV.48 muestra a las curvas de enfriamiento simuladas ¥y experimentales
asociadas a los experimentos 5, 6, 7 v 8 de la tabla IV.2, en las posiciones que
corresponden, en cada caso, a la ubicacion més cercana al eje de simetria. En estas figuras

se observa una buena concordancia cualitativa y cuantitativa entre resultados simulados y

experimentales. También se observa que existen discrepancias cuantitativas, principalmente
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al inicio de la solidificacién eutéctica en donde las curvas de enfriamiento experimental
muestran mayores subenfriamientos maximos que las simuladas.

La Fig. IV.49 muestra la evolucién de d7/dr y ZF obtenidas del procesamiento de
las curvas de enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 5 y 8 de la tabla IV.2. En esta
figura se observa que las tendencias que muestran las evoluciones de ZF, experimentales y

simuladas, son similares y muestran una buena concordancia cualitativa.
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Fig. IV.49.- Evolucién de dT/dt y ZF obtenidas del procesamiento de las curvas de

enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 5 y 8 de la tabla IV.2. a los que corresponden
respectivamente las Figs. IV.49 (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran a los resultados
experimentales correspondientes

Las Figs. IV.50 y IV.51, muestran la evolucién de dfs/df y Os para la simulacién de
los experimentos 5 y 8 de la tabla IV.2 obtenidas de la aplicacién del método de Fourier.
Al comparar, en estas figuras, las evoluciones de dfs/dr y Os, experimentales y simuladas,
se observan tendencias similares. que indican que al inicio de la solidificacién existen

restricciones que provocan que la solidificacién evolucione lentamente, lo cual se

manifiesta en estas figuras por los valores relativamente reducidos de dfs/dr y Os que
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prevalecen después del inicio de la solidificacién. hasta que eventualmente crecen hasta

alcanzar un méximo, casi al final de la solidificacién
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Fig. IV.30.- Evolucion de dfs/dt obtenida del procesamiento de las curvas de enfriamiento
generadas por el modelo para las posiciones de termopares  y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 5y 6 de la tabla IV.2 a los que corresponden
respectivamente las Figs, IV.50 (a) y (b). Sobrepuestos, se muesiran los resultados expe-

rimentales correspondientes.
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Fig. IV.51.- Evolucion de Os obtenida del procesamiento de las curvas de enfriamiento
generadas por el modelo para las posiciones de termopares  y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 5y 6 de la tabla IV.2 a los que corresponden
respectivamente las Figs. IV.51 (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran los resultados expe-
rimentales correspondientes.

En las Figs. IV.50 y IV.51 también se observa que la mayor parte de la solidificacién
se efectiia en tiempos cercanos al tiempo de fin de solidificacién, como se desprende de la

posicion de los méximos que presentan dfs/dt Y Osen estas figuras.
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Lo anterior implica que una parte considerabie de la solidificacién que se realiza en
la zona cercana al eje de simetria, se efectiia bajo condiciones de enfriamiento més severo,
como se observa en la Fig. IV.49 con los valores operantes de d7/dr en el tiempo en que

dfs/dt y Qs alcanzan sus maximos
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Fig. IV.52.- Evolucién de f; obtenida del procesamiento de las curvas de enfriamiento
generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las condiciones
experimentales asociadas a los experimentos 5y 6 de la tabla IV.2 a los que corresponden
respectivamente las Figs. IV.52 (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran los resultados
experimentales correspondientes

La Fig.IV.52 muestra la evolucién de ia fraccién sélida en funcién del tiempo para
la simulacién de los experimentos 5 y 6 de la tabla IV.2. En esta figura se puede apreciar
con claridad el efecto de las restricciones mencionadas en el parrafo anterior sobre el
desarrollo de fs. Al inicio, f5 crece con lentitud, como lo manifiesta la pendiente inicial de f;
con respecto a 1, la cual es casi nula y paulatinamente va creciendo hasta alcanzar un valor
maximo casi al final de la solidificacién.

En lo que se refiere al espaciamiento interlaminar promedio del eutéctico, los
valores promedio de Ag, fueron calculados empleando los valores instantineos de AEu

presentes en las tres regiones consideradas de cada cilindro simulado, los cuales fueron

procesados aplicando la siguiente expresién:
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1
Ag, = J.’?"Eudfs (Iv.3)
o

La Fig. IV.53 muestra las predicciones del modelo con respecto a la evolucidn de los

valores instantaneos de Agy en funcién de f; en tres posiciones radiales dentro de la pieza

durante la simulacion del experimento 5 de 1a tabla IV.2.

16

gy (um)

o e2 04 08 o8 1
fs
Fig. IV.53.- Evolucién de Ag, en funcién de f; obtenidas del modelo para tres posiciones
radiales dentro del cilindro: (¢) centro R = 1mm; (m) intermedio, R = 4mm; (e) extremo,
R=7mm, durante la simulacién del experimento 5 de la tabla TV.2,

()
()
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O S O NN

Fig. IV.54.- Evolucién de Ag, en funcién de f; obtenidas del modelo para tres posiciones
radiales durante la simulacién de los experimentos 6, (a), y 8, (b.) de la tabla IV.2: (]
centro r = 0; (m) intermedio, r = Rtot/2; (€} extremo, R = Rtot.

En esta figura se puede apreciar que en la zona adyacente al eje de simetria, curva

(c), Fig. IV.53, aproximadamente el 40% del microconstituyente eutéctico ahi formado
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presentara espaciamientos interlaminares menores que fos presentes en la zona adyacente a
la interfase molde metal, curva (e), Fig. IV.53, lo cual concuerda con lo enconfrado
experimentalmente, FigIV.24. En la Fig. IV.54, se confirma lo anterior, con porcentajes
ligeramente diferentes, para las simulaciones asociadas a los experimentos 6 y 8 de la tabla
Iv.2.

En la tabla IV.13 se muestran las predicciones de las longitudes microestructurales
caracteristicas, A, asociados a cada experimento, tomando en cuenta al promedio de este
espaciamiento en la zona intermedia de cada probeta, y del tamafio de grano, proporcio-
nadas por el modelo para la simulacién de los experimentos 5-8 de la tabla IV.2. Para el
tamafio de grano, se muestra el valor promedio de las predicciones locales en todos los

elementos de control que constituyen el dominio del metal.

Experimento AEu Tamafio de grano
(um}) (1m)
5 6.3+/-0.3 1106
6 12.5 +/-0.3 1422
7 6.3+/-0.3 890
8 10.2 +/-0.3 1393

Tabla IV.13.- Predicciones de las longitudes microestructurales caracteristicas, Ag, y
tamatio de grano, proporcionadas por el modelo para la simulacion de los experimentos 5-8
de latablaIV.2 '

Con respecto at efecto que tienen las condiciones de proceso sobre Ay, durante Ia
solidificacién de la aleacion A2 en las condiciones consideradas, las predicciones del

modelo mostradas en la tabla IV.13 indican que Ag, se incrementa conforme aumenta la
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temperatura de colada y conforme se incrementa el didmetro de la pieza, mostrando la
misma tendencia que la encontrada experimentalmente. En lo que se refiere al tamafio de
grano eutéctico se observa que un incremento en temperatura ¥ un incremento en didmetro
de la pieza, provocan un aumento en el tamafio de grano, lo cual concuerda con las
tendencias experimentales encontradas durante la ejecucién de los experimentos 5-8 de la
tabla IV.2

Comparando las tablas IV.6 y IV.13 se puede afirmar que el modelo predice de
manera aceptable las tendencias microestructurales encontradas experimentalmente para la
variacion del Agy y del tamafio de grano durante la solidificacion de la aleacién A2 en las
condiciones de proceso resumidas en la tabla IV.2,

En general y refiriéndose a la comparacién de los resultados experimentales y
simulados por el modelo elaborado, para los experimentos que se enlistan en la tabla IV.2 y
relacionados con las aleaciones A1y A2, se encontré una buena concordancia cualitativa en
las tendencias térmicas, microestructurales y cinéticas de solidificacién lo cual indica que,
si bien el modelo es susceptible de ser mejorado, reproduce de un;x manera aceptable lo
encontrado experimentalmente.

Las discrepancias cuantitativas pueden deberse a las limitaciones del modelo
asociadas con las suposiciones y simplificaciones adoptadas, al limitado conocimiento de
las propiedades termofisicas de la materia prima empleada, a los errores de medicién y alas

limitaciones inherentes a la aplicacién del método de Fourier.
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CAPITULOV
DISCUSION
La informacion cuantitativa que, con respecto a la cinética de solidificacion, fue
obtenida a partir del procesamiento de las curvas de enfriamiento experimentales
empleando los métodos de Newton y de Fourier, muestra que existen diferencias
apreciables en la secuencia y magnitud de los eventos asociados a la evolucién de la

solidificacién, que se obtienen de la informacion proporcionada por ambos métodos.

La Fig.V.1 muestra que las curvas cero de referencia asociadas a cada método son
totalmente diferentes y como en ambos métodos la informacién cinética se extrae basica-
mente de la diferencia entre la velocidad de enfriamiento, d7/dt =T, v la curva cero corres-
pondiente, ZN 6 ZF, la evolucidn de la velocidad de solidificacién obtenida de cada méto-

do es diferente, como lo muestra la Fig. V.2

dTrdt, ZF, IN

dT7dt, ZF, IN (oC/s)

20 40 B0 80 106 0 20 40 63 ) 100
tiempa {s} fiempo (s)

(a) (b)
Fig. V.1.- Evolucién de dT/dt, ZN y ZF asociadas al procesamiento numérico de las curvas

experimentales de enfriamiento obtenidas en: (a) experimento 1 (Aleacién Al); (b)
experimento 5 (Aleacion A2).

160



0045 0.06
004+

o
=
s

FOURIER dt

G035

o
©
Q
g
o
=

NEWTON

0025

dfs/dt (1/s)
disrdt (1/5)
(=3
o
w

o
=]
o

0035

0811

0065+

] 20 40 50 BC 100 ) 20 40 8a 80 100
fempo (s} tismpo (s)

(a) (b)
Fig. V.2.- Evolucién de la velocidad de solidificacién asociada a la aplicacién de los

métodos de Newton y de Fourier a las curvas experimentales de enfriamiento obtenidas en:
(a), experimento 1 y (b), experimento 5.

El método de Newton presenta el inconveniente de ignorar ei efecto de ia existencia
de gradientes térmicos en el interior de Ia pieza. Lo anterior implica que todas las regiones
de la pieza solidifican bajo las mismas condiciones y muestran, por ende las mismas
caracteristicas microestructurales independientemente de la posicion de la pieza en que sean
medidas. Adicionalmente este método asume arbitrariamente que Ia curva cero de
referencia es de naturaleza exponencial. La evidencia microestructural obtenida en este
trabajo muestra que las longitudes microestructurales caracteristicas dependen de la posi-
cion dentro de la pieza y que existen gradientes térmicos al interior de la misma durante el
enfriamiento y la solidificacién, por lo cual, las conclusiones que se deriven del empleo del
método de Newton como herramienta para el analisis de la cinética de solidificacion Y para

la validacién de modelos de solidificacion, deben ser adoptadas con reserva.

El método de Fourier se basa en la existencia de gradientes térmicos en el metal

durante el enfriamiento y la solidificacién de la aleacién y ademas emplea datos del campo
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térmico real presente en la pieza para calcular la curva cero de referencia. Lo anterior
permite suponer que el método de Fourier proporciona una descripcién més cercana de lo
que en realidad acontece en el sistema durante la solidificacién. Sin embargo esta

suposicion debe de ser comprobada en base a los resultados experimentales obtenidos.

La Fig.V.3 muestra la evolucion de la fraccién sélida obtenida de la aplicacién del
método de Fourier a las curvas de enfriamiento asociadas al experimento 5 de la tabla IV.2.
Asimismo en esta figura se muestra a la primera derivada de la curva experimental de
enfriamiento en Ia posicién més cercana al eje de simetria de lr; pieza, posicién que
corresponde a la region de la pieza cuya cinética de solidificacién esta siendo caracterizada
por el método de Fourier. En esta figura se observa que el titimo liquido que solidifica en la
regién central de la pieza, realiza su solidificacién bajo condiciones mas severas de
enfriamiento, como se infiere de los valores operantes de la primera derivada de la
temperatura en funcion del tiempo {cominmente denominada velocidad de enfriamiento) en

los altimos instantes de Ia solidificacion.

ATt ]

ek N e

dT/dt (oCys)
a
[

R R A
time (s}

Fig. V.3.- Evoluci6n de la fraccién solida predicha por la aplicacién del método de Fourier
a las curvas de enfriamiento experimental asociadas al experimento S y primera derivada de
la curva de enfriamiento experimental correspondiente al termopar ubicado en la regién
adyacente al eje de simetria.
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Lo anterior promueve la presencia de mayores subenfriamientos durante la solidifi-
cacion del Gltimo liquido en la region central de la pieza. La Fig. V.4 muestra la evolucién
de la fraccion solida asi como el subenfriamiento eutéctico aparente’’ ™ asociado a la curva
de enfriamiento experimental en funcién del tiempo En esta figura se puede constatar un
incremento en el subenfriamiento operante al final de la solidificacién en la region de

interés.
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Fig. V.4.- Evolucién de la fraccién sélida predicha por la aplicacion del método de Fourier
a las curvas de enfriamiento experimental asociadas al experimento 5 de la tabla IV.2 y

subenfriamiento eutéctico aparente, calculado a partir de la curva de enfriamiento
experimental correspondiente al termopar ubicado en la region adyacente al eje de simetria.

Las teorias de crecimiento eutéctico®%%

. basadas en evidencia experimental,
indican que un incremento en el subenfriamiento presente durante ia solidificacion produce
un refinamiento de la microestructura presente en la aleacién sélida, caracterizada por la
presencia de menores espaciamientos interlaminares eutécticos. Como consecuencia de lo
anterior, la cinética de solidificacién proporcionada por el método de Fourier implica la
presencia, en la region central de la pieza, adyacente al eje de simetria, de un refinamiento

de la microestructura, caracterizado por la presencia de menores espaciamientos

interlaminares eutécticos.
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La Fig.V.5 muestra a los espaciamientos interlaminares eutécticos presentes en tres
regiones de la pieza asociada al experimento 5 de la tabla IV.2: (1) region central,
adyacente al eje de simetria de la pieza, r = Omm, Fig. V.5(a); (2) regién externa, adyacente
a la intercara metal/molde, r = 8mm, Fig. V.5(b); (3) regi6n intermedia situada entre las

regiones (1} y (2), r = 4mm, Fig. V.5(c).

(©

Fig.V.5.- Fotomicrografias de diferentes regiones de una muestra asociada al experimento
5 de la tabla IV.2,: (a) region central, r = Omm; (b) regién externa, r = 8mm; (c) region
intermedia, r = 4mm ; Muestra pulida, sin atague.

Los resultados microestructurales mostrados en Ia Fig.V.5, confirman la presencia,

en la regién central de la pieza, de una microestructura eutéetica caracterizada por
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espaciamientos interlaminares eutécticos mas reducidos que en la mayor parte de la pieza,
como se desprende de la cinética de solidificacién proporcionada por el método de Fourier,
En base a la evidencia microestructural que respalda a cinética de solidificacién
proporcionada por el método de Fourier y ante la incapacidad por parte de los resuitados
proporcionados por el método de Newton para explicar estos efectos, se puede afirmar que
el método de Fourier es mas adecuado que el método de Newton para realizar la
verificacion de modelos de solidificacién en condiciones experimentales similares a las
presentes en este trabajo. Por lo anterior en la parte restante de esta discusién se considera
tnicamente a los resultados obtenidos del método de Fourier. Las Figs. V.6 y V.7 mues-
tran la evolucién de la velocidad de enfriamiento experimental y de las curvas cero de
Fourier asociadas a la aplicacion de este método al procesamiento de las curvas de enfria-

miento experimentales y simuladas por el modelo para los experimentos 1 y 5.

T ZF simulada

dT/dt, ZIF (oC/s) .

201§ ZF experimental

0 30 B0 80 120 150
tiempo {s)

Fig. V.6.- Velocidad de enfriamiento experimental y curvas cero de Fourier asociadas al
enfriamiento y solidificacién de la aleacién Al en las condiciones sefialadas para el
experimento 1.
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Los resultados obtenidos de la aplicacién del método de Fourier a las curvas de
enfriamiento experimentales y simuladas para la aleacién hipoeutéctica Al, Fig.vV.6,
indican que existe una buena concordancia cualitativa. La concordancia cuantitativa es
aceptable desde el inicio de la solidificacién y hasta el comienzo de la reaccion eutéctica, ya
que, al final de la reaccién eutéctica existen discrepancias cuantitativas,

En el caso de la aleacién de composicién cercana a la eutéctica, los resultados
obtenidos de la aplicacion del método de Fourier a las curvas de enfriamiento experimental

y simuladas, indican, Fig.V.7, que existe una buena concordancia cualitativa y cuantitativa.
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Fig. V.7.- Velocidad de enfriamiento experimental y curvas cero de Fourier asociadas al
enfriamiento y solidificacion de la aleacion A2 en las condiciones sefialadas para el
experimento 5.

La curva cero de Fourier indica la velocidad de enfriamiento que hipotéticamente
mostraria la zona de metal cuya temperatura es monitoreada por el termopar més cercano al
eje de simetria, sin incluir al calor latente de solidificacién asociado a la solidificacin que

se realiza en esta zona, y las variaciones que muestra estén asociadas a la modificacién del
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flujo de calor que intercambia esta zona con sus alrededores, debido a la evolucién del
campo térmico presente en la pieza.

Observando a las curvas cero de Fourier asociadas a los datos experimentales y
simulados, Figs.V.6 y V.7, cabe destacar la buena concordancia cualitativa que existe entre
. las tendencias mostradas para la aleacién hipoeutéctica Al y para la aleacién A2, lo cual
indica que los intercambios de energia que se realizan internamente en la pieza durante la
solidificacién son descritos de una manera aceptable por el modelo propuesto, ya que la
curva cero de Fourier representa basicamente al flujo volumétrico neto de calor por unidad
de volimen, que intercambia con sus alrededores la zona monitoreada, dividido por la

capacidad calorifica por unidad de volimen ahi presente, ec(I11.48).
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Fig. V.8.- Velocidad de solidificacién proporcionada por el método de Fourier aplicado a
las curvas de enfriamiento, experimental y simulada, asociadas a la aleacién Al en las
condiciones sefialadas para el experimento 1.

Las Figs. V.8 y V.9 muestran las evoluciones de la velocidad de solidificacion que
resultan del analisis de Fourier asociado a los experimentos 1 (aleacién Al) y 5 (aleacion

A2) delatabla IV.2.
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La Fig. V.8, asociada a la aleacion hipoeutéctica A1, presenta una evolucién de la
velocidad de solidificacion caracterizada por la presencia de dos méaximos separados entre
si por un valle en el cual la velocidad de solidificacion cae apreciablemente. La magnitud de
estos maximos estd directamente asociada con la velocidad maxima de solidificacién que es
alcanzada durante la solidificacién de la fase primaria, primer maximo, y del

microconstituyente eutéctico, segundo maximo.

La Fig.V.9, asociada a la aleacién de composicién muy cercana a la eutéctica
presenta una evolucién caracterizada por la presencia de sélo un maximo, casi al final de 1a
solidificacion, que corresponde a la méxima velocidad de solidificacién desarrollada por la
aleacién durante la formacién del microconstituyente eutéctico en la regién monitoreada

por el termopar m4s cercano al eje de simetria de la pieza.

096
dfs
0.054 dt
Xperimental

0.04 4
= 003
]

0.024
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0 v . - v r
] 20 40 60 80 100

trempo (s)

Fig. V.9.- Velocidad de solidificacién proporcionada por el método de Fourier aplicado a
las curvas de enfriamiento, experimental y simulada, asociadas a la aleacién A2 en las
condiciones seifialadas para el experimento 5 de la tabla IV.2

Observando conjuntamente a las variaciones en las curvas cero de Fourier, Figs. V.6

y V.7 y en la evolucién de las velocidades de solidificacién asociadas, Figs. V.8, V.9 se
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puede inferir que la rapidez con que la solidificacion se realiza dentro de la pieza, depende
de la manera en que la zona de la pieza bajo estudio intercambia energia con sus
alrededores.

Asimismo el método de Fourier predice que, en aleaciones eutécticas e hipo-
eutécticas, el ultimo liquido que solidifica, en la zona asociada al centro térmico de la pieza,
estd sujeta a velocidades de enfriamiento mas severas. Este efecto es mas marcado en el
caso de aleaciones de composicién cercana a la eutéctica e involucra la presencia de un
liquido remanente sujeto a mayores niveles de subenfriamiento durante la etapa final de su
solidificacién.

En lo que se refiere a la comparacién de las historias térmicas experimentales y
simuladas, se puede afirmar, observando los resultados mostrados en las Figs. IV.46 y

IV.51, que existe una buena concordancia cuantitativa y cualitativa.
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Fig. V.10.- Curvas de enfriamiento experimental y simulada asociadas a un termopar
ubicado a una distancia radial, con respecto al eje de simetria de 1.5 mm, durante la
ejecucién del experimento 2 de la tabla [V.2
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La Fig. V.10 muestra a las curvas de enfriamiento simulada y experimental
asociadas al experimento 2 de la tabla IV.2 que corresponden a un termopar ubicado en una
posicion radial de 1.5 mm con respecto al eje de simetria. En esta figura se observa una
buena concordancia cualitativa y cuantitativa entre resultados simulados y experimentales,
especificamente en lo que se refiere a los tiempos de inicio de solidificacién primaria y del
microconstituyente eutéctico, en el rango de solidificacién de la aleacién y en general la
tendencia que sigue la evolucién de la temperatura en funcién del tiempo principalmente
durante la solidificacién primaria y el inicio de la reaccion eutéctica y también se observa
que existen discrepancias cuantitativas, principalmente al finalizar la solidificacion
eutéctica, ya que al finalizar la solidificacion, la curva de enfriamiento experimental se
ubica por debajo de la simulada y el modelo predice un tiempo de fin de solidificacién

menor al encontrado experimentalmente.,

dT/dt (°C/s)
o)

experin']ental

]
[3)]

.
Pmme s o 2 .

41 » — simulada
0 100 200 300 400
tiempo (s)

Fig. V.11.- Primera derivada de las curvas de enfriamiento experimenta! y simulada
asociadas a un termopar ubicado a una distancia radial, con respecto al eje de simetria de
1.5 mm, durante la ejecucion del experimento 2 de la tabla IV.2.
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Lo anterior se confirma al observar la Fig. V.11, que muestra la primera derivada de
las curvas de enfriamiento mostradas en la Fig.V.9. En esta figura se puede constatar que
los datos obtenidos muestran la misma secuencia de evolucién, a lo largo del proceso de
enfriamiento y solidificacién. Asimismo se observa que las mayores discrepancias cuanti-
tativas se presentan al finalizar la solidificacion eutéctica, lo que ocurre en un tiempo
cercano a 275 s para }a curva experimental, y cercano a 250 s para la curva simulada.

Las concordancias y las discrepancias encontradas entre las curvas de enfriamiento
experimental y las curvas de enfriamiento simuladas por el modelo para el caso de la

aleacion hipoeutéctica Al pueden explicarse en base a lo que se discute a continuacidn.

El empleo de la aproximacion d ¢ la ruta de solidifi-
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cacién que sigue la aleacién multicomponente tratada mediante esta aproximacion obedece
al diagrama de fases Al-Soluto equivalente, Fig.IIL.8 incluyendo la formacién de dosl
productos de solidificacion: (1) Solucién sélida rica en Al; (2) Microconstituyente eutéctico
Al-Soluto equivalente, en donde el soluto principal es el Si. Esta aproximacién asume un
valor constante para la femperatura eutéctica operante y desprecia a las interacciones soluto-
soluto y solutos-solvente, las cuales se traducen eventuaimente en la presencia de compues-
tos intermetalicos.

La aproximacién de soluto equivalente proporciona buenos resultados en el caso
hipoeutéctico bajo estudio porque incluye a la precipitacién de los dos microconstituyentes
principales que conforman a la aleacion sélida multicomponente real, los cuales son la
solucion solida o y el eutéetico Al-Si, que en conjunto constituyen mas del 85 % en

volumen de la aleacidn sélida®”. Adicionalmente los solutos restantes contenidos en la
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aleacion bajo estudio se presentan en bajas cantidades v los solutos considerados en el
modelo propuesto, es decir, ademds del Si, el Cu, el Mg y el Fe presentan diagramas de fase
binarios soluto-Al, similares al diagrama Al-Soluto equivalente, que incluye durante la
solidificacion, la formacién inicial de una solucién sélida rica en Al seguida de una
reaccion eutéctica. Lo anterior puede ser la causa de que el empleo de la aproximacién de

soluto equivalente, caracterizada por los valores de t.:m, C, m,, v k,, obtenidos de la

aplicacién de las ecs.(IIl.5) -(111.8) al procesamiento de la informacidn que se desprende de
los diagramas binarios soluto-Al para los solutos mencionados, sea capaz de predecir de
manera aceptable el rango de solidificacién de la aleacion bajo estudio y proporcione, junto
con las consideraciones adicionales empleadas en el macro~mic¥o modelo elaborado,
historias térmicas que presentan una buena concordancia cuantitativa y cualitativa con
respecto a las experimentales sobre todo durante la solidificacién primaria y el inicio de la
reaccién eutéctica. Sin embargo conforme transcurre la solidificacién y en vista de que
todos los solutos presentan coeficientes de particion inferiores a la unidad, los solutos
tienden a segregarse hacia el liquido remanente, y este efecto se acenta al final de Ia
solidificacién. Las consecuencias del incremento en la cantidad de solutos en el liquido
remanente al final de la solidificacion se pueden traducir en una modificacién de la
temperatura eutéctica operante y/o en cambios en la ruta de solidificacién del liquido
remanente que involucren la interaccion entre los solutos presentes para dar lugar a la
formacién de compuestos intermetalicos.

En cuanto al primer efecto, es decir la modificacién de] valor operante para la

temperatura eutéctica, existen expresiones semiempiricas que ligan a la composicion de Ja
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aleacién liquida hipoeutéctica multicomponente con el valor que corresponde a la
temperatura eutéctica operante, la cual es modificada, con respecto a la temperatura
eutéctica asociada al binario generador, como una funcién de la composicién de la aleacién
liquida. En el caso de aleaciones hipoeutécticas multicomponente base Al-Si, la siguiente
expresion ha sido empleada para describir dicha dependencia’''>:

125
Y% Si

T, = 577-( )( 7%0) v.1)

donde f(%i) =4.4% Mg +14% Fe +1.9%Cu +1.7%Zn + 3% Mn + 4% Ni.

En la ec. V.1, el valor 577 corresponde a la temperatura eutéctica asociada al
sistema binario Al-Si. Adecuando esta expresién al modelo elaborado, en donde se
considera al sistema binario equivalente Al-X, y a los solutos Si, Mg, Fe y Cu, se puede
proponer la siguiente expresion, ec. V.2, para calcular la temperatura eutéctica operante en
funcidén de la composicién del liquido remanente:

. (125 o/
T =T puar-x —L%Si)(f(ﬁu)) ‘ V.2)

donde f(%i) =4.4% Mg +14% Fe+1.9%Cu.

Enla ec.(V.2), T mua-x s una constante que fija la temperatura eutéctica operante al
inicio de la reaccion eutéctica, en el valor predicho por el binario equivalente Al-X, para la
concentracion de solutos presente al inicio de la reaccién eutéctica.

Si adicionalmente se asume que: (1) el microconstituyente eutéctico esta formado
por placas de silicio (12.5% en masa) y por solucién sélida rica en aluminio; (2) que son

(50

validas las suposiciones de Scheil™™ y (3) que los coeficientes de reparto de soluto en la

solucion sélida que solidifica como parte del microconstituyente eutéetico, son los mismos
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Fig. V.12.- Curvas de enfriamiento experimental y simulada, con la temperatura eutéctica
en funcién de la composicion del liquido remanente, ec (V.2), asociadas a un termopar
ubicado a una distancia radial, con respecto al eje de simetria de 0.3 mm, durante la
ejecucion del experimento 1 de la tabla IV.2

que los considerados durante la solidificacién de la fase primaria, la aplicacién del modelo
claborado, considerando una temperatura eutéctica operante que es funcion de la
composicion del liquido remanente, de acuerdo con la ec(V.2), proporciona historias

térmicas més cercanas a las encontradas experimentalmente, como se puede observar en la

Fig. V.12,

dfsfdt {1/5)

dT4dt, IF (oC/s)

c 2 40 50 80 100 "} 30 80 [ 120 158
tiempo (s) tiempo (5)

(@ (b)

Fig. V.13.-Evolucién de: (a) la velocidad de enfriamiento y la curva cero de Fourier; (b) Ia
velocidad de solidificacién, proporcionadas por el método de Fourier aplicado a las curvas
de enfriamiento experimentales y simuladas por el modelo asociadas al experimento 1,
incluyendo en el modelo la correccién mostrada en la Fig, V.12.
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aleacion liquida hipoeutéctica multicomponente con el valor que corresponde a la
temperatura eutéctica operante, la cual es modificada, con respecto a la temperatura
eutéctica asociada al binario generador, como una funcién de la composicién de la aleacién
liquida. En el caso de aleaciones hipoeutécticas multicomponente base Al-Si, la siguiente
(1),

expresion ha sido empleada para describir dicha dependencia

125

T, =577- (

\'-.
donde f(%7) =4.4% Mg +14% Fe+1.9%Cu +1.7%Zn + 3% Mn+ 4% Ni.
™,

](f(%l)) V.1

En la ec. V.:“I-;% el valor 577 corresponde a la temperatura eutéctica asociada al
AN

sistema binario Al-Si. Adegumdo esta expresion al modelo elaborado, en donde se
considera al sistema binario eq\vqlente Al-X, y a los solutos Si, Mg, Fe y Cu, se puede
proponer la siguiente expresion, ec. V.2y para caicular la temperatura eutéctica operante en

funcion de la composicion del liquido remanente:
: 12,
T =T euat-x — ( > )(f(%l)) (V.2)

donde £ (%)= 4.4% Mg +14% Fe +19%Cu. \

™,

\

N,

En la ec.(V.2), T ruu-x €s una constante que fija la tem%&inxra eutéctica operanie al
inicio de la reaccion eutéctica, en el valor predicho por el binario equ\valente Al-X, para la

concentracion de solutos presente al inicio de la reaccion eutéctica. \\

\
Si adicionalmente se asume que: (1) el microconstituyente eutéctico, esta formado
N

por placas de silicio (12.5% en masa) y por solucion sélida rica en aluminio; (2,) que son

validas las suposiciones de Scheil®? y (3) que los coeficientes de reparto de solut\o\en la
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solucién sélida que solidifica como parte del microconstituyente eutéctico, son los mismb@
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son: Aljs(Mn,Fe);Si; AlsFeSi, AlgMgsFeSis y Mg;Si. Las reacciones que dan lugar a la
formacion de estos intermetalicos se enlistan en la tabla V.2.

Las discrepancias que muestra el modelo con respecto a los resultados experimen-
tales al final de la solidificacién pueden deberse a que la aproximacién de soluto equi-
valente no toma en cuenta los efectos que, al final de la solidificacion, provocan las inte-
racciones entre los solutos presentes en la solucién multicomponente real, las cuales pue-
den implicar la formacién de intermetalicos principalmente co-eutécticos y post-eutécticos,
lo cual modifica la ruta de solidificacién de la aleacion, asi como la cinética de solidifi-
cactdon que rige en los instantes finales de la solidificacién.

Resumiendo lo discutido en esta seccion, los resultados obtenidos por el modelo,
junto con las anteriores consideraciones muestran que durante la solidificacién primaria y el
inicio de la solidificacion eutéctica, la evolucién térmica y cinética predicha por el modelo
€s cercana a la experimental.

Sin embargo, conforme continua la solidificacién y sobre todo al final de la
reaccion eutéctica, se presentan discrepancias cuantitativas entre las curvas de enfriamiento
experi- mental y simulada para la aleacién hipoeutéctica multicomponente. Estas
discrepancias pueden deberse a que los diferentes solutos que se segregan hacia el liquido
remanente provocan ya sea modificaciones en el valor operante de la temperatura eutéctica,
la cual disminuye con respecto de la calculada por la aproximacién de soluto equivalente,
disminuyendo con esto el subenfriamiento operante y la velocidad de formacién del
eutéctico, y/o a cambios en la ruta de solidificacién, lo cual implica la formacién,

simultdnea o posterior a la reaccién eutéctica, de microconstituyentes diferentes a los
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considerados, regidos por una cinética de solidificacion distinta, no contabilizada por el
modelo utilizado.

En la literatura reciente!!!?

se menciona que la extrapolacion de coeficientes de
particion binarios para su aplicacion en sistemas multicomponente provoca desviaciones
cualitativas y cuantitativas entre resultados experimentales y simulados para la mayor parte
de los sistemas multicomponentes reales.

De lo anterior se desprende que el conocimiento de los diagramas de fase asociados
a dichos sistemas es un prerequisito indispensable para una buena prediccion de la
microsegregacion y de la ruta de solidificacién operante. Por esta razén la tendencia futura
en el macro-micro modelado de la solidificacion de aleaciones multicomponente incluye el
acoplamiento de un mddulo destinado a cdlculos termodindmicos de equilibrio de
fases"!!7)
En vista de la aceptable concordancia cualitativa y cuantitativa que existe entre
resultados experimentales y simulados y de la importancia que tienen los fendmenos que se
presentan durante la solidificacion a nivel local, dentro de la pieza, resulta interesante
adentrarse en el proceso de enfriamiento y solidificacién de aleaciones hipoeutécticas y
eutécticas, coladas en moldes de arena, a través del analisis de la informacién propor-
cionada por el modelo. Lo anterior permite explorar las razones que provocan los efectos
encontrados experimentalmente, especificamente la evolucion de la cindtica de
solidificacion obtenida de la aplicacién del método de Fourier en el caso de las aleaciones

consideradas asi como la modificacién de las caracteristicas microestructurales presentes

en el producto sélido en funcion de la posicion dentro de la pieza.
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Para adentrarse en la fenomenologia del proceso, se procedié a realizar el despliegue
de la evolucién de los pardmetros de mayor relevancia asociados al sistema bajo estudio en
diferentes posiciones dentro del metal.

Estos pardmetros fueron seleccionados en base a las consideraciones que se describen
a continuacion.

El andlisis de la expresion general de la ecuacion de balance de energia, cuando se
asume que el principal mecanismo de transferencia de calor es la conduccién, ec.(V.3), en

el sistema compuesto metal/molde, permite identificar a los pardmetros que describen al

proceso.

L o +k VT =p G or 3

1y =P Cp— (V.3)
Os + QOc = Qa

Para la resolucion de esta ecuacion, el sistema compuesto metal/molde es discretiza-
do en un cierto numero de volimenes de control, los cuales, en su conjunto, constituyen al
sistema compuesto metal/molde en contacto con el medio ambiente. El transporte de
energia en el sistema se analiza cuantitativamente estableciendo los intercambios energéti-
cos que efectiia cada voliimen de contro! con sus alrededores.

Anatizando la ecuacidn (V.3) desde un punto de vista local, como 1a descripeidn de la
interaccidn energética de un volimen de control con sus alrededores, Os es el flujo
volumétrico de calor que se libera, durante la solidificacion, en un elemento de control en
el dominio del metal y depende directamente de la velocidad local de formacién de sélido

dfs/dt, QOc es el flujo volumétrico de calor neto que se transficre hacia el elemento de

178



control, es decir la diferencia entre el flujo velumétrico que entra al voliimen de control y el
flujo volumétrico de calor que abandona al volimen de control como resultado de la
interaccién térmica del elemento de control con sus alrededores, caracterizado por el
laplaciano VT y Qa es flujo volumétrico de calor acumulado en el volimen de control,
caracterizado por d7/dt y que resulta de la suma de las dos contribuciones Qc y Qs.
Rearreglando la ec.V.3 para ponerla en términos de la evolucién de la temperatura

del voltimen de control en funcién del tiempo se tiene:

dT_kV2T+Lf(df,./dt)= Oc .\ Os

d& pCp  pCp  pCp pCp

(V.4)

La ec. V.4 muestra que en el dominio del metal, la evolucién de la temperatura en un
volimen de control durante la solidificacién depende de la transferencia de calor que
efectia el volimen de control con sus alrededores, representada por el termino Qc, y de la
liberacién del calor latente asociado con 12 evolucién de la velocidad local de formacién de
solido, implicita en el termino QOs.

Cuando no existe cambio de fase, la ec. V.4 se transforma en:

dar _kV'T Qe

st V.5
d pCp pCp (V3)

Laec. (V.5) muestra claramente que, en ausencia de cambio de fase, el laplaciano y
d1/dt presentan el mismo signo, esto es, cuando el flujo volumétrico de calor que entra al
voltimen de control es menor al que sale, Ty en consecuencia Oc son negativos lo que
corresponde al enfriamiento del volumen de control (d7/df < 0) , es decir el volumen de

control disminuye su temperatura.
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La transferencia de calor que efectia el volamen de control con sus alrededores
dependera a su vez del campo térmico en la vecindad inmediata del voltimen de control, ya
que la fuerza motriz del transporte de calor por conduccién es la presencia de gradientes
térmicos. El gradiente térmico, d77/dr, estd relacionado directamente con la magnitud y dire-
ceion del flux de calor que se transfiere por conduccion a través de un voliimen de control
en un tiempo dado, como lo indica la ecuacion de Fourier, que en ¢l caso unidimensional,

coordenadas cilindricas, en la direccidn radial, es descrito por:

ar
Y el b
g, 2 (V.6)

donde g, es el flux de calor que se transfiere en la direccién radial, £ es la conductividad
térmica del medio a través del cual se realiza el transporte de energia por conduccion y dt/dr

es ¢l gradiente térmico presente en la direccién radial de la region bajo analisis.

La ec.V.6 indica que la magnitud del flux de calor transferido en la direccién radial
desde una posicién especifica dentro de la pieza depende del gradiente térmico y de Ia
conductividad térmica operantes en esa posicion.

En el caso del flujo volumétrico de calor latente liberado localmente por la
solidificacion, QOs, los valores que adopta s estdn vinculados con la cinética local de
solidificacién, ya que el flujo volumétrico de calor latente de solidificacion, depende (ec.
V.3) de la evolucion de la velocidad de solidificacién.

La velocidad de solidificacion depende a su vez del grado de subenfriamiento
presente en el liquido remanente en contacto con el sélido en formacién. Por gjemplo,

como se menciond en el capitulo II, para describir al crecimiento de granos equiaxiales
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dendriticos, la velocidad de crecimiento de grano es calculada como una funcidn del
subenfriamiento presente en la interfase sélido/liquido con respecto a la temperatura de
liquidus del liquido enriquecido con soluto que rodea a Jas dendritas de fase primaria,
subenfriamiento dendritico, A7; y en el caso equiaxial eutéctico, la velocidad de
crecimiento de grano es una funcién del subenfriamiento del iiquido remanente con
respecto a la temperatura eutéctica, subenfriamiento eutéctico, A7...

De lo anterior se puede concluir que los pardmetros que caracterizan localmente lo
que acontece en el metal durante la solidificacion de una aleacién hipoeutéctica son: 7, la
temperatura; d77/dl, la velocidad de enfriamiento; los flujos volumétricos de calor: Qc,
intercambiado con los airededores del volimen de control; Os liberado por la solidificacién
en el volimen de control y Oa, acumulado en el volimen de control; d7/dr, el gradiente
térmico presente en el volimen de control; VT, el laplaciano en el volumen de control; los
subenfriamientos: ATy, dendritico y AT, eutéctico y dfs/dt, la velocidad de solidificacion.

El andlisis conjunto ‘de la evolucidn, durante el proceso de enfriamiento y
solidificacion de la pieza, de estos pardmetros, permite proponer una fenomenologia que
puede explicar lo que acontece localmente dentro de la pieza durante la solidificacién a
nivel térmico, cinético de solidificacidn y también a nivel microestructural.

El andlisis de los resultados aportados por el modelo elaborado en este trabajo se
presenta a continuacién.

El analisis de la informacion proporcionada por el modelo indica que, dada la gran
diferencia inicial de temperaturas entre el metal liquide y el molde, se presenta al inicio del

enfriamiento de la pieza, un gradiente térmico muy negativo en la regidn de la infercara
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metal/molde, por lo que una gran cantidad de calor empieza a ser transferida de esta zona de
la pieza hacia el material de moldeo.

El calor transferido en esta etapa inicial, de las regiones externas de la pieza metalica
hacia el molde, es empleado en gran parte, debido a la baja difusividad térmica de la arena
de moldeo, para calentar a la zona del molde adyacente a la interfase, lo cual disminuye el
gradiente térmico local operante en la intercara metal/molde, disminuyendo el flnjo de calor
transferido de la pieza hacia el exterior y en consecuencia controlando la velocidad de
extraccion de calor de Ia pieza hacia el material de moldeo. Esto establece una restriccion
dinamica a la cantidad de calor que puede abandonar al metal a través de la intercara
metal/moide. Lo anterior puede observarse en la Fig. V.14 en donde se grafica, para el caso
de la simulacién del experimento V de la tabla IV.2, al flujo de calor, g+(1), que abandona

la intercara metal/molde en funcién del tiempo.

35000

— metal | molde
0080 4

250901 i i 5 ‘i
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Fig. V.14 - Evolucion del Flujo de calor que es transferido a través de la intercara
metal/molde, q+(1), simulada por el modelo para las condiciones asociadas al experimento
S de la tabla IV.2.

Esta figura muestra que el flujo de calor transferido del metal hacia el material de

moldeo a través de la intercara metal/molde disminuye conforme transcurre el tiempo, bajo
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el efecto de la restriccién al flujo de calor impuesta por la baja difusividad térmica del
molde de arena.

Parte de la energia que ingresa al material de moldeo es acumulada localmente lo cual
se traduce en un incremento local de temperatura. La energia restante es transferida hacia
regiones mas externas del molde. En la fig.V.15 se presenta lo anterior para la zona del

molde que se encuentra en la vecindad inmediata de la intercara metal/molde para el caso

analizado.
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Fig. V.15- Evolucién del flujo de calor acumulado, qa , (a) y transferido, g+, (b), simulado
por el modelo para las condiciones asociadas al experimento 5, en diferentes posiciones en
la regién del molde adyacente a la intercara metal/molde. Los numeros entre paréntesis
indican la posicién en donde se realizé el céleulo.

La fig.V.15(a) muestra los flujos de calor acumulado, qa, para tres posiciones en el
molde, (2, 3 y 4) ubicadas a diferentes distancias radiales (0.1cm, 0.2cm y 0.3cm) de la
intercara metal/molde.

La fig. V.15(b) muestra los flujos de calor, g+, que son transferidos de cada una de las
tres regiones consideradas hacia la regién inmediata exterior del molde. Analizando

conjuntamente estas figuras se observa que al inicio del proceso una parte considerable de
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la energia que ingresa a cada region del molde, no puede ser transferida con facilidad hacia
el exterior, dada la baja difusividad térmica del material de moldeo, y es acumulada
localmente.

‘Lo anterior se traduce en incrementos en la temperatura del molde en esta zona lo
que provoca una disminucién del gradiente térmico actuante en la intercara metal/molde y
restringe el flujo de calor que es transferido de cz.xda zona hacia ¢l exterior, como se observa
en las tendencias mostradas por g+ en la fig.V.15(b) a medida que transcurre el tiempo.

La fig. V.16 muestra al flujo neto de calor, Qa0 Que ingresa en cada una de las fres
regiones consideradas en el molde, y que resulta de la suma del flujo de calor acumulado,

qa y del flujo de calor transferido de cada region hacia el exterior.

metal | molde

1234
-

0iem

03cm

4 5D 80 100
Tiemps {s)

Fig. V.16- Evolucién del flujo neto de calor que ingresa a cada una de las regiones
consideradas en el molde, Gne, Simulada por €l modelo para las condiciones asociadas al
experimento 5 de ia tabla IV.2, en diferentes posiciones en la regién del molde adyacente a
la intercara metal/molde.Sobrepuesto se muestra al flujo de calor transferido a través de la
intercara metal/molde, q+(1).

Este parametro representa la capacidad de extraccion de calor que opera localmente
en cada una de las zonas consideradas en la region del molde adyacente a la intercara

metal/molde. Superpuesto se muestra al flujo de calor que abandona al metal 2 través de la

intercara metal/molde, g+(1).
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En la fig. V.16 se observa que la cantidad de energia que abandona al metal a través de
la intercara metal/molde estd restringida por capacidad del material de moldeo para asimilar
esta energia y transferirla hacia el exterior.

De las figs. V.14 -V.16 se puede concluir que es la facilidad con que el calor es
transferido a través del material de moldeo, la que gobierna al flujo de calor que se trans-
fiere del metal hacia el molde a través de la intercara metal/molde.

Esta restriccion regula los intercambios de energia que se realizan dentro de la pieza
durante el enfriamiento y la solidificacidn, como se desprende del anélisis de la informacidn
generada por ¢l modelo, descrita a continuacion.

Para el andlisis se seleccionaron las condiciones asociadas a los experimentos 1,
aleacién Al, y 5, aleacion A2, de la tabla IV.2 y se consider6 la evolucién de tres voltime-
nes de control que representan a tres regiones caracteristicas en el dominio del metal: (1)
Zona adyacente al eje de simetria de la pieza; (2) Zona adyacente a la intercara
metal/molde; (3) Zona intermedia a las dos anteriores; los volimenes de control
seleccionados estdn ubicados en las siguientes posiciones radiales: (1) elemento de control
ubicado a 0. 05 em del gje de simetria, elemento (c); (2) elemento de control ubicado a
0.75cm del eje de simetria, elemento (i); (3) elemento de control ubicado a 0.4 cm del eje
de simetria, elemento (m).

La Fig. V.17 muestra la evolucién del gradiente térmico y de la velocidad de
solidificacién en la pieza en funcidn de la posicién para los casos considerados.

En esta figura se aprecia que, debido al choque térmico inicial, al inicio del

enfriamiento de la pieza se presenta un gradiente térmico muy negativo en la regién cercana
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a la intercara metal/molde, regién (i), por lo que una gran cantidad de calor empieza a ser
transferida de esta zona de la pieza hacia el molde.

La disminucion de temperatura resultante en la regién mas externa del metal provoca
a su vez, de manera gradual, gradientes térmicos al interior del metal, regiones (m) y (c) por
lo cual, paulatinamente las regiones mas internas comienzan a participar en ¢l transporte de

energia térmica hacia el exterior.
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Fig. V.17- Evolucién del gradiente térmico local, dT/dr y de la velocidad local de
solidificacion, dfs/dt, simulada por el modelo para las condiciones asociadas a los
experimentos 1, (2) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) intercara
metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

4

En esta figura se puede ver que, al inicio del proceso de enfriamiento y durante la
extraccion del calor sensible presente en la aleacién liguida sobrecalentada, en el intervalo
de tiempo transcurrido desde cero y hasta el tiempo de inicio de la solidificacién en la
pieza, tis la restriccién al flujo de calor que abandona a la pieza a través de la intercara
metal/molde provoca que el gradiente de temperatura presente en la region adyacente a la
intercara metal/molde, regién (i), evolucione gradualmente hacia valores menos negativos.

Ya que lo que acontece en la intercara metal/molde ocasiona una respuesta térmica

progresiva hacia el interior de la pieza, se observa en la fig.V.17 que las curvas que corres-
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ponden a las regiones intermedia, (m) y central, (¢) de la pieza muestran, primero una
disminucién hacia valores negativos de d7/dr, respondiendo al enfriamiento inicial del
liquido en la regién (i) y luego, la presencia de un primer minimo, en respuesta a las
restricciones al flujo de calor extraido de la pieza a través de la intercara metal/molde, luego
del cual los gradientes térmicos locales evolucionan hacia valores menos negativos,
respondiendo a la restriccion al flujo de calor impuesta por el material de moldeo.

Es esta restriccion la responsable de que durante la solidificacion de la pieza y ante la
imposibilidad de transferir libremente el calor latente de solidificacién, se promuevan
cambios en los gradientes térmicos al interior de la pieza, los cuales se traducen en
diferentes condiciones locales de solidificacion.

Lo anterior puede constatarse al observar, en la Fig. V.17, la concordancia en el
tiempo que existe entre los cambios de los gradientes térmicos locales y los cambios

respectivos en la evolucion de la velocidad local de solidificacion.
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Fig. V.18.- Evolucién de Q¢ simulada por el modelo para las condiciones asociadas a los a
los experimentos 1, (a) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) interfa-
se metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (¢} eje de simetria (r =
0.05cm).
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La transferencia de calor que se efectiia en el sistema, y en particular al interior de la
pieza, muestra los efectos de la restriccion al flujo de calor impuesta por la baja difusividad
térmica del material de moldeo.

Las Figs. V.18 y V.19 muestran respectivamente la prediccién proporcionada por el
modelo con respecto a las evoluciones de los flujos voluméiricos de calor intercambiado,
Qc, y generado por la solidificacién local, QOs en las tres posiciones consideradas para los
casos analizados.

Comparando a las Figs.V.18 y V.17 en los intervalos de tiempo asociados a la
transferencia del calor sensible, (0,2,s), y al enfriamiento del sélido,(z > £.), es decir a los
tiempos en el que no se presentan cambios de fase en la pieza, se puede observar que la
evolucién de los gradientes térmicos y del flujo volumétrico de calor transferido en dife-
rentes posiciones de la pieza, sigue un comportamiento regular, caracterizado por una
disminucién progresiva de ambos pardmetros hacia valores menos negativos, en respuesta a
la evolucion del flujo de calor que puede abandonar a la pieza a través de la intercara
metal/molde.

Las diferencias observadas, durante estos lapsos de tiempo, entre los gradientes
térmicos locales, y en consecuencia entre los valores locales de Oc dependen de los valores
caracteristicos de difusividad térmica asociados al enfriamiento del metal liquido y sélido
respectivamente.

Cuando la pieza inicia su solidificacion, al tiempo ts, lo cual ocwrre con mayor
intensidad en la regién del metal adyacente a la intercara metal/molde, el calor latente

asociado no puede ser transferido libremente hacia el exterior, en vista de las restricciones
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ya mencionadas, lo cual provoca cambios en el valor local de (g, €l flujo volumétrico de
calor acumulado en esta zona, que tiende a ser menos negativo.

Lo anterior modifica los valores locales de d77/dr, ec(V.4) que, en respuesta a la
acumulacion de energia térmica, presentan un cambio sibito hacia valores menos negativos.

En consecuencia, la temperatura en la regién adyacente a la intercara metal/molde
desciende cada vez mds lentamente hasta alcanzar un primer minimo, donde d77/df es nulo
y que corresponde con el méximo subenfriamiento que se presenta durante Ia solidificacién
local del microconstituyente primario en esta zona, experimento 1,aleacion Al & del
microconstituyente eutéctico, experimento 5, aleacién A2, luego de lo cual el valor local de
dT/dt se vuelve positivo, indicando el inicio de la recalescencia en esta zona, La
temperatura en esta zona se incrementa hasta alcanzar, eventualmente, un maximo y

posteriormente retoma su tendencia decreciente.
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Fig. V.19.- Evolucién de Qs simulada por el modelo para las condiciones asociadas a los a
los experimentos 1, (a} y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) interfa-

se metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (c) eje de simetria (r =
0.05¢m).

BeOWT

Estos cambios en la temperatura local del metal en la intercara metal/molde se

reflejan en una disminucidn, hacia valores menos negativos, de los gradientes térmicos
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actuantes al interior de la pieza, como se observa en ia figura V.17 para las curvas (m) y (c)
inmediatamente después de transcurrido ts,. Lo anterior afecta la cantidad de energfa que
transfieren hacia el exterior las zonas mas internas de ia pieza y regula, a través del valor
impuesto de subenfriamiento local, la velocidad a la que solidifican inicialmente estas
regiones, caracterizada por las evoluciones locales de Os, mostradas el; la fig. V.19,
Observando las Figs.V.18 y V.19, que muestran respectivamente las evoluciones
locales de Ocy ‘de Qs en las tres posiciones consideradas, se puede constatar que existe una
total interdependencia entre los intercambios de calor que efectia cada elemento de control

con sus alrededores, representado por la evolucién de Qc, con la velocidad a la que se

genera el calor latente de solidificacién, manifestada por las evoluciones locales de Os.
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Fig. V.20- Evolucién de Q. y dfs/dt simulada por el modelo para las condiciones asociadas
a los experimentos 1, (2) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) interfa-
se metal/molde (r = 0.75 cm}; (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (¢) eje de simetria (r =
0.05cm).
Para reafirmar lo anterior, en la Fig. V.20 se puede apreciar que las evoluciones de

Oc y de dfs/dt, 1a velocidad de formacion de solido, en las tres regiones de Ia pieza, durante

la solidificacion de la aleaciones Al y A2, muestran puntos de inflexién que se ubican en
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los mismos tiempos, lo cual indica la interdependencia en la evolucidén de ambos
parametros.

En esta figura se puede apreciar que ¢l valor local de dfs/dt crece en la medida en que
la energia liberada por la solidificacion puede ser transferida hacia el exterior. Lo anterior
pone en evidencia la presencia de la restriccion impuesta por la cantidad de energia térmica
que puede abandonar a la pieza a través de la intercara metal/molde, va que para que la
solidificacién se desarroile en una posicién especifica de la pieza, se requiere que la mayor
parte del calor latente de solidificacion asociado al incremento en fraccién sélida
correspondiente pueda ser desalojada a través de la regién exterior de la pieza y eventual-
mente de la intercara metal/molde. El andlisis de las Figs.V.18 -V.20 indica que los valores
locales de dfs/dr y por ende Qs (ec. V.3) crecen en la medida en que la mayor parte del calor
generado por la solidificacion local pueda ser desalojado de la zona correspondiente.
También se observa que la evolucién de dfs/dr v en consecuencia de la solidificacién, se
efectia de manera secuencial desde el exterior v hacia el interior de la pieza, como se
desprende de la posicién relativa de los méximos locales de dfs/dr en la Fig. V.20. "

La Fig. V.21 muestra la evolucién de Qg, el flujo volﬁmétrico de calor acumulado, en
funcidn de la posicion. La grafica mostrada para la evolucion local de Qa correspondeﬁ ala
suma (ec. V.3) de lo observado en la Fig. V.18, evolucién local de Qc y la Fig. V.19,
evolucién local de Qs,

Al comparar las Figs.V.18, V.19 y V.21 se observa que conforme se libera localmen-
te el calor latente, éste es, en su mayor parte, transferido hacia el exterior lo cual se observa,

durante la solidificacién, notando los periodos en que Qa adopta valores ligeramente
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negativos, durante la solidificacién primaria, y casi nulos ,durante la solidificacién

eutéctica. Los lapsos de tiempo en que Qa ¢s positivo corresponden a los periédos en que se

presenta la recalescencia.
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Fig. V.21- Evolucién de @, simulada por el modelo para las condiciones asociadas a los
experimentos 1, (a) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) intercara
metal/molde (r = 0.75 cm}); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

La Fig. V.22 muestra en mayor detalle la evolucién de Qa para los elementos de

control ubicados en la regién cercana al eje de simetria, (c), y en la regién adyacente a la

intercara metal/molde, (i).
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Fig. V.22- Evolucion de O, simulada por el modelo para las condiciones asociadas a los
experimentos 1, (a) y 5, (b), en dos posiciones dentro de la pieza: (i) intercara metal/molde
(r=0.75 cm}); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).
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Esta figura indica que durante la solidificacion existen diferencias entre las
evoluciones de los flujos volumétricos de calor acumulado en los diferentes volimenes de
control, ias cuales se traducen en diferentes evoluciones de los valores locales de d7/dr
(ec.V.4, Fig. V.23) y en consecuencia la solidificacién que se efectia en diferentes regiones
de la pieza se ve sujeta a diferentes condiciones de enfriamiento,

La Fig.IV.23, que muestra la evolucién de d77d! y de f; en las regiones adyacentes a
eje de simetria, () y a la intercara metal/molde, (i),pone en evidencia 10 anterior al mostrar
que la evolucion de las fracciones sélidas respectivas se efectiia en condiciones diferentes
dé velocidad de enfriamiento. Lo anterior, junto con las historias térmicas locales, se
traduce en diferencias entre los subenfriamientos actuantes durante la solidificacién que se

efectlia en diferentes zonas de una pieza colada en molde de arena.

1 i ( c) /--— 1
04
(i / dT 02
R .14 vy
g & dt Fos
$ g
s g i) l
= = (l 0.4
Kl
. 1 . c) (c b2
5 : — s
o 20 40 50 80
Tiempo (s} Tiempo (s)

(a) (b)

Fig. V.23.- Evolucion de d77dt y fssimulada por el modelo para las condiciones asociadas a
los experimentos 1, (a) y 5, (b), en dos posiciones dentro de la pieza: (i) intercara
metal/molde (r = 0.75 cm); (c) je de simetria (r = 0.05cm).

En estudios recientes!!!®

que han sido realizados sobre la solidificacion de
microconstituyentes en aleaciones que solidifican equiaxialmente, con el fin de establecer Ia

relacion entre las longitudes microestructurales caracteristicas y las condiciones de
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solidificacion, se ha encontrado que el principal parametro que determina la velocidad de
formacién de microestructura es el subenfriamiento presente en el liquido que se ubica en la
vecindad inmediata de la interfase sélido/ liquido en crecimiento, y también se ha
encontrado que esta velocidad aumenta conforme se incrementa el subenfriamiento.
Asimismo, conforme se incrementa esta velocidadma), las longitudes microestructurales
caracteristicas disminuyen.

La Fig.V.24 muestra las predicciones del modelo, para las evoluciones de las
fracciones sdlidas y de los subenfriamientos eutécticos en el extremo y centro de la pieza

asociada al experimento 5 de la tabla IV.2..
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Fig. V.24.- Evolucion del subenfriamiento eutéctico, ATg, y de la fraccién sélida, fs
simulados por el modelo para las condiciones asociadas al experimento 5 en dos posiciones
dentro de la pieza: (i) interfase metal-molde (r = 0.75 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).
Observando en mayor detalle a esta figura, se puede apreciar que aproximadamente el
40% en volumen del liquido remanente en la region central de la pieza, al final de la

solidificacion de esta zona, realiza su solidificacién sometida a subenfriamientos similares

o mayores a los presentes durante la solidificacién de la mayor parte (80% en voltimen, a
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los 20 segundos transcurridos) del liquido presente en la regién adyacente a la intercara
metal/molde.

Lo anterior puede explicar la similitud de los espaciamientos interlaminares
eutécticos en el extremo de la pieza y en la regi6n central de la pieza obtenidos del analisis

metajografico de la muestra asociada a este experimento, reproducidos en la Fig. V.25.

® | ®

Fig.V.25.- Fotomicrografias de las regiones central y extrema de una muestra asociada al
experimento 5 de la tabla IV.2,: (a) region central, r = Omm; (b) regién externa, r= 8mm;
Muestra pulida, sin ataque.

La presencia, en la regién central de la pieza, de metal liquido remanente que
solidifica, al final de la solidificacién de esta zona, sujeto a valores crecientes de suben-
friamiento eutéctico, corrobora las tendencias experimentales mostradas en la Fig. V.4. al
inicio de este capitulo. .

De lo anterior resulta razonable suponer que los cambios en las longitudes
microestructurales caracteristicas que con respecto a la posicién se observan en una pieza
colada en un molde de arena manifiestan las diferencias existentes en las cinéticas locales

de solidificacién, que a su vez, dependen de las condiciones locales de subenfriamiento

presentes durante la solidificacion.
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En los casos bajo estudio, que corresponden a condiciones tipicas de manufactura de
piezas coladas en moldes de arena, la limitada diﬁlsividad térmica del material de moldeo
provoca cambios en los gradientes térmicos presentes en la pieza, los cuales regulan la
rapidez y secuencia con las que se efectia, a nivel local, la solidificacién. Lo anterior se
traduce en las diferencias microestructurales de los microconstituyentes presentes en

diferentes posiciones de la pieza.

©

Fig. V.26.- Fotomicrografias obtenidas mediante SEM de las zonas interdendriticas
presentes en las regiones: central, r = Omm (a), intermedia, r = 8mm (b) y extrema, r =
16mm, (¢), de una probeta asociada al experimento 4 de la tabla IV.2. Muestra pulida y sin
ataque.
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En el caso del microconstituyente eutéctico que se forma durante la solidificacion de
la aleacién hipoeutéctica, resulta razonable esperar modificaciones en las longitudes micro-
estructurales caracteristicas en funcion de la posicién dentro de la pieza. En Ia Fig. V.26 se
muestran fotomicrografias, obtenidas mediante SEM, de las zonas interdendriticas presen-
tes en la regidn central, Fig.V.26(a), r = 0 mm; en la regidn intermedia, Fig.V.26(b), r =
8mm), y en la region extrema, Fig. V.26(c), r = 16mm de una probeta asociada con el expe-
rimento 4 de la tabla I'V.2.

En esta figura, la microestructura observada consiste bisicamente de una red de

particulas de silicio (fase obscura, angular) que forman parte del eutéetico interdendritico

Al-Si.
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Fig. V.27. Espectro de rayos X, obtenidos mediante EDX, para las placas claras presentes
en las zonas interdendriticas de las regiones mostradas en las Figs. V.26(a)- V.26(c)
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Las placas claras que se presentan acompafiando al eutéctico fueron identificadas
mediante EDX, Fig. V.27., como AlsFeSi. Cabe sefialar que el espectro de rayos x obtenido
para esta fase intermetalica coincide con el reportado en la literatura'® para el compuesto
sefialado. El resto de la estructura que aparece como matriz gris ¢s la solucién sdlida rica en
aluminio.

En las Figs. V.26(a)- V.26(c) se observa que las longitudes caracteristicas de los
microconstitityentes presentes en las zonas interdendriticas dependen de la posicién dentro
de la pieza, ya que se observa que la longitud y el grosor de las particulas de silicio y del
intermetalico AlsFeSi son mayores en la region intermedia que en las regiones central y
externa. Lo anterior es el resultado de las condiciones locales presentes durante la
solidificacién de estos microconstituyentes.

Una posible explicacion a lo mostrado en la Fig. V.26 consiste en suponer que los
subenfriamientos operantes durante la solidificacion eutéctica de la region externa y de la
region central adyacente al eje de simetria, fueron mayores a los presentes en la regién
intermedia. Lo anterior es predicho por el modelo elaborado y puede constatarse al observar
en la Fig. V.28, las magnitudes relativas entre los méximos de velocidad de solidificacién
durante la solidificacion eutéctica en las tres posiciones consideradas en la pieza, predicha
por el modelo para las condiciones asociadas para el experimento 4 de la tabla IV.2.

Esta figura muestra que los méximos que presentan las velocidades de formacion de
solido asociadas a las regiones central y extrema son mayores al asociado a la region
intermedia, lo cual implica la presencia en la region intermedia de la pieza de menores

subenfriamientos durante la solidificacién eutéctica.
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Fig. V.28 Evolucién de dfs/dt simulada por el modelo para las condiciones asociadas al
experimento 4 de la tabla IV.2 en tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) interfase
metal-molde (r = 1.55 cm); (m) seno del metal (r = 0.8cm);(c) eje de simetria (r = 0.05cm).

Lo anterior pone en evidencia nuevamente que las diferencias entre las
caracteristicas microestructurales presentes a nivel local dentro de una pieza son una
consecuencia de la condiciones locales de solidificacion y que en el caso de piezas coladas
en moldes de arena, las diferencias encontradas pueden ser explicadas en base a 1a limitada
difusividad térmica del material de moldeo, la cual provoca cambios en Jos gradientes
térmicos presentes en la pieza, regulando con esto la rapidez y secuencia con que se efectfia,
a nivel local, ia solidificacion.

En la figura V.29 se muestra la evolucién de dfs/dr en funcién de la posicién dentro
de la pieza para la simulacion de los experimentos 1y 5 de la tabla IV.2. Cabe destacar que
las evoluciones calculadas por el modelo en el interior de la pieza, (elementos (c) y (m))
corresponden cualitativamente con la evolucién de dfs/dt proporcionada por el método de
Fourier aplicado a curvas de enfriamiento experimental, Figs. (V.8 y (V.9). Lo anterior es

debido a que el método de Fourier proporciona la cinética local de solidificacién asociada a
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la region central de la pieza que se encuentra enfre el eje de simetria y la posicion radial
intermedia entre los dos termopares. En el caso de aleaciones hipoeutécticas el método de
Fourier proporciona (ver Fig. V.8) una velocidad de formacién de sélido caracterizada por
la presencia de dos méximos separados entre si por un valle en donde existe un momento
en que la velqcidad de formacién de sélido es casi nula. El primer méximo esta asociado
con la solidificacién de la fase primaria proeutéctica y el segundo maximo esta asociado a
la formacién del microconstituyente eutéctico. La presencia del valle se debe a las
restricciones al flujo de calor impuestas por la baja difusividad del material de moldeo las
cuales provocan cambios en los gradientes térmicos operantes en la region central de la
pieza, que impiden que la solidificacion eutéctica local se realice con intensidad hasta el
momento en que la mayor parte del calor latente liberado por la solidificacion eutéctica de
las regiones mas externas haya sido transferido hacia el molde.

En el caso de la aleacién eutéctica, el método de Fourier proporciona (ver Fig.V.9)
una velocidad de formaci6n de sélido caracterizada por valores reducidos al inicio de la
solidificacién los cuales crecen gradualmente hasta alcanzar un maximo, casi al final de ia
solidificacién de la pieza. La tendencia mostrada por la evolucién de la velocidad de
formacién de solido en la region central de la pieza se debe a las restricciones al flujo de
calor impuestas por la baja difusividad del material de moldeo, que impide que la
solidificacién eutéctica se realice con intensidad en el centro de la pieza hasta el momento
en que la mayor parte del calor latente liberado por la solidificacidn eutéctica de las
regiones mas externas haya sido transferido hacia el molde, lo que explica que el maximo

de dfs/dt se alcance casi al final de la solidificacion.
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Fig. V.29- Evolucion de dfs/dt simulada por el modelo para las condiciones asociadas al
experimento 1, Fig. V.29(a), y 5, Fig.V.29(b) de la tabla IV.2, en tres diferentes posiciones
dentro de la pieza: (i) interfase metal-molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm);
(c) eje de simetria (r = 0.05cm).

En la Fig.V.29(a) se puede apreciar que la solidificacion del microconstituyente
primario inicia casi simultdneamente en toda la pieza, en mayor medida en ias regiones
cercanas a la interfase metal/molde que en las interiores, y en consecuencia, Fig.V.19(a),
existe desde el primer momento de la solidificacién, la generacién de una cierta cantidad de
can'r latente tanto en las regioneé internas (¢} y (m) como en las externas (i).

Si bien todas las zonas del metal inician su solidificacion proeutéctica casi
simultaneamente, lo cual puede observarse en las Figs. V.29(é) y V.19(a), por el sibito
aumento, casi simultdneo de las curvas de dfs/dt y Qs a partir del tiempo £, en todas las
regiones de la pieza, las regiones internas (c) y (m), que se encuentran en una etapa de
solidificacion incipiente, reducen drésticamente su velocidad de solidificacién, debido e; los
cambios en el gradiente térmico local, Fig. V.17(a), provocados cuando la region externa
(1), entra en franca solidificacion, lo cual se traduce en que las evoluciones de Qs y dfs/dt

asociadas a los elementos (c) y (m) detienen su ascenso vertical, y no es sino hasta que una

parte considerable del calor latente liberado por la region externa del metal (i), ha sido
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transferido hacia el molde (que con su reducida difusividad térmica controla la rapidez de
extraccidén de energia del metal), que las regiones internas pueden abandonar ese estado de
solidificacion incipiente y proseguir con su solidificacién de manera progresiva, del exterior
hacia la region central de la pieza, como lo muestran la posicién de los méaximos de dfs/dt
asociados a la solidificacién primana para (c) y (m), en la Fig. V.29(a).

Esto indica que dado que el calor latente asociado con la solidificacién de las
regiones externas del metal no puede ser transferido libremente, debido 2 la restriccion a la
velocidad de extraccion de calor impuesta por la baja difusividad térmica del material de
moldeo, las regiones internas tienen que “esperar” hasta que una parte considerable de calor
latente liberado por las zonas exteriores ha sido transferido hacia el molde, de tal modo que
se alcancen los gradientes térmicos que favorezcan la transferencia del calor latente de las
zonas internas hacia el exterior, para asi poder iniciar en pleno su solidificacién.

La solidificacién de la fase proeutéctica contimia y, como era de esperarse la zona
del metal cercana a la interfase metal/molde es la primera en alcanzar la temperatura
eutectica y en comenzar con la solidificacion del microconstituyente eutéctico.

La liberacién de calor latente en esta zona causa nuevamente un efecto similar al
presente durante el inicio de la solidificacién proeutectica, es decir provoca cambios en los
gradientes térmicos locales actuantes en el interior (zonas (c) y (m), Fig.V.17(a)), que
restringen la transferencia de calor de esta region hacia el exterior, provocando que la
velocidad de solidificacion de las zonas internas caiga y ahora de una manera mas drastica,
Fig. V.2%a), dado el cardcter casi isotérmico de la transformacion y nuevamente en este

caso, las regiones internas permanecen en solidificacién incipiente hasta que las regiones
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externas han practicamente finalizado su solidificacién. En las ctapas finales de la
solidificacién de la pieza, cuando solidifica el liquido remanente ubicado en la vecindad dej
centro térmico de Ia pieza, la extraccién de calor del interior hacia el exterior de la pieza se
intensifica por los gradientes térmicos asociados a una zona metalica externa sélida,
mayoritariamente masiva que se encuentra en franco enfriamiento, aunado a una regidn
central que al encontrarse en franca solidificacién, que con la liberacién del calor fatente de
solidificacién, tiende a detener el descenso de la temperatura local incrementando aun mds
el gradiente térmico actuante y con esto la intensidad de extraccién de calor. Lo anterior se
traduce a fin de cuentas en que el liquido que solidifica en esta region, realiza su
solidificacién en condiciones muy severas de enfriamiento, y por ende con
subenfriamientos actuantes mayores a los presentes en el resto de la pieza. Estas
condiciones de solidificacion provocan que el solido que se forma en estos Gltimos instantes
presente menores longitudes microestructurales caracteristicas que en el resto de la pieza, e
indica que en el caso de aleaciones, como los hierros colados, en que existe la posibilidad
de formacién de microconstituyentes metaestables que entren en competencia con el
microconstituyente estable, existe la posibilidad de la presencia en esta zona de una
cantidad mayor de microconstituyentes metaestables.

Finalmente se debe mencionar que la intensidad con que los efectos mencionados se
presentan dependen de la geometria de la pieza, siendo mayor en el caso de una esfera que
en ¢l caso de un cilindro y que en el caso de una placa, como resultado de la distribucion de
la masa de la pieza con respecto a la posicion en relacién al punto de simetria, al eje de

simetria y al plano de simetria respectivamente.
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CONCLUSIONES

1.- El método de Fourier, aplicado a las curvas de enfriamiento experimentales,
obtenidas bajo las condiciones exploradas en este trabajo, indica la presencia, en la regién
central de las piezas cilindricas coladas en moldes de arena, de aleacitn liquida remanente
que solidifica sujeta a subenfriamientos progresivamente mayores, al final de la
solidificacion de la pieza. Esto a su vez implica un refinamiento en la microestructura del
s6lido formado al final de la solidificacién de esta regién. El apalisis metalografico
realizado a las muestras obtenidas confirma la presencia, en el centro térmico de las piezas
de un microconstituyente eutéctico que muestra espaciamientos interlaminares muy
reducidos, menores a los presentes en la vecindad inmediata a esta region. Esto respalda y
valida la cinética de solidificacién proporcionada por el método de Fourier.

2.- En base a la evidencia microestructural que respalda a la evolucién de Ia
velocidad de solidificacion en el centro ae la pieza, proporcionada por el método de Fourier
y ante la incapacidad por parte de los resultados proporcionados por el método de Newton
para explicar estos efectos se puede afirmar que el método de Fourier es mas adecuado que
el método de Newton para realizar la verificacion de modelos teéricos de solidificacion en
condiciones similares a las presentes en este trabajo.

3.- Se elaboré un modelo mecanistico destinado a simular al enfriamiento y
solidificacién de aleaciones eutéctica e hipoeutecticas Al-Si. Este modelo fue particula-
rizado al caso de dos aleaciones comerciales base Al-Si, y los resultados predichos por el
modelo fueron confrontados con resultados experimentales, incluyendo aspectos térmicos,

cinéticos y microestructurales, bajo diferentes condiciones de proceso. Los resultados
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experimentales y las predicciones del modelo en relacion a estos ires aspectos muestran una
buena concordancia cualitativa e indican que un aumento en la temperatura de colada y en
el didmetro de la pieza provocan un incremento en las longitudes microestructurales tamatio
de grano, espaciamiento interdendritico secundario (DAS) y en el espaciamiento
interlaminar promedio del eutéctico Al-Si. Se piensa que la concordancia cuantitativa entre
resultados experimentales y predichos es susceptible de ser mejorada a través de mejoras en
el tratamiento de la naturaleza multicomponente de la aleacidn bajo estudio incluyendo la
cinética de precipitacién de los intermetéalicos en presencia y los efectos que causa la
microsegregacion de los elementos aleantes durante la solidificacién del microconstituyente
eutéctico, asi como el conocimiento més preciso de las propiedades termofisicas del sistema
y lainclusién de los efectos asociados ai flujo de fiuidos.

4.- Los resultados experimentales muestran que el espaciamiento interdendritico
secundario (DAS) y el espaciamiento interlaminar eutéctico dependen de la posicién radial
dentro de la pieza. En elcaso de la aleacion hipoeutéctica se observa que el DAS disminuye
gradualmente del centro y hacia €l extremo de la pieza cilindrica. En el caso de _la aleacién
de composicion cercana a la eutéctica se encontrd la presencia de espaciamientos
interlaminares eutécticos muy reducidos en la regién de la pieza adyacente a la intercara
metal/molde, seguidos, hacia el interior de la pieza, por una zona intermedia que muestra

e
mayores espaciamientos interlaminares y hojuelas de silicio relativamente gruesas Y,
finalmente, en la region adyacente al eje de simetria de la pieza se vuelve a encontrar una

zona que presenta espaciamientos interlaminares eutécticos muy reducidos.
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5.- Los resultados experimentales y simulados, incluyendo la cinética de
solidificacion proporcionada por el método de Fourier asi como las observaciones
metalograficas sugieren que existe una dependencia muy marcada de la cinética local de
solidificacién con respecto a la transferencia de calor que se efectiia a nivel local durante el
enfriamiento y la solidificacion de la pieza. El andlisis de esta dependencia puede ser
empleado para explicar los cambio observados en las caracteristicas microestructurales
presentes en diferentes posiciones de la pieza. El andlisis de la informacién proporcionada
por el modelo muestra que la restriccion a la extraccién de caltl)r impuesta por la baja
difusividad térmica del material de moideo produce cambios en los gradientes térmicos que
actGan en diferentes posiciones dentro de la pieza. Esto a la vez regula los intercambios de
energia entre las regiones locales de la pieza y controla la cinética local de solidificacién.
Como resultado de lo anterior las condiciones de subenfriamiento presentes durante la
solidificacion local son diferentes en diferentes posiciones de la pieza y esto se traduce en
los cambios observados en las longitudes microestructurales en funcion de la posicion

dentro de la pieza fundida.
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Lista de Simboles

Simbolo Unidades
Ci Concentraci6n de soluto en el liquido, en la interfase % en peso
solido/liquido
Cii Concentracion de soluto i en el liquido % en peso
Co Concentracién inicial de soluto % en peso
C, Concentraci6n inicial de soluto equivalente % en peso
C‘bm concentracion de solubilidad maxima de soluto equivalente enel % en peso
solvente
Cp Capacidad Calorifica - Jikg °C
Cp, Capacidad calorifica del medio i Jkg°C
D Coeficiente de difusion de soluto en ef liquido - m?/s
D; Coeficiente de difusion de soluto en el s6lido m®s
DAS Espactamiento interdendritico secundario pm
Je Fraccién de grano
Foy Numero de Fourierenelmetal ..
Fog Numero de Fourierenelmolde ..
75 Fraccidn sélida A
f Fraccion sélida extendida de fase primaria ©ememeemenn
i Fraccion solida extendida de microconstituyente eutéetico  —mmemamoans
h Coeficiente newtoniano de transferencia de calor por conveccién = W/m?°C
Hoo Coeficiente de transferencia de calor por conveccion W/m*C
Iv() Funcién de Ivantsov
k Conductividad térmica _ W/m°C
Ke Constante fisicoquimica, modelo JH® °Cs/m
ko Coeficiente de redistribucién de soluto —————
ko.i Coeficiente de redistribucién del soluto i S
k Coeficiente de redistribucién de soluto asociado al sistema =-ee-ee--e-
binario equivalente solvente-soluto equivalente
Kr Constante fisicoquimica, modelo JH®? m°C
Ly Calor latente de fusion J/m?®
Ls Calor latente de solidificacién I’
m, Pendiente de liquidus asociada al sistema binario equivalente °C/% en peso
solvente-soluto equivalente ‘
my Pendiente de la linea de liquidus asociada al binario generador  °C/% en peso
m, Pendiente de la linea de liquidus asociada al sistema solvente- °C/% en peso
soluto *“i ™
Ny Nimero de nicleos por unidad de volumen m*
N g Densidad de micleos dendriticos m™
N, Densidad de nicleos eutécticos m?
P, Nitmero de Péclet solutal e
P, Numero de Péclet térmico R
qa() Flujo de calor transferido W
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Qa
qa ()

Flyjo volumeétrico de calor acumuiado

Flujo de calor acumulado

Flujo volumétrico neto de calor intercambiado con los
alrrededores

Flujo volumétrico de calor latente de solidificacion
radio de la punta dendritica

Posicién radial

Posicion radial del termopar mas cercano al €je de simetria de 1a

pieza

Posicidn radial del termopar mas alejado del eje de simetria de la

pieza

posicion radial de la punta dendritica

Radio del grano semisélido en crecimiento

Radio promedio de las esferas solidas en crecimiento
Radio de la esfera solida equivalente

Radio total de grano

Temperatura

Temperatura de liquidus del liquido remanente
Temperatura de la punta dendritica

Temperatura asociada al termopar mas cercano al eje de simetria

de la pieza

Temperatura asociada al termopar mas alejado del eje de simetria

de la pieza

Temperatura de colada

Tiempo local de solidificacion

Temperatura de fusion del solvente

Temperatura en el nodo iésimo

Temperatura de liguidus

Temperatura de fusion del solvente puro
Temperatura de nucleacion

Temperatura ambiente

Temperatura de la punta dendritica

Primera derivada de la temperatura en funcién del tiempo
Tamatfio de grano

Temperatura en el limite de grano

Velocidad de avance de la punta dendritica
Curva cero de referencia en el método de Fourier
Curva cero de referencia en el método de Newton
Parémetro de Brody-Flemmings ©V

Difusividad térmica del metal liguido
Difusividad térmica del meta] sélido
Difusividad térmica del metal

Parametro de Ohnaka®™®

Entalpia de fusién por unidad de masa
Subenfriamiento total

Wim?®
W/m®

Wim®

B BB

8

SS55SgRBBB

A
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A4 TEu

Subenfriamiento solutal

Subenfriamiento eutéctico

Subenfriamiento Constitucional asociado al soluto i
Subenfriamiento capilar

Subenfriamiento térmico

Tamafio de malla de discretizacién en el metal
Tamatfio de malla de discretizacién en el molde
Coeficiente deGibbs-Thompson

Pardmetro de ajuste modelo JK()
Espaciamiento interdendritico primario
Espaciamiento interlaminar eutéctico
Coeficiente de crecimiento equiaxial
Coeficiente de crecimiento equiaxial eutéctico
Velocidad de avance del frente eutéctico
Densidad

Supersaturacion de soluto

Laplaciano

-----------

-----------
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ANEXO 1
OBTENCION DE ECUACIONES DE NUCLEACION DE GRANOS EQUIAXIALES
DENDRITICOS Y EUTECTICOS A PARTIR DE RESULTADOS
EXPERIMENTALES.

En esencia se buscd generar , en base a informacion experimental, expresiones que
relacionan a la velocidad de enfriamiento presente al inicio de la solidificacién  del
microconstituyente con el mimero de nicleos (granos), por unidad de volumen observados
en las muestras obtenidas.

Siguiendo el procedimiento descrito en el capitulo IV, se efectuaron las mediciones
de tamafio de grano para dos réplicas asociadas a cada uno de los experimentos entistados
en la tabla [V.2.

El conteo de granos se realizé empleando un microscopio estereografico y en las
tablas Al y A2 se resumen los valores empleados de Amea vy encontrados para nl,n2
{ec.(IV.1)), asi como los valores correspondientes de ﬁd y N 5> (ecIV.2), el nimero de
nuicleos dendriticos y eutécticos por unidad de volumen y el tamafio de grano resultante.

Tabla Al.-Conteo de granos y tamafio de grano asociados a las muestras asociadas con los
experimentos 1-4 de la tabla 4.2

Replica 1
Experimento Amed nl n2 N, T.G
(m?) (granos/m” (L m)
I 1.96e-5 104 40 1.38e10 517
2 1.96e-5 28 22 2.44¢9 921
3 1.96e-5 116 43 1.62¢10 490
4 1.96e-5 51 29 5.31e9 711
: Replica 2
Experimento Amed ni n2 N, T.G
(m%) {granos/m® (1 m)
1 1.96e-5 104 39 1.37¢10 518
2 1.96e-5 36 24 2.44e9 921
3 1.96e-5 118 42 1.64¢e10 488
4 1.96e-5 54 38 5.62¢9 687
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Tabla A2.-Conteo de granos y tamafio de grano asociados a las muestras asociadas con los
experimentos 5-8 de la tabla 4.2

Replica 1
Experimento Amed nl n2 N, T.G
(m’) (granos/m” (1 m)
5 6.22e-5 60 31 1.16e9 1180
6 6.22e-5 28 21 4.24e8 1651
7 6.22e-5 74 34 1.54¢9 1074
8 6.22e-5 38 25 6.36e8 1442
Replica 2
Experimento Amed nl n2 N : T.G
(md) (eranos/m® (1 m)
5 6.22e-5 64 32 1.27¢9 1145
6 6.22e-5 30 20 4.49¢8 1620
7 6.22e-5 69 33 1.4¢9 1109
8 6.22e-5 36 24 5.89e8 1480

Los valores de N .y N rencontrados, asi como las velocidades de enfriamiento
presentes cuando la aleacion alcanza la temperatura de liquidus ( para N,) y la temperatura

eutéctica (para N ¢ ) fueron empleados para obtener, mediante regresién numérica, las
ecuaciones que describen la relacion que existe entre la velocidad de enfriamiento y el
conteo de nucleos.Los datos empleados para la regresion se muestran en la tabla B1.

Tabla Bl.-Densidades de grano y velocidades de enfriamiento (dT/dt)r-m.  (dT/dt)y—te
empleadas para la obtencion de las ecuaciones de nucleacién de granos equiaxiales

dendriticos y eutécticos
Experimento (dT/dty=r N, N,
(°Cls) (granos/m”) (granos/m”
1 -17 1.38e10 1.37e10
2 -4.1 2.44e9 2.44e9
3 -24.6 1.62e10 1.64¢10
4 -10 5.31e9 5.62¢9
Experimento dT/dt)=re N f N,
(°C/s) (granos/m” (granos/m®
5 -13.4 1.16e9 1.27¢9
6 -3.2 4.24e8 4,498
7 -17.1 1.54e9 1.4e9
8 -4 . 6.36e8 5.89%8
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Fig.Al.-Densidad de granos equiaxiales eutécticos como una funcién de la velocidad de
enfriamiento de la aleacion al alcanzar la temperatura eutéctica
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Las ecuaciones obtenidas son las siguientes:

(1) Nucleaciénde granos dendriticos

2
N, =3.748x10° +2313x10’ (-‘f}} (A1.1)

{ T=T,
(2) Nucleacion de granos eutécticos

2
N, =521x10® +3558x1 o"(ﬂ} (A1.2)

! T=Tp

En las figs.Al y A2 se muestra, respectivamente, a los datos experimentales de ﬁ'd y

~

N en funcién de la velocidad de enfriamiento, asi como a los valores que arrojan las

ecuaciones (Al.1)y (Al.2) para las velocidades de enfriamiento consideradas

1.75e+10

15e+18 /
1.25e+10 //

& 1e+1D

¢ 74
‘-;

=

7.5e+08
" lecall)

5g+08
25e+09
]
0 5 10 15 20 25

{dTidt) 1=m CCls)

Fig.Al.-Densidad de granos equiaxiales dendriticos como una funcién de la velocidad de
enfriamiento de la aleacién al alcanzar la temperatura de liquidus
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ANEXO I
LISTADO DE LOS PROGRAMAS EMPLEADOS

LISTADO DEL PROGRAMA QUE PERMITE LA APLICACION DEL METODO DE
NEWTON

DECLARE SUB manual2 (tinicio, tfin, trl, tr2, tr3)

DECLARE SUB grafo (KX2, KX1, KY2, KY1, KdY2, KdY1, K2, Kfl, Kdf2, Kdf1)
DECLARE SUB genera (tfin, tinicio, pl, p2)

DECLARE SUB grafi (KX1, KX2, KY]1, KY2, HX1)

DECLARE SUB manual (tinicio, tfin, pl, p2)

DECLARE SUB grafics (KX1, KX2, KY1, KY2, HX1)

DECLARE SUB grafico (KX1, KX2, KY1,KY2, HX1)

DECLARE SUB derivada (110, archo$)

DECLARE SUB grafica (KX1, KX2, KYI, KY2)

COMMON SHARED fs(), longi

COMMON SHARED LY1, HY1, NY1, NX1, HX1, dLY1, dHY1, dNY1, d2LY1, d2HY1

'La aplicacién del método de Newton inicia con la lectura del archivo' que contiene a I3 curva de enfriamiento
Gue serd analizada numéricamenie

" nombre del archivo que se va a procesar
archo$ = "c:\tewin2\exp27c5.ext"
‘elaboracion de la grafica
grafica KX1, KX2, KY1, KY2
'se abre el archivo, se leen los punios y se grafican
OPEN archo$ FOR INPUT AS #1
INPUT #1, titulo18, titulo2$, titulo3$
DO
w25 =wl3 + 1
INPUT #1, tt1, temp
toti = ttl
t2 = temp
X1 =KX1 +KX2 * tot]
Yi=KYI+KY2*¢
COLOR 2
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN
PSET (X1, YD)
ELSE
END IF
dt50 = 112 - tt1
IF w25 =2 THEN d¢2 = dt50
t2 = t¢1
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE 1
COLOR 15
DIM tempi(w25), tiem(w25)

‘la subrutina derivada se ocupa de obtener la primera y segunda derivada de la curva de enfriamiento

derivada [10, archo$
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‘'en este momento se cuenta con los archivos de primera y segunda derivada, informacion que es empleada para
determinar los tiempos de inicio y fin de la solidificacién. Estos tiempos se pueden determinar empleando ya
sea a la primera derivada’ o a la segunda derivada. Generalmente y debido a que el ruido experimental se ve
ampilificado con la segunda derivada, se selecciona a la primera derivada para determinar manualmente los
puntos de inicio y fin de la solidificacion

PRINT "Opcidn determinacion tiempo inicio y fin:(1)segunda derivada"”

INPUT "(2) manuoai"; opcion

IF¥ opcion =2 THEN

"la subrutina manual permite desplazarse a lo largo de los puntos de Ia 'primera derivada para indicar al inicio
y fin de la solidificacién

manual tinicio, tfin, pl, p2
ELSE

manual2 tinicio, tfin, trl, tr2, tr3
END IF

"‘Una vez que se conocen los tiempos de inicio y fin de la solidificacién se procede a obtener a la curva cero de
Newton y a realizar Jos cdiculos’ de calor Iatente de fusion, para o cual se requiere una distribucién’ de Ia
fraccion solida en el intervalo de tiempo comprendido entre el inicio y el fin de la solidificacién. Como
primera aproximacion se asume una funcién lineal, y la evolucion de la fraccién sélida en funcién del tiempo
serd corregida conforme procede el calculo, hasta que se alcanza la convergenciaSe abre el archivo que
contiene a la curva de enfriamiento con el fin de conocer explicitamente el tiempo en que se realiza la
solidificacién y asignar valores de fraccién sélida a todos los puntos de la curva
‘Para tiempos inferiores al tiempo de inicio de la solidificacién la fraccion solida es cero y para tiempos
superiores al tiempo de fin de solidificacién ia fraccién solida es 1. En tiempos intermedios se asume una
evolucion fineal.
OPEN archo$ FOR INPUT AS #1
'se crea el archivo fsole27c para guardar los datos de fraccidn sélida vs tiempo
OPEN "feole27c.txt" FOR OUTPUT AS #2
INPUT #1, titnlo1$, titulo2$, titu}o3$
DO
INPUT #1, ttl, temp
SELECT CASE tt1
'asignacidn de valores de fs a los puntos de la curva

CASE IS < tinicio: fs1 =0

CASE IS > tfin: fs1 =1

CASE ELSE: fs! = (tt] - tinicio) / (tfin - tinicio)
END SELECT

WRITE #2, tt1, fs]

LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE

'A continttacidn comienza el ciclo iterativo que permite caracterizar a la'cinética de solidificacion aplicando el
método de Newton regreso: ‘la subrutina genera calcula fa curva cero de Newton a partir de los tiempos de
inicio,p! v fin, p2, v de los datos de fraccién solida en el intervalopl-p2.

genera tfin, tinicio, pl, p2

'se grafica la primera derivada y la curva cero de Newton:

grafico KX1, KX2, KY1, KY2, HX1

‘el archivo derze27c.txt guarda la informacion de la primera derivada y de la'curva cero de Newton que
corresponden a cada tiempo

OPEN "'derze27c.txt" FOR INPUT AS #1

COLOR3
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‘graficacion de los puntos
bO
INPUT #1, tt1, derl, zerl
X1 =KXI +KX2*tt}
Y1 =KY1+KY2 * derl
X2=Xi
Y2 =KY1 +KY2 * zerl
IF X1>100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1, Y1)
IF X2 > 100 AND X2 < 500 AND Y2 > 40 AND Y2 < 340 THEN PSET (X2, Y2)
LOGQP UNTIL EOF(1)
CLOSE
COLOR 15

‘Se tiene todo para efectuar la integracion: (i) a la primera derivada se le resta la curva cero de Newton. Esto
se realiza punto a punto y la informacién asi generada se suma a la previamente calculada en el archivo
finte27c.txt, con lo que al final de esta operacién' se tiene a la integral numérica de la zona que se ubica entre

la primera derivada y la curva cero.Con esta informacién es posible calcular al calor latente de solidificacién
L.

OPEN "derze27c.txt" FOR INPUT AS #1
OPEN "fsole27c.txt" FOR INPUT AS #2
OPEN "finte27c.txt" FOR OUTPUT AS #3
cont=40
integra=0
Do
cont=cont + 1
INPUT #1, ttl, deri, zerl
INPUT #2, tt1, fs1
SELECT CASE tt1

CASE IS < tinicio: parl =0
CASE IS > tfin: parl =1

CASE ELSE: pari = fsl
END SELECT
cprom = 2470 * (900 * parl + 982.1 * (1 - par1))
integra = integra + cprom * (der! - zerl) * dt2
WRITE #3, ttl, integra
LOOP UNTIL EOF(1)
LOCATE 1, 1: PRINT "L="; integra * -1
CLOSE

i

" ¢l valor actual del calor latente de solidificacién es comparado con el valor calculada en el paso anterior y si
se alcanzo la convergencia este es el dltimo ciclo iterativo, De no ser el caso se realiza un nuevo ciclo
iterativo. Cabe seflalar que la magnitud de L es del orden de 1e8 y ¢l criterio de convergencia que se emplea
es una diferencia menor a lel.

r 1

IF ABS(i - integra) < 10 THEN aqui =1

! = integra

' con el ultimo valor de calor latente calculado se procede a recalcular la evolucién de la fraccidn sélida en
funcién del tiempo

OPEN "fsole27c.txt" FOR OUTPUT AS #1

OPEN "finte27c¢.txt" FOR INPUT AS #2

cont=10

DO

cont = cont + 1

INPUT #2, tt1, fs2
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fs1 =152 /1

WRITE #1, ttl, fs1

LOOP UNTIL EOF(2)

CLOSE

REDIM fs(cont), tempo({cont)

OPEN "fsole27c.ixt" FOR INPUT AS #1
cont=0

Do

cont=cont+ 1

INPUT #1, ttl, fs1

tempo(cont) = ttl

fs(cont) = 51

LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE

' con los valores corregidos de fraccion s6lida se calcula la velocidad instantanea de solidificacion
REDIM dfs{cont)

dis(1) = (fs(2) - fs(1)} / (tempo(2) - tempo(1))
FORi=2TOcont-1

dfs(i) = (fs(i + 1) - fs(i - 1)} / (tempo(i + 1) - tempo(i - 1))

NEXT

dfs(cont) = (fs(cont) - fs(cont - 1)} / (tempo(cont) - tempe(cont - 1))
OPEN "dfsoe27c.txt” FOR OUTPUT AS #1

FOR i=1TO cont

WRITE #1, tempoi), fs(i), dfs(i)

NEXT

CLOSE

" si no se ha alcanzado la convergencia se repite el ciclo iterativo

¥F aqui =0 THEN GOTO regreso

'si ya se alcanz6 la convergencia el programa grafica en pantalla a la curva de enfriamiento, ala primera
derivada, a la curva cero de Newton y a la evolucion de la fraccién sélida y de la velocidad de solidificacion.
Toda esta informacién esta disponible como archivos' para su anélisis posterior.

[ L]

‘elaboracitn de grafica final
grafo KX2, KX1, KY2, KY1, KdY2, Kd¥1, Kf2, Kfi, Kdf2, Kdft
‘apertura de archivos y graficacién de puntos
OPEN "dfsoe27c.txt" FOR INPUT AS #1
PO
INPUT #1, itl, fs, dfs
X1 =KX1 + KX2 * tt1
Yi=Kfl +Kf2*fs
COLOR 4
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
Y1 = Kdfl + Kdf2 * dfs
COLOR S
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <346 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
OPEN "derze27c.txt"” FOR INPUT AS #1
DO
INPUT #1i, tt1, derl, zerl
X1 =KX1+ KX2 * ttl
Y1=KdY1+ KdY2 * derl
COLOR3
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND YI>40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, YI)
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Yi=KdYi + KdY2 * zerl
COLOR 3
IF X1 > 100 AND X1 < 560 AND YI > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1,Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
OPEN archo$ FOR INPUT AS #1
INPUT #1, titulo1$3, titulo2§, titulo3$
DO
INPUT #1, tt1, temp
X1 =KX1 + KX2 * tt1
Y1 =KY1 + KY2 * temp
COLOR2
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 46 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, YD
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
'Fin del programa
END

SUBRUTINAS DEL PROGRAMA QUE APLICA EL METODO DE NEWTON A
CURVAS DE ENFRIAMIENTO

SUB derivada (110, archo$)

STATIC w, t12, tm2, TT3, TM3

SHARED tempi(), tiem()

OPEN archo3 FOR INPUT AS #1

INPUT #1, titulo1$, titulo2$, titulo3$

DO

w=w+1l

INPUT #1, tt1, TM1

tempi{w) = TM1

tiem(w) = {tl

1.OOP UNTIL EOF(1)

CLOSE

DIM derivi{w), deriv2(w)

derivi(l) = (tempi(2) - tempi{1)) / (tiem(2) - tiem(1))
FORi=2TOw-1

deriv1(i) = (tempi(i + 1) - tempi(i - 1)) / (tiem(i + 1) - tiem(i - 1))
NEXT
derivi{w} = (tempi(w) - tempi{w - 1)) / (tiem(w) - tiem{w - 1})
deriv2(1) = (derivl(2) - derivl(1)) / (tiem(2) - tiem(1))
FORi=2TOw-1
deriv2(i) = (derivi(i + 1) - derivi(i - 1))/ (tiem(i + 1) - tiem(i - 1))
NEXT ‘
deriv2(w) = (derivl(w) - derivi{w - 1))/ {tiem(w) - tiem(w - 1))
OPEN "derie27c.txt" FOR OUTPUT AS #2
OPEN "sedee27c.txt"” FOR QUTPUT AS #3

FORi=1TOw

WRITE #2, tiem(i), deriv1(i)

WRITE #3, tiem(i), deriv2(i)
NEXT
CLOSE
END SUB
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SUB genera (tfin, tinicio, p1, p2)

OPEN "derie27c.txt" FOR INPUT AS #1
OPEN "fsole27c.txt"” FOR INPUT AS #2
OPEN "derze27c.txi" FOR OUTPUT AS #3
bO

INPUT #1, #t1, derl

INPUT #2, ttl, fs1

SELECT CASE ttl

CASE IS < tinicio

zerl = derl

CASE IS > tfin

zer] = derl

CASE ELSE

zerl =pl * (1 - fsE) + p2 * fsl

END SELECT

WRITE #3, tt1, derl, zerl

LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE

END SUB

SUB grafi (KX1, KX2, KY1, KY2, HX1)
al§="dT/dt"

a2 = "(OC/S)"

PRINT "Valor minimo de "; al$; a2%

INPUT "Ly1"; dLY1

PRINT “valor méximo de "; a18; a2§

INPUT "Hy1"; dHY1

PRINT "M4ximo tiempo a graficar (s)""; HX1
‘elaboracion de grafica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT dHY1

LOCATE 23, 6: PRINT dLY1

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 10, 5: PRINT a2%

LOCATE 23, 13: PRINT "0"

LOCATE 23, 62; PRINT HX1

LINE (100, 40)-(300, 340), , B

LOCATE 28, 1: INPUT “#intervalos en Y"'; dNYl
LOCATE 28, 1: PRINT "

LLOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x""; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
FOR i =0 TO dNY1

LINE (98,40 +i * (300 / dNY1))-(100, 40 +i * (300 / ANY1))
NEXT i

FOR j=0TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

KX2=400/HX}

KX1=100

KY2=300/(dLY1-dHY1)
KY1=40-KY2*dHY1
END SUB
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SUB grafica (KX1, KX2, KY1, KY2)

als = vrT(oC)u

PRINT "Valor minimo de "'; a1%; a2§

INPUT "Ly1"; LY1

PRINT "valor méximo de '"; 21$; a2$

INPUT "HyI"; HY1

INPUT "Miximo tiempe a graficar (s)"; HX1
‘elaboracion de grifica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT HY1

LOCATE 23, 6: PRINT LY1

LOCATE 9, 5: PRINT ai$

LOCATE 10, 5: PRINT a2%

LOCATE 23, 13;: PRINT "0"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (100, 46)-(508, 340),, B

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y": NY1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en x"; NX1
LOCATE 28, 1; PRINT ™ "
FORi=0TO NY1

LINE (98, 40 + i * (300 / NY1)}-(100, 40 + i * (300 / NY1)
NEXT i

FOR j=0TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1}, 340)
NEXT |

KX2 =400/ HX1

KX1=100

KY2=300/(LY1-HY1)

KY1=46-KY2* HY1

END SUB

SUB grafico (KX1, KX2, KY1, KY2, HX1)
STATIC numcalc

numecale = numeale + 1

IF numecale <2 THEN

al$="dT/dt"

32$ —_ "(OC/S)H

PRINT "Valor minimo de '; al$; a2%
INPUT "Lyl1™"; dLY?

PRINT “valor maximo de *'; ai$: a28%
INPUT "Hyl"; dHY?

PRINT "Maximo tiempo a graficar (s)"'; HX1
END IF

‘elaboracion de grafica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT dHY1

LOCATE 23, 6: PRINT dLY1

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 19, 5: PRINT a2$§
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LOCATE 23, 13: PRINT "g"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (1080, 40)-(500, 340), , B

IF numcalc <2 THEN

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y"; dNY1

END IF

LOCATE 28, 1: PRINT " "

LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x"'; NX1

LOCATE 28, 1: PRINT " n

FOR i=0TO dNY1

LINE (98, 40 + i * (300 / NY1))-(100, 40 +i * (300 / dANY1))
NEXT i .

FOR j = 0 TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + } * (400 / NX1}, 340)
NEXT j

KX2 =400/ HX1
KX1=100

KY2=2300/(dLY1 - dHY1)

KY1=40-KY2 * dHY1
END SUB

SUB grafics (KX1, KX2, KY1, KY2, HX1)
al$="d2T/a2 "

a2 ="(°C/s2)"

PRINT "Valor minimo de *; a1$; a2$

INPUT "Lyl1"; d21.Y1

PRINT "valor mixime de "*; a1$; a2%

INPUT "Hyl1"; d2HY1

PRINT "Msé#ximo tiempo a graficar (s)"*; HX1
‘elaboracién de grifica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT d2HY1

LOCATE 23, 6: PRINT d2LY1

LOCATE 9, 5: PRINT z1$

LOCATE 10, 5: PRINT a2$

LOCATE 23, 13: PRINT 0"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (100, 49)-(500, 340), , B

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y"; dZNYl
LOCATE 28, 1: PRINT "

LOCATE 28, t: PRINT "#intervalos en x"; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
FOR i=0TO d2NY1

LINE (98, 40 + i * {300 / d2NY1))-(100, 40 + i * (300 / d2NY1))
NEXT i

FOR j=0TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

KX2 =400 / HX1

KX1 =100

KY2=300/(d2LY1 - d2HY})

KY1=40-KY2 * d2HY1
END SUB
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SUB grafo (KX2, KX1, KY2, KY1, KdY2, KdY1, Kf2, Kft, Kdf2, Kdf1)

‘elaboracion de grifica

CLS

SCREEN 12

L.OCATE 3, 6: PRINT dHY1

LOCATE 23, 6: PRINT dLY1

LOCATE 9, 5: PRINT ai$§

LOCATE 10, 5: PRINT a2$

LOCATE 23, 13: PRINT "g§"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (190, 40)-(500, 340), , B

COLOR 2

FORi=0TONY1

LINE (98, 40 +i * (300 / NY1))~(100, 40 + i * (300 / NY1))
NEXT i

COLOR 3

FORi=0TO dNY1

LINE (502, 40 + i * (300 / dNY1))-(500, 40 + i * (300 / dNY1))
NEXT i
COLOR 4

Nf1 =10

FORi=0TO Nii
LINE (96, 40 + § * (300 / Nf1})-(98, 40 + i * (300 / Nf1))
NEXT i
COLOR 5
dNfi =20

FOR i=0TO dNf1

LINE {504, 40 + i * (300 / dNfI))-(502, 40 + i * (300 / AN{f1))
NEXT i

FOR j =0 TO NX1

LINE (100 + j * (4060 / NX1}, 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

KX2 =400/ HX1

KX1=100

KY2=300/(LY1-HYI)

KY1=40-KY2* HY1

KdY2=300/(dLY1-dHYT)

KdY1 =40-KdY2 * dHY1

Kf2=300/(3-1)

Kfl=40-Kf2*1

mdf=.05

Kdf2 =306 /(0 - maf)

Kdf! = 40 - Kdf2 * mdf

END SUB

SUB manual (tinicio, tfin, p1, p2)
grafi KX1, KX2, KY1, KY2, HX1
OPEN "derie27c.txt" FOR INPUT AS #1
DO
cont=cont + 1
INPUT #1, tt1, derl
X1 =KX1 +KX2 * 1
Y1=KY1+KY2 * derl

231



IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1,Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE #1
OPEN "derie27c.txt" FOR INPUT AS #1
DIM renf{cont, 2)
FOR j=1TO cont
INPUT #1, tt1, derl
renf{j, 1) = tt1
renf(j, 2) = derl
NEXT
CLOSE #1
DIM posi(2), tempo(2)
FORi=1TO2
DO
ax = posi(i}
DO
repite =@
DO
kbd$ = INKEYS
LOOP UNTIL kbhdS$ < "*
SELECT CASE kbd$
CASE CHRS$(0) + "H": posi{i) = posi(i) + 20 ‘arriba
IF posi{i) > cont THEN posi(i) = cont
CASE CHRS(0) + "P": posi(i) = posi(i) - 20 ‘abajo
IF posi(i) <1 THEN posi(i) =1
CASE CHR$(0) + "K'": posi(i) = posi(i)- 1 'izquierda
IF posi(i) < 1 THEN posi(i) =1
CASE CHRS$(0) + "M posi(i) = posi(i) + 1 'derecha
IF posi(i) >= cont THEN posi(i) = cont
CASE "i", "I": coordX = renf(posi(i), 1): coordy = renf(posi(i), 2)
CASE ELSE: repite=1
END SELECT
LOOP UNTIL repite =0
COLOR 12
LOCATE 23, 50: PRINT "x="; renf(posi(i), 1)
LOCATE 24, 50: PRINT "y=""; renf(posi(i), 2)
X1 =KX1 + KX2 * renf(posi(i), 1)
Y1=KY1 + KY2 * renf(posi(i), 2)
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
COLOR 15
X1 =KX1 + KX2 * renf(ax, 1)
YI=KY1+ KY2 * renf(ax, 2)
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL UCASES$(kbdS$) = "I"
LOCATE 26, 2: PRINT "PUNTO "; i; "(No."; posi(i); ").-", "X="; coordX, "Y=": coordy
tempo(i) = coordX
NEXT
FORi=1TO2
SELECT CASEi
CASE 1
tinicio = tempo(i)
pl = renf(posi(i), 2)
CASE2
tfin = tempo(i)
p2 = renf(posi(i}, 2)
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END SELECT
NEXT
END SUB

SUB manuai2 (tinicio, tfin, trl, tr2, tr3)
grafics KX1, KX2, KY1, KY2, HX1
OPEN "sedee27c.txt" FOR INPUT AS #1
COLOR 5
Do
cont = cont + 1
INPUT #1, ttl, secl
X1=KX1+KX2 * tt1
Y1=KY1+KY2 * secl
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE #1
COLOR 15
OPEN "sedee27¢.txt" FOR INPUT AS #1
DIM renf{cont, 2)
FOR j=1TO cont
INPUT #1, ttl, secl
renf(j, 1) = il
reni(j, 2) = secl
NEXT
CLOSE #1
DIM posi(35), tempo(3)
FORi=1TOS5
Do
ax = posi(i)
DO
repite =0
18]
kbd$ = INKEYS
1.OOP UNTIL kbd$ < ""
SELECT CASE kbd$
CASE CHRS$(9) + "H": posi(i) = posi(i) + 20 'arriba
IF posi(i} > cont THEN posi{i) = cont
CASE CHRS(®) + "P": posi(i) = posi(i} - 20  'abajo
IF posi(i) <1 THEN posi(i) =1
CASE CHRS$(0) + "K": posi(i) = posi(i} - 1 'izquierda
IF posi(i) < | THEN posi(i) = 1
CASE CHRS(0) + "M": posi(i) = posi{i) + I  'derecha
LF posi{i) >= cont THEN posi(i) = cont
CASE "i", "I'": coordX = renf(posi(i), 1): coordy = renf(posi(i), 2)
CASE ELSE: repite =1
END SELECT
LOOP UNTIL repite =0
COLOR 12
LOCATE 23, 50: PRINT "x="; renf(posi(i), 1)
LOCATE 24, 50: PRINT "'y="; renf{posi(i), 2)
X1 = KX1 + KX2 * renf{posi(i), 1)
Y1 =KY1 + KY2 * renf(posi(i), 2)
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1, Y1)
COLOR 15
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X1 =KXI + KX2 * renf(ax, 1}
Y1=KY1+KY2 * renf(ax, 2)
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL UCASES(kbdSs) = "I"
LOCATE 26, 2: PRINT "PUNTO "; i; "(No."; posi(i); ").-", "X="; coordX, "Y=";coordy
tempo{i) = ecordX :
NEXT
FORi=1TOS
SELECT CASE i
CASE 1
tinicio = tempo(i)
CASE2
tfin = tempo(i)
CASE 3
trl = tempo(i)
CASE4
tr2 = tempo(i)
CASE 5
tr3 = tempo(i)
END SELECT
NEXT
END SUB



LISTADO DEL PROGRAMA QUE PERMITE LA APLICACION DEL METODO DE FOURIER

DECLARE SUB graphics (kx1, kx2, kyl, ky2, dky1, dky2)

DECLARE SUB graphic (kx1, kx2, ky1, ky2)

DECLARE SUB graph (kx1, kx2, ky1, ky2)

DECLARE SUB difusivo (alfal, aifas)

DECLARE SUB manual? (tliq1, tlig2, tsoll, tsol2)

DECLARE SUB grafo (kx2, kx1, ky2, ky1, KdY2, KdY1, K2, Kfl, Kdf2, Kdf1)
DECLARE SUB genera (t0, ti2, pend1, pend2, tinfi, tfin, tinicio, trl)

DECLARE SUB grafi (kx1, kx2, kyl, ky2, HX1)

DECLARE SUB manual (tinicio, tfin)

DECLARE SUB tiempoe (tinicio, tfin)

DECLARE SUB grafics (kx1, kx2, kyl, ky2, HX1)

DECLARE SUB grafico (kx1, kx2, ky1, ky2, HX1)

DECLARE SUB derivada (archo$, r1, r2)

DECLARE SUB grafica (kx1, kx2, kyl, ky2)

COMMON SHARED Fs(), longi

COMMON SHARED LY1, HY1, NY1, NX1, HX1, dLY1, dHY]1, dNY1, d2L.Y1, d2HY1, pl, p2
COMMON SHARED qLY1, qHY1, gNY1, aLY1, aHY1, aNY1, dfLY1, dfHY1, diINY}

]

'La aplicacion del método de Fourier inicia con la lectura del ‘archive que contiene a las curvas de
enfriamiento que corresponden ' a dos termopares ubicados en el metal en posiciones conocidas. 'El archivo es
leido y graficado en pantaila

]

archo$ = "c:\tewin2\fouex2 7. txt"
grafica kx1, kx2, ky1, ky2

OPEN archo$ FOR INPUT AS #1
DO

w25 =w25 + 1

tH2 = il

INPUT #1, ttl, templ, temp2

IF w25 =2 THEN dt2 = tt1 - tt2

X1 =kx1 + kx2 * tt1

Y1 =kyl + ky2 * templ

COLOR 2

IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
Y1=kyl +ky2 * temp2

COLOR 3

IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1>40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE
COLOR 15
DIM tempi(w25), tiem(w25), Fs(w25), dfs(w25)

"Se requiere intreducir a las posiciones de los dos termopares
‘con respecto al eje de simetria (m), y poder realizar el calculo
‘del Laplaciano

L3 L
ri =.0005
r2 =0078
1

L

'la subrutina derivada calcula la primera derivada de la curva de enfriamiento 'més cercana al eie de simetria,
asi como el Laplaciano aseciado ' con lo anterior poseemos archivados,para cada tiempo,los valores de la
‘primera derivada y del laplaciana.
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derivada archo$, rl, r2
'la gréfica de la primera derivada se muestra en pantatia
grafico kx1, kx2, ky1, ky2, HX1

OPEN "frace27.txt" FOR INPUT AS #1

DO

INPUT #1, tt1, deriv, nabla

X1 =kxt + kx2 * tt1

= kyl + ky2 * deriv

COLOR 4

JF X1> 160 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE 1

COLOR 15

'y posteriormente se grafica en pantalla al Laplaciano
grafics kx1, kx2, kyl, ky2, HX1

OPEN "fracc27.txt " FOR INPUT AS #1

bo

INPUT #1, tt1, deriv, nabia

X1 =kx1+kx2 * tt1

Y1 =kyl + ky2 * nabla

COLOR 5

IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE 1

COLOR 15

t

'determinacion manual de difusividades térmicas liquida y sélida 'La subrutina difusive calcula las
difusividades térmicas que resultan ' de los valores calculados de la primera derivada y del Laplaciano ‘estos
valores son mostrados en pantalla con el fin de determinar manualmente los intervalos de valores de
difusividad que serin empleados para el ‘cdlculo de fas difusividades térmicas experimentales asocladas ala
aleacldn liquida y solida

t

difusivo alfal, alfas

1 t

-4 t

"los valores promediados en los intervalos asociados al liquido y al sé6lido 'son mostrados en pantalla y estos
valores de difusividad térmica son 'empleados en los caiculos posteriores

PRINT "alfa liquido="; alfal
PRINT "alfa solide="; alfas

'Empleando el despliegue de la primera derivada de la temperatura en funcién 'del tiempo se determina
manualmente a los tiempos de inicio y de fin de 'solidificacién. La subrutina manual permite al usuario
desplazarse por todos 'y cada uno de los puntos de la grafica, asi como, mediante la pulsacion * de la tecla 1,

introducir a los tiempos de inicio y de fin de solidificacién
' 1

manual tinicio, tfin

' Para iniciar el calculo se requiere conocer como evoluciona 'la fraccion sélida durante la solidificacion *
Como primera aproximacion se emplea una funcién lineal para describir cuantitativamente el cambio de fs en
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el intervalo de ‘tiempo comprendido entre el inicio, P1, y el fin de 1a 'solidificacion, P2. Posteriormente ya
medida que transcurre ‘el calculo la evolucion de fs es corregida hasta alcanzar la ‘convergencia
L] L}

‘la fraccién sélida es nula antes del inicio de solidificacién:

FOR i=1TQ pl
Fs(i) = 0
NEXT

'y es unitaria despuss del fin de solidificacién;
FORi=p2TO w25

Fs(i) = 1
NEXT
'dp es el tiempo local de solidificacién del nodo interno
dp=p2-pl
'primera aproximacion, la fraccién sélida crece linealmente
FORi=pl1 TO p2

Fs(i)=(i- pl}/ dp
NEXT

t ]

'Aqui comienza el ciclo iterativo de cdlculo. Se genera la curva cero de ‘Fourier y la diferencia entre la primera
derivada y esta curva es empleada 'para calcular al calor latente de solidificacién. Una vez que se conoce ! este
valor, [a fraccién sélida es recalculada, y se calcula con los 'valores corregidos de fs a ta velocidad instanténea
de solidificacion. ‘El valor del calor latente calculado se compara con ¢l valor calculado 'en el ciclo inmediato
anterior y la diferencia entre esios dos valores * es empleada para determinar si se ha alcanzado la
convergencia o no

1

returna:
'generacion de curva cero
OPEN "fracc27.tst " FOR INPUT AS #1
OPEN "'zercc27.txt "' FOR OUTPUT AS #2
OPEN "flucc27.txt * FOR OUTPUT AS #3
grafi kx1, kx2, kyl, ky2, HX1
cont =
integra =10
Do
cont = cont + 1
INPUT #1, tt1, derl, nabla
SELECT CASE tti
CASE IS < tinicio:
fs1=0
zero = derl
CASE IS > tfin:
fst=1
zero = derl
CASE ELSE
fs1 = Fs{cont)
cprom = 2479 * (900 * fs1 + 982.1 * (1 - £s1))
alfa = alfal * (1 - fs1) + alfas * (fs1)
‘célculo de la curva cero de Fourier
zero = alfa * nabla
END SELECT
‘calculo del flujo instantdneo de calor latente
gs = cprom * (derl - zerq)
'integracién numérica de Js para obtener a L, la entalpia de fusién
integra = integra + gs * dt2
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WRITE #2, 11, zero
WRITE #3, it1, gs, integra
Fs{cont) = integra
' graficacion de la primera derivada y ia curva cero de Fourier
XI=kxl+kx2*ttl
YI=kyl + ky2 * derl
COLOR 4
IF X1 > 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
Y1 =kyl + ky2 * zero
COLOR 6
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X{, Y1)
1L.O0OF UNTIL EOF(1)
CLOSE
COLOR 15

‘En pantalla se muestra el iltimo valor calculado de entalpia de fusidn ‘por unidad de volumen, L

1 13

LOCATE 1, 1: PRINT "L="; integra

L]

'Se compara este valor con el caiculado en el ciclo inmediato anterior 'para ver si ya se alcanzd la
convergencia

IF ABS(integra - 1) <10 THEN aqui=1
1= integra

' Los vatores de fraccion s6tida son recalculados en base al ultimo valor® de entalpia de fusion
FOR i=1TO cont
Fs(i) = Fs(i) /1
NEXT
'y se calcula a la velocidad instantdnea de solidificacién:
al inicio:
dfs(1) = (Fs(2) - Fs(1)} / (tiem(2) - tiem(1))
‘en tiempos intermedios
FORi=2TOcent-1
dfs(i) = (Fs(i + 1) - Fs(i - 1)) / (tiem(i + 1) - tiem(i - 1))
NEXT
'y al final de la solidificacién:
dfs(cont) = (Fs{cont} - Fs(cont - 1)) / (tiem(cont) - tiem{cont - 1))
‘la informacion generada es guardada en el archivo fsocc27.txt
OPEN *fsocc27.txt "' FOR OUTPUT AS #1
graphics kx1, kx2, ky1, ky2, dkyl, dky2
FORi=1TO cont
WRITE #1, tiem(i}, Fs(i), dfs(i)
'y también es graficada en pantalla
X1 = kx1 + kx2 * tiem(i)
Y1 = kyl + ky2 * Fs(i)
COLOR 8
IF X1> 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
YI = dkyl + dky2 * dfs(i)
COLOR 12
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1, Y1)
NEXT
CLOSE
COLOR 15
‘se grafica af flujo voluméirico de calor latente
OPEN "flucc27.txt " FOR INPUT AS #1
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graphic kx1, kx2, kyl, ky2
DO
INPUT #1, tt1, gs, integra
X1 =kxl + kx2 * ttl
Yi=kyl +ky2*qgs
COLOR 4
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1, Y1}
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
COLOR 15
' si no se ha alcanzado la convergencia, el ciclo se repite
IF aqui =0 THEN GOTO returna

"y si ya se alcanzd la convergencia termina el calculo.

' Cabe sefialar que toda la informacion generada queda en los archivos creados 'lo cual permite su anilisis
posterior.

'Fin de la aplicacién.
END'************************************

LISTADO DE LAS SUBRUTINAS ASOCIADAS AL PROGRAMA QUE PERMITE LA
APLICACION DEL METODO DE FOURIER

SUB derivada (archoe$, R1, R2)
'STATIC w, tt2, tm2, TT3, TM3
SHARED tempi(}, tiem()

'El problema consiste en evaluar la velocldad de enfriamiento 'y al laplacianc ;para tal efecto se utilizan
diferencias centrales 'para puntes centrales y aproximaciones hacia adelante y hacia atras ‘para los extremos
del listadode T vs. t

‘Se calculan:(1) la primera derivada con respecto al tiempo 'y (2) la segunda derivada con respecto a la
posicion.

r L]

OPEN archo$ FOR INPUT AS #1

‘archo$ contiene a las dos curvas de enfriamiento

'que corresponden ar=R1 y r=R2

DO

w=w-+1

INPUT #1, tt1, tm], tm2

1 t
tm2 es la temperatura en r=R2 y tml corresponde & r=Rl;definimos una 'variable arreglo para

posteriormente evaluar a la primera derivada con 'respecto al tiempo en r=R1, con ¢l fin de cumplir el primer

objetivo ,la evaluacidén de dT/dt sin perder datos. 'El célculo del laplaciano estd dado en funcién de Tm2

,Tml,r2yr1 'por lo que no se requiere de tratamiento especial

L]

tempi(w) = tml
tiem{w) = 11

LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
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DIM derivi{w)

‘evaluacién de dT/dt en el dato inicial (derivacion hacia adelante)
derivi(1) = (tempi(2) - tempi(1)) / (tiem(2) - tiem(1))
‘evaluacién de dT/dt en datos centrales(derivacién central)
FORi=2TOw-1

derivl(i) = (tempi(i + 1) - tempi(i - 1)) / (tiem(i + 1) - tiem( - 1))
NEXT

‘evaluacion de dT/dt en el dato final (derivacién hacia atras)
derivl(w) = (tempi{w) - tempi{w - 1)) / (tiem({w) - tiem(w - 1))

‘en un solo archivo se almacena a la evolucién de dT/dt y del laplaciano Para calcular la evolucién del
laplaciano se abre nuevamente al archivo "fuente;

OPEN archo$ FOR INPUT AS #1

‘ast como el archivo dondese ubicar4 a dT/dt y al laplaciano
OPEN "frace27.txt " FOR OUTPUT AS #2

w = {inicializacién

DO

w=w+l1

INPUT #1, tt1, tm1, tm2

nabla =4 * (tm2 - tm1) / ((R2 ~ 2) - (R1 ~ 2)) 'célculo del laplaciano
WRITE #2, ttl, derivi{w), nabla

LOOP UNTIL EOF(1)

CLOSE

1 L]

" con lo anterior poseemos archivados ,para cada tiempo ,los valores * que corresponden a la célculo de dT/dt y
del laplaciano en r=R1

END SUB

SUB difusivo (alfal, alfas)
OPEN "fracc27.ixt " FOR INPUT AS #1
OPEN "c:alfce27.¢xt " FOR QUTPUT AS #2
DO
INPUT #1, tt1, deriv, nabla
IF nabla =0 THEN nabla=1
alfa = deriv / nabla
WRITE #2, ttl, alfa
LOOP UNTIL EOF(1)
COLOR I5
CLOSE
manual2 tligl, tlig2, tsoll, tsol2
OPEN "c:aifce27.txt " FOR INPUT AS #1
suml =0: contl = §
sum2 =0; cont2 = {
DO
INPUT #1, tt1, alfa
IF tt1 >= tligl AND ttl <= tlig2 THEN
suml = suml + alfa
contl =contl + 1
END IF
IF ttl >=tsoll AND ttl <= tsoi2 THEN
sum2 = sum?2 + alfa
cont2 = cont2 + 1
END IF
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LOOP UNTIL EOFQ1)
CLOSE
alfal = suml / contl
alfas = sum2 / cont2
END SUB
SUB genera (10, ti2, pendl, pend2, tinfi, tfin, tinicio, tr1)
OPEN "¢:DERIV.DAT" FOR INPUT AS #1
DO
INPUT #1, tt1, derl
IF tt1 = tinicio THEN VOLTRON = derl
IF tt1 = tfin THEN VOLON = derl
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE
VOLON = VOLON * -1
VOLTRON = VOLTRON * -1
be# = (LOG(VOLON) - LOG(VOLTRON)) / (tfin - tinicio)
aa# = EXP(LOG(VOLTRON) - (he# * tinicio))
OPEN "¢:DERIV.DAT" FOR INPUT AS #1
OPEN "¢:DERZER.DAT" FOR OUTPUT AS #2
DO
INPUT #1, ttl, derl
SELECT CASE tt1
CASE IS < tinjcio
zerl = derl
CASE IS > tfin
zerl = derl
CASE ELSE
zerl = -aa# * EXP(be# * tt1)
END SELECT
WRITE #2, ttl, derl, zerl
LOOP UNTIL EOF(1}
CLOSE 1,2
END SUR

SUB grafi (kx1, kx2, kyl, ky2, HX1)
STATIC numecale

numcale = numecale + 1

IF numealc <2 THEN

al§="dT/dt "

a2 =" (C/s)"

PRINT "Valor minimo de "; al$; a28
INPUT "Lyl1"; dLY1

PRINT "valor mdximo de *'; ai$; a2%
INPUT "Hy1"; dY1

PRINT "Maximo tiempo a graficar (s)"; HX1
END IF

‘elaboracién de gréafica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT dHY1
LOCATE 23, 6: PRINT dLY1
LOCATE 9, 5: PRINT al$§

LOCATE 10, 5: PRINT a28
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LOCATE 23, 13: PRINT "0
LOCATE 23, 62: PRINT HX1
LINE (100, 40)-(500, 340),,B
IF numealec <2 THEN
LOCATE 27, 1: INPUT "#intervalos en Y™; dNY1
END IF
LOCATE 28, 1: PRINT ™ "
LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x"; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
FORi=0TO dNY1
LINE (98, 40 + i * (300 / dNY1))-(100, 40 +i * (300 / ANY1))
NEXTi
FOR j=0TO NX1
LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT §
kx2 =400/ HX1
kx1 =100
ky2 =300/ (dLY1 - dHYI)
kyl = 46 - ky2 * dHY1
END SUB

SUB grafieca (kx1, kx2, kyl, ky2)

al$ = "T{C)y”

PRINT "Valor minimo de ''; al§; a2$

INPUT "Ly1"; LY1

PRINT "valor miximo de ''; al$; a2§

INPUT "Hyl1"; HY1

INPUT "Mixinio tiempo a graficar (s)'; HX1
‘elaboraci6n de grifica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT HY1

LOCATE 23, 6: PRINT LY1

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 10, 5: PRINT a2§

LOCATE 23, 13: PRINT "0"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE {100, 40}-(500, 340), , B

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalosen Y"; NY
LOCATE 28, 1: PRINT * "
LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en x"; NX1
1 OCATE 28, 1: PRINT " "
FORi=0TONYI1

LINE (98,40 +i* (300/ NY1))-(100, 40 +i* (300 / NY1))
NEXT i

FOR j =0 TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

kx2 = 400 / HX1

kx1 =100

ky2 =300 /(LY1- HYT)

kyl =46 - ky2 * HY1
END SUB
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SUB grafico (kx1, kx2, ky1, ky2, HX1)
al$="dT/dt"

als ="'(°C/s)"

PRINT "Valor minimo de "'; al$; a28

INPUT "Ly1"; dLY1

PRINT "valor maximo de '*; a1%; a2$

INPUT "Hy1"; dHY1

PRINT "Maximo tiempo a graficar (s)"; HX1
'elzboracién de grafica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6;: PRINT dHY1

LOCATE 23, 6: PRINT dLY1

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 14, 5: PRINT a8

LOCATE 23, 13: PRINT "¢"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (160, 40)-(500, 340), , B

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y'; dNY1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x"'; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT " "
FORi=0TOdNY?

LINE (98,40 +1i * (300 / dNY1))-(100, 40 + i * (300 / ANY1))
NEXT i

FOR j =0 TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)~(100 + j * (400 / NX1), 340}
NEXT j

kx2 = 400 / HX1

kx1 =100

ky2 =300/ (dL.Y1-dHY1)

kyl =40 - ky2 * dHVY1

END SUB

SUB grafics (kxi, kx2, ky1, ky2, HX1)
al$="Nabla "

al$="(°C/em2)"

PRINT "Valor minimo de '; a1$; a2$
INPUT "Lyl1"; d2LY1

PRINT "valor maximo de "; al$; a2%
INPUT "Hyl"; d2HY1

PRINT "M4aximo tiempo a graficar (s)"'; HX1
'elaboracién de gréfica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT d2HY |
LOCATE 23, 6: PRINT d2LY1
LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 10, 5: PRINT a23
LOCATE 23, 13: PRINT "0"
LOCATE 23, 62: PRINT HX1
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LINE (100, 40)-(500, 340), ,B
LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos ep Y"; d2NY1

LOCATE 28, I: PRINT " "
LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x*'; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT " "

FOR i=0 TO d2NY1
LINE (98, 40 + i * (300 / d2NY1))-(100, 40 + i * (300 / 42NY1))
NEXT i

FOR j = 0 TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

kx2 = 400 / HX1

kxi = 100

ky2 = 300/ (d2LY1 - d2HY1)

kyl =40 - ky2 * d2HY]1

END SUB

SUB grafo (kx2, kxI, ky2, kyl, KdY2, KdY1, Kf2, Kfl, Kdf2, Kdn)
‘elaboracion de grifica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT dHY!

LOCATE 23, 6: PRINT dLY1

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 10, 5: PRINT a28%

LOCATE 23, 13: PRINT "0"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (100, 40)-(500, 340), , B

COLOR2

FOR i=0 TO NY1

LINE (98, 4¢ + i * (300 / NY1))-(100, 40 + i * (300 / NY1))
NEXT i

COLOR 3

FORi=0TO dNY1

LINE (502, 40 + i * (300 / ANY1})}-{(500, 40 + i * (300 / NY1))
NEXT i

COLOR 4

Nfl =10

FOR i=0TO Nfl

LINE (96, 40 + i * (300 / Nf1))-(98, 40 + i * (300 / Nf1))
NEXTi

COLORS

dNfl =20

FOR i=0 TO dNf1

LINE (504, 40 + i * (300 / dN{1))-(502, 40 + i * (300 / dNf1))
NEXT i
FOR j=0TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

kx2 = 400 / HX1

kxI =100
ky2 =300/ (LY1 - HY1)

kyl =40-ky2 * HY}



KdY2 =300/ (dLY1 - dHYD
KdY1=40-Kd¥2 * JHY1
Kf2=300/(0-1)
Kil=40-Kf2*1

mdf=.05

Kdf2 =300 /(0 - mdf)

Kdfl = 40 - Kdf2 * mdf{
END SUB

SUB graph (kx1, kx2, kyl, ky2)
al$="Alfa"

a2$ = "(m2/s)"

PRINT "Valor minimo de "; al$; a2$
INPUT "Lyl1"; aLY1

PRINT "valor maximo de "; al$; a2$
INPUT "Hyl"; aHY1

PRINT "Maximo tiempo a graficar (s)"; HX1
elaboracién de grifica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT 2HY1
LOCATE 23, 6: PRINT aLY1
LOCATE 9, 5: PRINT 518

LOCATE 10, 5: PRINT a28%
LOCATE 23, 13: PRINT "'¢"
LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (100, 40)-(500, 340), , B

1

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y"; aNY1

LOCATE 28, 1: PRINT "

LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x''; NX1

LOCATE 28, 1: PRINT "
FORi=0TOaNY1

LINE (98, 40 + i * (300 / aNY1))-(100, 40 + i * (300 / aNY1))

NEXT i
FOR j = 0 TO NX1

LINE (160 + | * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)

NEXT j

kx2 =400/ HX1

kx1 =100

ky2 =300 /{aLY1 - aHY1)

kyl =40 - ky2 * aHY1

END SURB

SUB graphie (kx1, kx2, kyl, ky2)
STATIC numecale

numeale = pumecale + 1

IF numcale <2 THEN

al§="qs"

a2§ = "(W/cem)"

PRINT "Valor minimo de ''; a1$; a2$
INPUT "Lyi"; gLY1

PRINT "valor méximo de "; al1$; a2$
INPUT "Hyl1"; gHY1

PRINT "M4ximo tiempo a graficar (s)"; HX1
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END IF

‘elaboracion de grafica

CLS

SCREEN 12

LOCATE 3, 6: PRINT gHY1

LOCATE 23, 6: PRINT gLY1?

LOCATE 9, 5: PRINT al$

LOCATE 16, 5: PRINT 228

LOCATE 23, 13: PRINT 0"

LOCATE 23, 62: PRINT HX1

LINE (100, 40)-(500, 340), , B

IF numcalc <2 THEN

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y"'; gNY1
END I¥

LOCATE 28, i: PRINT " "
LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x""; NX1
LOCATE 28, 1: PRINT" "
FOR i =0 TO gqNY1

LEINE (98, 40 + 1 * (300 / gNY1))-(100, 40 + i * (300 / gNY1))
NEXT i

FOR j =0 TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

kx2 =400 / HX1

kxi =100

ky2 =300/ (qLY1 - gHY1)

kyl =40 - ky2 * qHY1

END SUB

SUB graphics {(kx1, kx2, kyl, ky2, dkyl, dky2)
STATIC numealc

numcalc = nameale + 1

IF numcalc <2 THEN

al$="dfs"

a2 ="(1/5)"

PRINT "Valor minimo de ''; al$; a2$
INPUT "Ly1"; dfLY1

PRINT "valor méximo de ''; al$; 22%
INPUT "Hyl"; dfHY1

PRINT "Miximo tiempo a graficar (s)"; HX1
END IF

fLY1=0

fHY1 =1

'elaboracion de grifica

'seccion de la velocidad de solidificacion
CLS

SCREEN 12

{.OCATE 3, 6: PRINT dfHY1
LOCATE 23, 6: PRINT dfLY1
LOCATE 9, 5: PRINT al1$

LOCATE 9, 63: PRINT Fs

LOCATE 10, 5: PRINT a2§

LOCATE 23, 13: PRINT "0"
LOCATE 23, 62: PRINT HX1
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LINE (100, 40)-(500, 340),, B

IF numeale < 2 THEN

LOCATE 28, 1: INPUT "#intervalos en Y"; dfNY1

END IF

LOCATE 28, 1: PRINT " "

LOCATE 28, 1: PRINT "#intervalos en x"'; NX1

LOCATE 28, 1: PRINT " w
FORi=0TQ dfNY1

LINE (98,40 +1i * (300 / dINY1))-(100, 40 + i * (300 / dfNY1))
NEXT i

FOR j=07TO NX1

LINE (100 + j * (460 / NX1), 342)-(100 + j * (400 / NX1), 340)
NEXT j

kx2 = 400 / HX1

kxi = 100

dky2 =300/ (dfLY1 - dfHY])

dkyl =40 - dky2 * dfHY1

'seccion de fa fraccion solida

COLOR 12

fsNY1 =10

FORi=0TO sNY1

LINE (500, 40 + i * (300 / fsNY1))-(502, 40 + i * (300 / fsNY1))
NEXT i

ky2 =300/{fLY1 - {HY)

kyl =40 - ky2 * fHY1

COLOR 15

END SUB

SUB manual (tinicio, tfin)
SHARED pi, p2
grafi kx1, kx2, kyl, ky2, HX1

OPEN "fracc27.txt ' FOR INPUT AS #1
DO

cont = cont + 1
INPUT #1, ttl, derl, nabla

X1 =kxt +kx2 * ttl

Y1=kyl + ky2 * derl

IF X1> 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <346 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(3)

CLOSE #1
OPEN "fracc27.txt " FOR INPUT AS #1
DIM renf(cont, 2)
FOR j=1 TO cont
INPUT #1, ttl, derl, nabla
reaf(j, 1) = ttl
renf(j, 2) = der]
NEXT
CLOSE #1
DIM posi(2), tempo(2)
FORi=1TO2
DO

ax = posi(i)

DO

repite =0
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DO
kbd$ = INKEYS
LQOP UNTIL kbd$ < "
SELECT CASE kbd$
CASE CHRS$(0) + "H": posi(i) = posi(i) + 20 ‘arriba
IF posi(i) > cont THEN posi(i) = cont
CASE CHRS(0) + "P": posi(i) = posi(i) - 20 ‘absajo
IF posi(i) < 1 THEN posi(i) = 1
CASE CHRS(0) + "K": posi(i) = posi(i} -1 ‘izquiesda
IF posi(i) < 1 THEN posi(i) = 1
CASE CHRS(0) + "M": posi(i) = posi(i) + 1 ‘derecha
IF posi(i) >= cont THEN posi(i) = cont
CASE "i", "I": coordX = renf(posi(i), 1): coordy = renf{posi(i), 2)
CASE ELSE: repite=1
END SELECT
LOOP UNTIL repite =0
COLOR 12
LOCATE 23, 50: PRINT "x="; renf(posii), 1)
LOCATE 24, 50: PRINT "y="; renf{posi(i), 2)
X1 =kx1 + kx2 * renf{posi(i), 1)
Y1 =kyl + ky2 * renf(posi(i), 2)
IF X1 > 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 < 340 THEN PSET (X1, Y1)
COLOR 15
X1 = kx1 + kx2 * renf(ax, 1}
Y1 = kyl + ky2 * renf(ax, 2)
IF X1 > 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL UCASES(kbdS) = "I"
LOCATE 26, 2: PRINT "PUNTO "; i; "(No."; posi(i); *').-", "X="; coordX, "Y=";coordy
tempo(i) = coordX
NEXT
FORi=1TO2
SELECT CASE i
CASE 1
pl = posi(i)
tinicio = tempo(i)
CASE2
p2 = posi(i)
tfin = tempo(i)
END SELECT
NEXT
END SUB

SUB manual2 (iliql, tlig2, tsoll, tsol2)
graph kx1, kx2, ky1, ky2
QOPEN "cialfce27.txt "' FOR INPUT AS #1
COLOR S
DO
cont=cont+1
INPUT #1, tt1, alfa
X1 =kxl +kx2 *¢tl
Y1 =kyl +ky2 * alfa
IF X1 > 100 AND X1 < 500 AND Y1 > 40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE #1
COLOR 15
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OPEN "c:alfec27.txt ' FOR INPUT AS #1
DIM renf(cont, 2)
FORj=1TO cont
INPUT #1, tt1, alfa
renf(j, 1) = tti
renf(j, 2} = alfa
NEXT
CLOSE #1
DIM posi(4), tempo(4)
FORi=1T0O4
DO
ax = posi(i)
DO
repite =10
DO
kbd$ = INKEYS
LOOP UNTIL kbd§ < "
SELECT CASE kbd$
CASE CHRS(6) + "H": posi(i) = posi(i) + 20  'arriba
1F posi(i) > cont THEN posi(i) = cont
CASE CHRS(6) + "P"': posi(i) = posi(i} - 20 'abajo
IF posi(i) < 1 THEN posi(i) =1 ‘
CASE CHR$(0) + "K": posi(i) = posi(i) - 1 ‘izquierda
IF posi(y < 1 THEN posi(hy = 1
CASE CHRS$(0) + "M": posi(i) = posi(iy + 1 ‘derecha
IF posi(i) >= cont THEN posi(i) = cont
CASE "i", "I": eoordX = renf(posi(i), 1): coordy = renf(posi(i), 2)
CASE ELSE: repite =1
END SELECT
LOGP UNTIL repite=0
COLOR 12 o
LOCATE 23, 50: PRINT "x="; renf(posi(i), 1)
LOCATE 24, 50; PRINT "y="; renf(posii), 2)
X1 =kxt + kx2 * renf(posi(i), 1)
Y1 =kyl + ky2 * renf(posi(i}, 2)
IF X1 > 100 AND X1 <500 AND Y1>40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
COLOR 15
X1 = kxI + kx2 * renf{ax, 1)
Y1 =kyl + ky2 * renf(ax, 2)
IF X1> 100 AND X1 <500 AND Y1 >40 AND Y1 <340 THEN PSET (X1, Y1)
LOOP UNTIL UCASES$(kbd$) ="1"
LOCATE 26, 2: PRINT "PUNTO "; i; "(No.""; posi(i); ").-", "X="; coordX, "Y=" coordy
tempo(i) = coordX
NEXT
FORi=1TO4
SELECT CASEi
CASE 1
tliql = tempo(i}
CASE 2
tlig2 = tempo(i)
CASE 3
tsoll = tempo(i)
CASE 4
tsol2 = tempo(i)
END SELECT
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NEXT
END SUB

SUB tiempo (tinicio, tfin)

OPEN "ec:segder.dat"” FOR INPUT AS#3

DO

INPUT #1, tt1, secl

if=it+1

IF il > 2 THEN

fun = secl * sec2

tprom = (tt] + {2} /2

ELSE

END IF

sec2 = secl

IF fun < ¢ THEN
will=wl0+1

IF w10 = 1 THEN tinicio = tprom
IF w10 =4 THEN tfin = tprom
ELSE

END IF

tt2 = ttl

LOOP UNTIL EOF(1)
CLOSE

END SUB
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PROGRAMA LGK MULTICOMPONENTE

DECLARE SUB ecmulti (H, cp, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy,

DECLARE SUB radio (¥, cp, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, x, IVx, rpun)

DECLARE SUB ivantsov (x, IVx, nu, IVy)

DECLARE SUB DATOS (H, ¢p, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, dif)

" Este programa calcula, para un intervalo de subenfriamientos.preestablecido, la velocidad de avance de la
punta dendritica y el radio de punta dendritica asociado, como una funcién del subenfriamiento presente en el
liquido remanente. Los datos generados se guardan dentro de un archivo que sera ‘posteriormente procesado
mediante regresion para obtener a una 'ecuacién que correlaciona a la velocidad de avance con el
subenfriamiento instantineo.

'El procedimiento consiste basicamente en lo signiente:

'Se parte de un intervalo de Pc (Numero de Péclet solutal) en el cual se encuentra el Pe

'que satisface al sistema de ecuaciones (1L.23) y (11.24) para el subenfriamiento'de interds,

‘Aplicando métodos numéricos se calcula a la raiz actual y al error aproximado, y con estos datos se actualiza
a la raiz, y'al intervalo de soluci6n hasta que se cumpla con el criterio de convergencia

‘Debido a la inestabilidad que presentan otros métodos, el'procedimiento mas simple consiste en realizar el
calculo en'dos etapas:

'(1)primero se aplica al método de biseccién hasta determinar un intervalo de solucién o suficientemente
pequefio, que'permita la aplicacion de un método mas eficiente

(2) Partiendo del intervalo resultante de! paso anterior, seaplica el método de la regia falsa, hasta que se
cumpla con'el criterio de convergencia.

CLS

archo$ = "allgk.txt"

‘se abre e archivo en e que serdn almacenados los resultados

OPEN archo$ FOR OUTPUT AS #1

‘datos iniciales para el calculo

DATOS H, ¢p, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, dif

'Se definen los ciclos de calculo para generar la informacién deseada, en este caso el intervalo de
subenfriamientos considerado es de 0.1 °C a 15 °C, con un paso de calculo de

'0.1°C.

FORj=1TO 150

dtemp = dtemp +.1

pl = 1E-08

pu=1

Timites inferior, pl, y superior, pu, utilizados come intervalo inicial generalizado de Pc para todos los
subenfiiamientos considerados

epr =.0000001#

‘error aproximado aceptable, en valor absoluto en la primera etapa y en valor porcentual en la segunda etapa
de'célculo

‘inicio del procedimiento

‘aplicacion de la primera etapa de calcuilo, método de biseccion

Do

‘calcule de la funcion para pl

x =pl

ivanfsov x, IVx, nu, Ivy

La subrutina ivantsov calcula la funcion de ivantsov para el peclet solutal x y para el correspondiente peclet
termico y. X y y estan relacionados entre si por el valor de nu

ecmulti H, cp, m, 0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy, fpr

La subrutina ecmulti calcula el valor de la funcion de prueba asociada a los valores calculados en la subrutina
anterior

gll = fpr

‘calculo de pr

pr=(pu+pl)/2
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‘calculo de la funcion para pr
X=pr

'EITOT aprox

cont=cont + 1

IF cont> 1 THEN

Eap = pu - pl

ELSE

Eap=10

END IF

ivantsov x, IVx, nu, IVy
ecmulti H, cp, m, ¢0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy, fpr
grl = fpr

LOCATE 1, 1: PRINT "trabajando"; cont
‘redefinicion de limites

fpru =gll * grl

SELECT CASE fpru
CASEIS <0

pu = pr

CASE ELSE

pl=pr

END SELECT

prl =pr

LOOP UNTIL Eap < epr

‘inicio de la segunda etapa de calculo, aplicacién de 12 segunda etapa, método de regla falsa’

PRINT "Xu :"; pu

PRINT "X1:"; pt

'INPUT red?7

DO

‘calculo de Ia funcion para pl

x=pl

ivantsov x, IVx, nu, IVy

ecmulti H, cp, m, ¢8, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVX, IVy, fpr
gl =fpr

‘calenlo de la funcion para psup

X =pu

ivantsov x, IVx, nu, FVy

ecmulti H, cp, m, ¢0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy, fpr
gul = 1pr

‘calcutlo de pr

pr=pu - (gul * (pl- pu))/ (gl - gul)
‘calculo de la funcion para pr

x=pr

'erTOr Aprox

cont=cont + 1

IF cont>1 THEN

Eap = ABS({pr - pr1) / pr1) * 100

ELSE

Eap=10

END IF

ivantsov x, IVx, nu, IVy

ecmulti H, cp, m, ¢0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy, fpr
grl = fpr

LOCATE 1, 1: PRINT "trabajando"; cont
redefinicion de limites

fpru=gll * gri
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SELECT CASE fpru

CASE IS <0

pu = pr

CASE ELSE

pl=pr

END SELECT

pri = pr

' con el altimo valor de Pc raiz se calcula el subenfriamiento ‘dternp que serd eventualmente almacenado en el
archivo de'resultados, una vez que se alcance la convergencia.

LOOP UNTIL Eap < epr

X =pr

radio H, cp, m, ¢0, k0, lamda, sigma, nu, x, FVx, rpun ‘calculo del radio
caleulo de la velocidad de avance de la punta

vpun =2 * dif * x / rpun

PRINT "radio :"; rpun

PRINT "velocidad : "; vpun

PRINT "subenf "; dtemp

almacenamiento de los datos generados de velocidad, radio y subenfriamiento para el subenfriamiento
considerado

WRITE #1, vpun, rpun, dtemp

signiente subenfriamiento

NEXT j

CLOSE

end “fin de ia aplicacion

Listado de las subrutinas empleadas en el programa LGK MULTICOMPONENTE
SUB DATOS (H, cp, m, ¢0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, dif)
cp = 959.18

H =387755

alfa = .0000435

dif = 3E-09

m =-6.587

kO =.117

INPUT " C inicial % ''; ¢0

ch=7

lamda = 9E-08

nu = alfa / dif

sigma =.025

INPUT " subenfriamiento "'; dtemp

END SUB

SUB ecmulti (H, cp, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, dtemp, x, IVx, IVy, fpr)

ksi=.117
kmg =.42
keu=.17
kfe=.03

msi = -6.587
mmg = -3,22107
meu = -3.3846
mfe =-2,8263
csi = 6.78

cfe = .45

cmg = .25

ccu =32
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parsil = (1 - (I - ksi) * IVx)

parsi2 = x * msi * ¢si * (1 - ksi)
parmgl ={1 - (I - kmgj * IVx}
parmg2 =x * mmg * ¢mg * (1 - kmg)
parcul = (1 - (I - ken) * IVx)

parcoZ =x * mcu * cen * (1 - ken)
parfel = (1 - {1 - kfe) * IVx)

parfe2 =x * mfe * cfe * (1 - kfe)
teta=H /ecp

fpr = -dtemp + teta * IVy + m * 0 * (1 - (1 / parl)) + 2 * sigma * (teta * (_
sumte = msi * esi * (1 - (1/ parsil)) + mmg * cmg * (1 - (1/ parmgl)) + mfe _

-—

paradio = (parsi2 / parsil) + (parmg2 / parmgl) + (parfe2 / parfel) + (parcu2 _

fpr = -dtemp + teta * [Vy + sumtc + 2 * sigma * (teta * (x / nu) - paradio) _
END SUB

SUB ivantsov (x, [Vx, nu, IVy)
x es en su caso pl,pu o pr
SELECT CASE x

CASE IS <=.259

Fl1=1

S1=0"

FOR!=1TO 10

Fl1=F1*1]

S1=S1+({(-D D*X*D/{I*F1)
NEXT {

El =-.5772157 - LOG(x) - 81
IVx=x* EXP(x) * E1

CASE ELSE
Wx=2*%x/(2*x+1)

END SELECT

y=x/nu

SELECT CASE y

CASE IS8 <= 259

F1=1

Si=0

FORI=1TO 10

Fl1=F1~*1
S1=81+{(-L)"D*F~D/(I*F1)
NEXTI

E1=-5772157 - LOG(y) - 81
IVy=y * EXP(y) * El

CASE ELSE
IVy=2*y/(2*y+1)

END SELECT

END SUB

SUB radio (H, cp, m, c0, k0, lamda, sigma, nu, x, IVx, rpun)
parl = (1 - (1 -k0} * IVx)

par2=x*m* ¢0 * (1 - k)

teta=H/cp

rpun = (lamda / sigma) / {(teta * x / nu) - (par2 / parl))
END SUB
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Listado del programa que permite la aplicacién del macro-micro modelo elaborado

DECLARE SUB DESPLIEGUE (gs1(), qcl(}, qal(), laQ), v1i(), n1#Q, rt1(), dr2(Q,r1#0, DECLARE SUB
genera (heml(), fe1(), s1, t1(), el(), d1(), £1(), g1, ds(), dtm, ml(, ri,
DECLARE SUB nucleo (i, v1(), n1#(), rt1())

DECLARE SUB solido (i, p9(), dt1, sil, t2(), nl#(), £240), dxe#(}, xs1#(), rs2
DECLARE SUB eutec (i, sumiam(), dt1, t20), nn2#(), r1#Q), dx1#)), x2#(), x1#0
DECLARE SUB actualiza (i, t0, dt1, t20, f1#(), £24(), dxe#(), xe#(), x1#(0), x
DECLARE SUB datos (r1, el, TC1, 8, sif, TL, facto, drl, drd4, dtl, s1, tt1, rt
DECLARE SUB tipifica (sI, ntl, fel(), z1(), imax, j1)

DECLARE SUB inicio (nt1, fc1(, t1(, t0, TC1, h())

DECLARE SUB grafica (kx}, kx2, ky1, ky2, fgl)

DECLARE SUB calcule (ntl, ei(), f1(), g1(), d1(), £20, t1()

COMMON SHARED numrec%, datwri%, rt1(), i(}, [1#(), totl, xe#()

CLS

La aplicacién inicia con la introduccién de los datos que caracterizan al sistema, los cuales son basicamente
las dimensiones del cilindro metalico, ¢l espesor del molde de arena, Ia temperatura de colada, la temperatura
inicial del molde, asf como la discretizacion del sistema, caracterizada por el delta de radio aplicado al metal y
al molde de arena y también el delta de tiempo y el tiempo total de calculo. Todos estos datos son requeridos
al usuario

durante la aplicacién de la subrutina datos.

datos rl, el, TCI, 0, sil, TL, facto, drl, dr4, dti, si, tt1, rtl,s2, nti, h
fact=1/dt1

El programa es aplicado empleando las condiciones resumidas en la tabla IV .2.para obtener curvas locales de
enfriamiento que corresponden con las posiciones que presentaron los termopares durante la ejecucién del
experimento asociado a cada corrida de simulacién,

Para tal efecto se abre un archivo de datos, sobre el cual estarin guardandose los datos de tiempo y
temperaturas con una frecuencia seleccionada por el usuario.

OPEN "10smcdoc.txt" FOR OUTPUT AS #1

INPUT "Frecuencia (Hz)de almacenamiento de datos"; fmuestra
datwri% = fact / fmuestra

‘dimensionamiento de las variables arreglo empleadas

DIM tini{si + 1), tfin(s1 + 1), tie(si + 1), TLOCSOL(s1 + 1), das(s1 + 1,

DIM fel(ntl + 1), P1(s1 + 1), P2(s1 + 1), dr2(s1 + 1), la(ntl + 1), rgi{sl + 1)
DIM tl(ntl + 1), z1(s1 + 1), r1#(s1 + 1), r2#(s1 + 1), sel#(sl + 1), dh(st +1)
DIM di(atl + 1), fl(ntl + 1), el(nt} + 1), gl(ntl + 1), nnl#(s1 + 1), nn2#(s1+1)
DIM gs1(s1 + 1), ge¥(nt1 + 1), qal(nt} + 1), hem1(s1 + 1), ds(s1 + 1), vi(ntl)
DIM n1#(s1 + 1), rti(s1 + 1), a35(s1 + 1), p8(s1 + 1), p9(s1 + 1}, teut(sl + 1)
DIM t2(ntl + 1), £2#(s1 + 1), dxe#(s1 + 1), xs1#(s1 + 1), rs2#(s1 + 1), xs2#(s1+1)
DIM fI#(s1 + 1), xe#(s1 + 1), x1#(s1 + 1), dx1#(s1 + 1), x2#(s1 + 1), shd1(s1+1)
DIM sumlam(s} + 1), lamprom(sl + 1), tseut(s1 + 1)

tipifica si, ntl, fel(), z1(), imax, j1 _

La subrutina tipifica realiza la tipificacién de los elementos de control que constituyen al sistema discretizado,
asociando cada elemento con uno de los cinco tipos posibles de elemento de control descritos en e} capitulo
I1: eje de simetria, seno del metal, interfase metal/molde, seno de la arena e interfase molde/medio ambiente.
También en esta subrutina se seleccionan a los elementos de control, cuya evolucion serd graficada en pantalla
durante la ejecucion del programa

inicio ntl, fc1Q), t1(), t8, TC1, h()
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La subrutina inicio genera el perfil inicial de temperaturas en e! sistema compuesto molde metal, informacion
requerida para el calculo de la evolucion térmica del sistema

teel = 568.8

rosl = 1500

csi = 10753

hil =20

par5 =2 * (hil * dt1/dr1) * (1/(rosl * es1))

grafica kxl, kx2, ky1, ky2, fgl _

* En esta subrutina se especifican las variables cuya evolucién, en funcion del tiempo, se desea graficar en
pantaila, de manera simultanea a la ¢jecucién del modelo. Para tal fin se selecciona a la variable de interés de
un listado que se presenta en pantalla y se introducen los valores minimo y méximo de dicha variable y el
tiempo maximo a graficar para construir los ejes de la gréfica.

*Aqui inicia el calculo de la evolucidn del sistema
DO
totl = totl + dtl

genera hem1(), fel(, s, t10, e1(), d10, 110, g1(), ds(), dtmiQ, rl, el,
* En la subrutina genera se calculan los coeficientes asociados al sistema de * ecuaciones ¢ simultineas que
debe de resolverse para conocer €l nuevo campo de temperaturas.

calculo atl, el (3, f1Q, g1(), d10, 120, t1{)
¢ en esta subrutina se resuelve el sistema de ecuaciones simultdneas generado en la subrutina genera y se
obtiene el nuevo campo de temperatura del sistema compuesto molde-metal.

DESPLIEGUE gsi(), qel(), gqal(), la(), v1(), n1#(Q), rt1(), dr2(). r1#0), nnl#)

* En esta subrutina se efectia la transformacion de los datos generados por el programa, del tipo: tiempo,
valor de parametrop, a datos traducidos a puntos en !a pantalla, del tipo coordenada X, coordenada Y, y se
grafican dichos puntos de acuerdo con las escalas de las dimensiones seleccionadas en la subrutina grafica.

‘En el caso de los elementos de control que contienen total ¢ parcialmente a metal, se aplica el siguiente
procedimiento para calcular, en base al micromodelo cinético de solidificacién, el incremento en fraccién
s6lida que se efectia en cada elemento de control en el dominio del metal, en cada paso de calculo.

FOR i=0TO sl

IF 2(i) < TL THEN
p8(i) = p8(i) + 1

IF p8(i) = 1 THEN

nucleo i, v1(), nl#(}, rt1)

‘La subrutina micleo proporciona ¢l niimero de niicleos asociados a la fase primaria en cada elemento de
control en el dominio del metal en base a la velocidad de enfriamiento que muestra cada elemento cuando por
primera vez durante el enfriamiento alcanza una temperatura inferior a la temperatura de liquidus

tini(i) = totl’ tiempo de inicio de la solidificacion para el elemento i
ELSE
END IF
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solido i, p3(), dtl, sil, t2(), n1#(), £24(), dxe#(), xs1#(), rs2#(), xs

‘La subrutina solido calcula para cada clemento de conmol el incremento en fraccion solida extendida
asociado al crecimiento de la fase primaria en base a la aplicacién del modelo de crecimiento equiaxial
dendritico descrito en el capitulo I11

teut(i) = teel
" fa temperatura sutectica empleada es la asociada a la aproximacion de soluto equivalente

*Cuando la temperatura del elemento de control en ¢l dominio del metal es inferior a la temperatura eutéctica
y no ha finalizado la solidificacion local, €l programa calcula el incremento en fraccién solida extendida
aplicando la subrutina eutec

IF t2(i) < teut(i) THEN

pIDH=pH)+1

IF p%(¢i) = 1 THEN

tie(i) = tot1 ‘tiempo local de inicio de reaccién eutéctica
ELSE

END IF

cutec i, sumlam(), dtl, t20), nn2#(), r1#Q, dx1#(, X240, x14#), pn1Q

‘La subrutina eutec calcuia para cada elemento de contro] el incremento en fraccidn sélida extendida asociado
al crecimiento del microconstituyente eutectico en base a la apiicacion del modelo cinético asociado a la
nucleacién y al crecimiento equiaxial eutéctico descrito en el capitulo I

ELSE
ENDIF
IF f1#(i} <999 THEN

actualiza i, t0, dt1, €2(), FH#(), 12#(), dxe#(), xe#(), x1#(]), xs2#(),

‘la subrutina actualiza emplea a los incrementos en fraccidn sélida extendida asociados a la fase primatia, y en
su momento, de microconstituyente eutéctico, calculados por las subrutinas sélido y eutec para calcular,
tomando en cuenta el efecto de empalmamiento, el incremento en fraccién sélida que se presenta, durante el
paso de calculo, en cada elemento de control del dominio det metal. Esta informacitn es empleada por la
subrutina genera para introducir dentro de los coeficientes que caracterizan al sistema de ecuaciones
simultineas asociado al sistema, el efecto de la liberacién del calor latente de solidificacion en cada elemento
de controi en ¢l metal durante la solidificacion

ELSE
fI#(i) = 1
END IF
ELSE
END IF
‘calculo del valor promedio del das en cada elemento de control en base al tiempo local de °solidificacion

IF f1#(i) >=.999 THEN
wie(i) = wie(i} + 1

SELECT CASE wie(j)

CASE 1

tfin(i) = tot1

TLOCSOL() = tfin(i) - tini(i)

das(i) = 5500000! * ((5.3E-18 * TLOCSOL()) ~ (1/3))
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CASE ELSE

END SELECT

ELSE

END IF

NEXT i

FORi=0TOntl

t1(i) = t2(i) *actualizacién del campo de temperaturas para el siguiente calculo
NEXT i

nomrec% = numrec% + 1

IF numrec% = datwri% THEN

tm1 = 12(1)

tm2 = t2(9)

WRITE #1, totl, tm1, tm2, t2(3), t2(4)

‘escritura en ¢l archivo de datos, de las curvas de enfriamiento asociadas a las posiciones preestablecidas, a la
frecuencia seieccionada por el usuario

pumrec% =0

ELSE

END IF

LOOP UNTIL totl >=tt1
« cuando se elcanza el tiempo total de calculo, el ciclo DO-LOOP deja de aplicarse y finaliza el clculo

CLOSE * se cierra el archivo de datos que contiene a las curvas locales de enfriamiento.
END “finaliza la aplicacién
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Listado de algunas subrutinas asociadas al programa de cémputo que permite la aplicacién
del macromicro modelo.

SUB genera (hem1(), fel(), st, t10, el), d1Q), f1Q), g1(), dsQ), dtm1(), r1, e1, TCI, 10, sit, TL, facto, drl,
dr4, DT1, ptl, rtl, nt1, hil, f1#()

En esta subrutina se generan a los coeficientes asociados al sisterna de ecuaciones simultineas que debe de
resolverse para conocer el nuevo campo de temperaturas.

De acuerdo con la discretizacion del sistema impuesta por los tamafios de malla drl y dr2 seleccionados para
el dominio del metal y del molde respectivamente, el sistema estard compuesto por un numero definido de
elementos de control. Cada uno de esos elementos tiene asociada una ecuacién, cuyas caracteristicas
dependen del tipo de nodo de que se trate (seno del metal, seno del molde, interfase metal-molde, ete.).En su
conjunto todas ias ecuaciones asociadas al sistema metal-molde constituyen un sistema de ecuaciones
simultaneas que presenta una matriz de coeficientes tridiagonal, y este sistema de ecuaciones esta
caracterizado por un vector diagonal inferior, d(), un vector diagonal central, e() ,un vector de diagonal
superior, f),un vector de resultados g() y un vector de incdgnitas, T(). En esta subrutina se calculan los
vectores d(},e(),f(} ¥ 00 asociados a todos los eiementos de control que constituyen al sistema metal-molde.
.En la subrutina calculo estos valores son empleados para obtener la solucién del sistema de ecuiaciones, es
decir el nuevo campo de temperaturas.

En el modelo se considera que la capacidad calorifica y la conductividad térmica del molde de arena son una
funcién de la temperatura. También, durante la solidificacién, las propiedades del metal son un promedio
ponderado de las propiedades del metal sélido y liquido, siendo el termino de ponderacién ia fraccién sélida.
Por lo anterior y previamente al calculo de los vectores de coeficientes que involucran a ias propiedades del
sistema se calcula el valor actual de estas propiedades. Cabe sefialar que las expresiones empieadas para ¢l
caleulo de los vectores d(},e().f() y g() se obtienen directamente de las ecuaciones nodales asociadas a cada
tipo de nodo (nodo tnico, familia nodal) de acuerdo con la clasificacién realizada durante la tipificacién del

sistema y de la aplicacién de un balance de energia a cada tipo de nodo. Estas ecuaciones se presentan en el
capitulo IIL

rosl = 1500
hil = 6.8
FOR i=0TOsi

dtm1(i) = .000029266138# * (1 - f1#(i)) + (f1#{i)) * 4.243544E-05
KM1 = 122.265 * (F1#()) + 77.3665 * (1 - T1#(i))

hem1(i) = (F1#(i)) * 1176 + 1079 * (1 - f1#(i))

par0 = (drl ~ 2}/ (dtm1(}) * DTD)

Fometal =1 / parQ

construccion de la matriz de coeficientes tridiagonal

SELECT CASE fcl(i)
CASE 0:
d1iy=0
fi{i)=-1
el(i)=1+ (parD/4)
gl(i) = t1(i) * (par0 / 4) + (387755 / hem1(i)) * (par0 / 4) * ds(i)
CASE 1:
parl=-1+(1/(2*1i))
par2 =-1-{1/Q2 *i)p
d1(i) = parl
fi(i) = par2
el(i) =2 + par0
gl(i) = t1(i) * (par0) + (387735 / bem1(i)) * (pard) * ds(d)
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CASE 2:
ksl =-4.256E-10 * t1{i) * 3 + 1.452E-06 * t1(i) ~ 2 - .001142 * t1(i) + 1.039
ksl = ksl * facto
IF ti(i) <600 THEN
hesl = -.000915 * ¢1(i) ~ 2 + 1.19 * ¢1(i) + 740.69
ELSE
hesl = 1045.03 +.13 * t1(5)
END IF
dtsl = ksl / {rosl * hesl)
paral = (dtm1(i) * ksl * dr4 + dis1 * KM1 * drl) / (dtm1(i) * dis1)
d1(i) =-(KM1 *DT1 /(drl * paral)}*(1-1/i)
f1(i) =-(ks1 * DT1 / (dr4 * paral)) * (1 + drd / (i * drl))
ei{)=1+(KMI * DT1/(drl * paral)} * (1 - 1/8)+ (ks? * DT1/(dr4* paral)} * (1 + drd /(i * drl))
gi(i) = t1(i} + 9.5E+08 * drl * ds(i) / paral
CASE ELSE
END SELECT
NEXTi

FOR i=s1+1TO ntl
ksl =-4.256E-10 * t1(i) ~ 3 + L452E-06 * t1(i) ~ 2 - .001142 * t1(i) + 1.039
ksl = ksl * facte
IF t1{i) < 600 THEN
hes = -.006915 * t1(i) ~ 2 + 1.19 * t1(i) + 740.69
ELSE
hesl = 1045.03 +.13 * ti(i)
ENDIF
dts1 = ks1 / (rosl * hesl)

pard = (drd ~ 2) / (dts1 * DT1)
Foarena =1/ pard
SELECT CASE fcl(i)
CASE 3:
parl=-1+(1/(2*i))
par2=-1-(1/(2*1D)
d1(j) = parl
fl(i) = par2
ei(i) = pard + 2
g1(i) = 11() * (pard)
CASE 4:
par5=2* (hil * DT1/drl) * (1 /{rosl * hes1))
parl =-1+{I1/(2*1))
di(i) = parl *2 * (1 / pard)
fi(i)=0
el(i)=1-2* (1/pard) * parl + pars
gl(i) =tI{i) + par5 * t0
END SELECT
NEXT i

END SUB

SUB calculo (nt1, e1(), 110, g10, d10, £20), t1()

En esta subrutina se resuelve el sistema de ecuaciones simultineas generado en la subrutina genera v se
obtiene el nuevo campo de temperatura del sistema compuesto molde-metal, empleando el algoritmo de
Thomas, el cual es un procedimiento que consta de dos pasos: (1) Eliminacién de Ia diagonal inferior; (2)
Evaluacién de T(N) v sustitucién hacia atras:
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(1) eliminacidn de diagonal inferior

FORi=1TO atl

el(3) = el(i) - ((A1(3) / el(i - 1)) * £1(i - 1))
g1(i) = g14i) - ((d1(i) / el(i - 1)) * gl(i- 1))

NEXT i

{2)evaluacidn de t(n) y sustitucién hacia atras
t2(nt1} = gl(ntl) / el(ntl)

FORi=ntl -1 TOO0STEP -1

t2(i) = (gl(i) - TR() * t2(i + 1)) 7 el(i)

NEXT i
END SUB

SUB grafica (kx1, kx2, kyl, ky2, fg1)

En esta subrutina se especifican las variables cuya evolucién, en funcién del tiempo, se desea graficar en
pantalla, de manera simultinea a la ejecucién del modelo. Para tal fin se selecciona a la variable de interés de

un listado que se presenta en pantalia

PRINT "Proporciona los datos"

PRINT "Que deseas graficar en el eje Y 2"
PRINT "j=1 Temperatura, T(CC)"
PRINT "j=2  Velocidad de Enfriamiento , dT/dt (°C/s)"
PRINT “}=3 fraccion sblida , Fs"
PRINT "j=4 (5 (W/m3)"

PRINT "j=5 Q¢ {w/m3)"

PRINT "j=6 dR/dt (m/s)"

PRINT "j=7 dFs/dt (s-1)"

PRINT "j=8 Radio promedio (m)"
PRINT "j=9 Nimero de nicleos {m-3)"
INPUT "Seleccién : j="; YGI1

SELECT CASE YG1

CASE 1

fgl =1

als = "T(OC)"
CASE 2

fgl =2

al$§ = "dT/dt"
CASE 3

fg1=3
alg=""Fs"
CASE 4

fgl=4

a]$ = HQSH
A28 ="(W/m3)"
CASE 5

fgl =5

als = "Qcﬂ
A28 ="(W/m3)"
CASE 6
fgi=6

als = "dR/dt"
A28 ="(m/s)"
CASE 7

fgl =7

al$ = "dFs/dt”
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A28 ="(s-1)"
CASE 8
fol=8

al$ = "R(m)"
CASE 9
fgl=9
al§="N"
AZS e l|(m_3)|l
CASE ELSE
END SELECT
Introduccién de los limites minimo y méximo que constituyen la escala del eje de ordenadas

PRINT "Valor minimo de *; al$; A2$
INPUT "Lyl1"; LY1

PRINT "valor maximo de "; a1$; A2$
INPUT "Hyl"; HY1

dimensién del eje de Ias abesisas

INPUT "Ma4aximo tiempo a graficar (s)""; HX1
Se grafican en pantalla a los ejes Y(variable de interés ) y X(tiempo), incluyendo letreros y subdivisiones de
modo tal que la pantalia quede lista para recibir la informacién generada por el modelo y transformada a
puntos de pantalla en Ia subrutina DESPLIEGUE

elaboracién de gréfica

CLS

SCREEN 12
LOCATE 2, 6: PRINT HY1
LOCATE 23, 6: PRINT LY1
LOCATE 10, 5: PRINT al$
LOCATE 11, 5: PRINT A2§
LOCATE 24, 13: PRINT "0"
LOCATE 24, 62: PRINT HX1
LINE (100, 10)-(100, 360), 4
LINE (100, 360)-(500, 360}, 4
LINE (500, 360)-(500, 10), 4
LINE (500, 19)-(100, 10), 4
introduccion del numero de divisiones en losgjes Y y X

LOCATE 25, 1: INPUT "#intervalos en Y"'; NY

LOCATE 25, 1: PRINT " "
LOCATE 25, 1: INPUT "#intervalos en x"; NX1
LOCATE 25,1: PRINT " n

FOR i=0 TO NY1

LINE (98, 10 +i * (350 / NY1))-(100, 10 + i * (350 / NY1))

NEXT]i

FOR j=0TO NX1

LINE (100 + j * (400 / NX1}, 362)-(106 + j * (400 / NX1), 360)

NEXT j

Calculo de parémetros que permiten la traduccion de la informacién generada por el modelo a puntos en
pantalla en funcién de las escalas seleccionadas e introducidas en esta subrutina para la variable de interés

kx2 =400 / HX1

kx1 =100
ky2=350/(LY1 - HY1)
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kyl =10 - ky2 * HY1

END SUB

SUB DESPLIEGUE (gs1(), qc1(), qat(), ta(), v1(), nl#(), rt1(), dr2(), ri#(), ani#), f14#(), £24(), dsQ, kx1,
kx2, kyl, ky2, 21(}, j1, fgl, totl, s1,12(), t1(), DT1, hem1(), rosl, csi, ntl, imax)

En esta subrutina se efectila la transformacién de los datos generados por el programa, del tipo: Tiempo,
valor de pardmetro, a datos traducidos a puntos en la pantalla, del tipo coordenada X, coordenada Y,y se
grafican dichos puntos de acuerdo con las escalas de las dimensiones seleccionadas en la subrutina grafica.
Como existen varios pardmetros que pueden ser graficados en funcién del tiempo (Temperatura, velocidad de
enfriamiento, velocidad de solidificacidn , Qe,Qs,Qa,etc)en la primera parte de esta subrutina se calcuia, en
base a los datos generados por el modelo en el paso actual de célculo, a las velocidades de enfriamiento vy a
los flujos volumeétricos de calor extraido, Qc, generado por la solidificacién, Qs y acumulado en el elemento
de control, Qa, para posibilitar su graficacién en el caso de que el usuario haya seleccionado a cualquiera de
estos parametros para observar su evolucion durante el proceso.

calculos en la regidn del sistema que presenta metal

FORi=0TOsl

calculo de dT/dt

vi(i) = {2(5) - t1{D)) / ODT1

calculo de flujo volumétrico de caior latente
IF f1#(i} >= 999 THEN

gsi(iy=0

fi#3) =1

ds(i)=0

ELSE

gsi(i) = 9.SE+08 * ds(i)

END IF

caleulo de Qa

iF i =s1 THEN

qal(i) = .5 * (2450 * hem1(i) + rosl * csl1) * vI{i)
ELSE

qgal(i) = (2450 * hem1(i)) * vi{D)
END IF

calculo de Qc

qel1(i) = (gal(i) + gs1(i))

NEXT i

calculo de pardmetros en la zona del molde de arena
k52 =s1+1

FOR i=k52 TO nt]

vI(i) = (t2(i) - t1(i)) / DT1

qal(i} = rosl * esl * vI{})

qel(i) = qal(i)

NEXT i

Transformacidn de datos a puntos en pantalia y graficacién
FORj=1TOji

SELECT CASE fgl

CASE 1

x1 = kx1 + kx2 * totl
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Y1 =kyl + ky2 * 122{z1(3))
CASE 2

x1 =kx1 + kx2 * totl
Y1i=kyt + ky2 * vi(z1(j))
CASE 3

x1 = kx! + kx2 * totl

Y1 =kyl + ky2 * R2#(z1())
CASE 4

x1 = kx1 + kx2 * totl

Y1 =kyl +ky2 * qsl(z1(§))
CASE S

x1 = kxI -+ kx2 * totl

Y1 =kyl + ky2 * gel(z}{j))
CASE6

x1 = kx1 + kx2 * totl

Y1 =Kkyl +kyZ * dr2(z1())
CASE 7

xI =kxl + kx2 * totl

Y1 =kyl + ky2 * ds(z1(j)}/ DT1
CASE 8

x1 = kx} + kx2 * totl
Y1 =kyl + ky2 * nnl#z1(§})
CASE 9

x1 = kxI + kx2 * totl

Y1 =kyl + ky2 * rli#{z1()
CASE ELSE

END SELECT

IF x1 <500 AND Y1> 10 AND Y1 <360 THEN

PSET (x1, Y1)

ELSE

END IF
NEXT j
END SUB
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FigJIL13.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de las curvas cero
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Fig II1.18-. Evolucién del gradiente térmico local que resulta de la aplicacion de
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I1.12(b).

Fig I1.20.-Fotomicrografia de la microestructura presente en las regién central
de las probetas asociadas a los experimentos 3.1, (a) y 3. 2, (b) de latabla Il1.2,
a los que corresponden valores de DAS de 53 pm y 35 pm, respectivamente.
Muestra pulida y sin ataque.

Fig. V.1 Representacién esquematica del arreglo experimental.

FigIV.2.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfria- miento y solidificacién de un cilindro de 1.6 cm de didmetro, aleacion
hipoeutéctica Al-Si colado en un molde de arena en verde, asociadas al
experimento 1, tabla IV.2.

Fig.IV.3.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (T} y de las curvas cero de
Newton, ZN (a ) v de Fourier, ZF, (b), asociadas al experimento 1, tabla IV.2.
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Fig.IV.5- Evolucién del flujo volumétrico de calor latente de solidificacion, Os,
asoctado al procesamiento, mediante el método de Newton ,(a) y el método de
Fourier , (b) para el experimento 1 de la tabla IV.2.

Fig.IV.6- Evolucién la fraccién sélida, asociada al procesamiento, mediante el
método de Newton, (a) y el método de Fourier , (b) para el experimento 1 de la
tabla IV.2.

FigIV.7.- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en las
probetas asociadas al experimento 1 de la tabla IV.2, a la que corresponde un
DAS de 34.8 +/-1.5 um. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.8.- Probeta macroatacada asociada al experimento 1 de la tablaIV.2, a la
que corresponde un tamafio de grano (T.G.) de 517 pm.

FigIV.9.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfria- miento y solidificacién de un cilindro de 3.2 cm de didmetro, aleacién
hipoeutéctica Al-Si colado en un molde de arena en verde, que corresponde al
experimento 2 de la tabla IV.2.

Fig.IV.10.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de las curvas cero
de Newton (ZN) (a) y de Fourier (ZF), (b), asociadas a las condiciones sefialadas
en la tabla IV.2, para el experimento 2, tabla IV.2.

Fig.IV.11.- Evolucién del flujo volumétrico instantdneo de calor latente de
solidificacion, Qg asociado al procesamiento, mediante el método de Newton
(izquierda) y Fourier (derecha) para el experimento 2 de la tabla IV 2.

Fig.IV.12.- Evolucién de la velocidad de solidificacidn, dfydr, asociada al
procesamiento, mediante el método de Newton (a) y Fourier (b) para el
experimento 2 de la tabla IV.2.

Fig.IV.13- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en las
probetas asociadas al experimento 2 de la tabla V.2, a la que corresponde un
DAS de 54.6 +/-2.36um. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.14.- Probeta macroatacada asociada al experimento 2 de la tabla V2, a
la que corresponde un T.G. de 921 um.

Fig.IV.15.- Fotomicrografia de la microestructura presente en las probetas
asociadas al experimento 3 de la tabla IV.2, a las que corresponde un DAS
promedio de 29.4 +/-1.1 pm. Muestra pulida y sin ataque.
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Fig.IV.16.- Probeta macroatacada asociada al experimento 3 de la tabla IV.2, a
la que corresponde un T.G. de 489 um.

Fig.IV.17.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfriamiento v solidificacién de un cilindro de 3.2 ¢cm de diametro, aleacion
hipoeutéctica Al-Si (Al, tabla IV.1) colado en un molde de arena en verde, en
las condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para el experimento 4.

FigIV.18.- Fotomicrografia de la microestructura presente en las probetas
asociadas al experimento 4 de la tabla IV.2, a las que corresponde un DAS de
49.8+/-1.4um. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.19.- Probeta macroatacada asociada al experimento 4 de la tabla IV.2, a
la que corresponde un T.G. de 699um.

F1g.IV.20.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfriamiento y solidificacién de un cilindro de 1.6 cm de digmetro, aleacién
eutéctica Al-Si  colado en un molde de arena en verde, correspondientes al
experimento 5,tabla IV.2.

Fig.IV.21.- Evolucién de la velocidad de solidificacién, df,/dt, asociada al
procesamiento, mediante el método de Newton (izquierda) y Fourier
(derecha).de las curvas de enfriamiento asociadas al experimento 5 de la tabla
V.2,

Fig.IV.22.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (7) y de la curvas cero de
Fourier (ZF). asociadas a las condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para el
experimento 5.

Fig.IV.23- Evolucion la fraccion solida, asociada al procesamiento, mediante el
método de Newton, (a) y el método de Fourier, (b) de las curvas de enfriamiento
asociadas al experimento 5 de la tabla IV.2,

Fig.IV.24.- Fotomicrografias de la microestructura tipica presente en las
probetas asociadas al experimento V de la tabla 1V.2, en: (a)zona central, r =
Omm Agy = 3.42+/-0.45um; (b) zona intermedia, r = 4mm, Ag, =5 S56+/-0.72um ;
( ¢) zona externa, r= 8mm, Agy =3.01+/-0.33um, regién adyacente a la intercara
metal/molde.Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.25.- Fotomicrografia representativa de la microestructura presente en la
region central de las probetas asociadas al experimento 5 de la tabla IV.2 con un
valor promedio de Agy =3.42+/-0.45um. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.26.- Probeta macroatacada asociada al experimento 5 de la tabla IV.2, a
la que corresponde un T.G de 1162 um.
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Fig.IV.27.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfriamiento y solidificacion de un cilindro de 3.1 cm de didmetro, aleacién
eutéctica Al-Si (A2, tabla IV.1) colado en un molde de arena en verde, en las
condiciones seflaladas en la tabla IV.2, para el experimento 6.

Fig.IV.28.- Evolucién de la velocidad de enfriamiento (77) y de las curvas cero

de Newton (ZN), (a) y de Fourier (ZF), (b) asociadas a las condiciones
seflaladas en la tabla 1V.2, para el experimento 6.

Fig.JV.29.- Evolucién de la velocidad de solidificacion, df/dt, asociada al
procesamiento, mediante el método de Newton (izquierda) y Fourier (derecha),
de las curvas de enfriamiento asociadas al experimento 6 de la tabla IV.2.

Fig.IV.30- Evolucién la fraccidn sélida, asociada al procesamiento, mediante el
método de Newton, (a} y el método de Fourier, (b), de las curvas de
enfriamiento asociadas al experimento 6 de la tabla IV.2.

Fig.IV.31.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la
region central, r = Omm, Ag, =5.56 +/-0.7 um, (a) y en la region intermedia de
la pieza, r = 8mm, Ag, = 12.7 +/- 2.4 pm, (b), de las probetas asociadas al
experimento 6 de la tabla TV.2. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.JV.32.- Probeta macroatacada asociada al experimento 6 de la tabla IV.2, a
la que corresponde un T.G de 1635 pum.

Fig.IV.33.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la
regidn central, r = Omm, Ag, =3 +/-0.33 um, (a) y en la regién intermedia de
la pieza. r =4mm. Ag, = 5.14 +/-0.76 um, (b) de las probetas asociadas al
experimento 7,tabla IV.2,

Fig.IV.34.- Probeta macroatacada asociada al experimento 7 de latablaIV.2, 2
la que corresponde un T.G de 1091 um.

Fig.IV.35.- Curvas de enfriamiento asociadas a dos posiciones radiales, durante
el enfriamiento y solidificacién de un cilindro de 3.2 cm de diametro, aleacién
eutéctica Al-Si (A2, tabla TV.1) colado en un molde de arena en verde, en las
condiciones sefialadas en la tabla IV.2, para el experimento 8.

Fig.IV.36.- Fotomicrografias representativas de la microestructura presente en la
region central, r = Omm, Ag, = 3.8 +/-0.6 um, (a) y en la regién intermedia de
la pieza, r = 8mm, Agy = 10.9 +/- 1 um, (b) de las probetas asociadas al
experimento 8 de la tabla IV.2. Muestra pulida y sin ataque.

Fig.IV.37.- Probeta macroatacada asociada al experimento 8§ de la tabla IV.2, a
la que corresponde un T.G de 1461 pm.
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Fig. IV.38.- Velocidad de avance de la punta dendritica, ¥d como una funcién
del subenfriamiento AT tal y como se obtiene del programa LGK
Muiticomponente aplicado a la aleacion Al de la tabla IV.1.

Fig. IV.39.- Velocidad de avance de la punta dendritica, ¥d como una funcién
del subenfriamiento AT tal y como se obtiene del programa LGK
Multicomponente aplicado a la aleacién A2 de la tablaIV.1.

Fig. IV.40.- Curvas de enfriamiento simuladas por el modelo elaborado, para las
posiciones mas cercanas al eje de simetria del cilindro, en las condiciones
asociadas a los experimentos 1-4 de la tabla IV.2. a los que corresponden
respectivamente las Figs. IV.40 (a)-(c). Sobrepuestas, se muestran a las curvas
de enfriamiento experimentales correspondientes.

Fig. IV.41.- Evolucién de dT/dt =T' y ZF obtenidas del procesamiento de las
curvas de enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de
termopares y las condiciones experimentales asociadas a los experimentos 1 y 2
de la tabla IV.2 a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.41 (a) y (b).
Sobrepuestos, se muestran los resultados experimentales correspondientes.

Fig. IV.42.- Evolucién de dfs/dt obtenida del procesamiento de las curvas de
enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 1 y2 de latablaIV.2 a
los que corresponden respectivamente (a) y (b). Sobrepuestos, se muestran los
resultados experimentales correspondientes.

Fig. TV.43.- Evolucion de Os obtenida del procesamiento de las curvas de
enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 1 y2 delatablaIV.2 a
los que corresponden respectivamente las Figs. IV.43(a) y (b).Sobrepuestos, se
muestran los resultados experimentales correspondientes.

Fig. IV.44.- Valores de D.A.S., como una funcién de la posicién radiai en la
pieza y valor promedio, simulados por el modelo, asociados a los experimentos
1-4 de 1a tabla IV.2, Figs. IV.44 (a)-(c), respectivamente.

Fig. IV.45.- Fotomicrografias de las regiones central, r = 0mm,(a), intermedia, r
= 8mm, (b) y extrema, r = 16mm, (c), de una probeta asociada al experimento 4
de la tabla IV.2. Muestra pulida y sin ataque.

Fig. IV .46.- Fotomicrografias de las regiones central, r = 0 mm, (a), y extrema,
r = 8mm, (b), de una probeta asociada al experimento 1 de la tabla IV.2.
Muestra pulida y sin ataque.
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Fig. [V.47- Evolucion del gradiente térmico local, di/dr y de la velocidad local
de solidificacion, dfi/dt, simulada por el modelo para las condiciones asociadas
al experimento I de la tabla IV.2 en tres.diferentes posiciones dentro de la
pieza: (i) intercara metal-molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm);
(c) gje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. [V.48.- Curvas de enfriamiento simuladas por el modelo elaborado, para las
posiciones mas cercanas al eje de simetria del cilindro, en las condiciones
asociadas a los experimentos 5-8 de la tabla TV.2. a los que corresponden
respectivamente las Figs. IV .48 (a)-(c). Sobrepuestas, se muestran las curvas de
enfriamiento experimentales correspondientes.

Fig. IV.49.- Evolucién de dT/dt y ZF obtenidas del procesamiento de las
curvas de enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de
termopares y las.condiciones experimentales asociadas a los experimentos 5 y 8
de la tabla IV.2. a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.49 (a) y
(b). Sobrepuestos, se muestran a los resultados experimentales correspondientes.

Fig, IV.50.- Evoluclén de dfs/dt obtenida del procesamiento de las curvas de
enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 5y 6 de la tabla IV.2 a
los que corresponden respectivamente las Figs. IV.50 (a) v (b).Sobrepuestos, se

muestran a los resultados experimentales correspondientes.

Fig. IV.51.- Evolucién de Os obtenida del procesamiento de las curvas de
enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares y las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 5y 6 de la tabla IV.2
a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.51 (a) y (b). Sobrepuestos,
se muestran a los resultados experimentales correspondientes.

Fig. IV.52.- Evolucién de f5 obtenida del procesamiento de las curvas de
enfriamiento generadas por el modelo para las posiciones de termopares v las
condiciones experimentales asociadas a los experimentos 5 y 6 de la tabla IV.2
a los que corresponden respectivamente las Figs. IV.52 (a) y (b). Sobrepuestos,
se muestran los resultados experimentales correspondientes.

Fig. IV.53.- Evolucién de Ag, en funcién de f5 obtenidas del modelo para tres
posiciones radiales dentro del cilindro: (c) centro R = Imm; (m) intermedio, R =
4mm; () extremo, R=7mm, durante la simulacién del experimento 5 de la tabla
V.2,

Fig. IV.54.- Evolucién de Ag, en funcion de fs obtenidas del modelo para tres
posiciones radiales durante la simulacién de los experimentos 6, (a), y 8, (b.) de
la tabla IV.2: (c) centro r = 0; (m) intermedio, r = Rtot/2; () extremo, R = Rtot.
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Fig. V.1.- Evolucién de dT/dt, ZN y ZF asociadas al procesamiento numérico de
jas curvas experimentales de enfriamiento obtenidas en: (a) experimento 1
(Aleacién Al); (b) experimento 5 (Aleacion AZ).

Fig. V.2.- Evolucién de la velocidad de solidificacién asociada a la aplicacién
de los métodos de Newton y de Fourier a las curvas experimentales de
enfriamiento obtenidas en: (a), experimento 1 y (b), experimento 5.

Fig. V.3.- Evolucion de la fraccidn sélida predicha por la aplicacién del método
de Fourier a las curvas de enfriamiento experimental asociadas al experimento 5
y primera derivada de la curva de enfriamiento experimental correspondiente al
termopar ubicado en la region adyacente al eje de simetria.

Fig. V.4.- Evolucién de la fraccién sélida predicha por la aplicacién del método
de Fourier a las curvas de enfriamiento experimental asociadas al experimento 5
de la tabla IV.2 y subenfriamiento eutéctico aparente, calculado a partir de la
curva de enfriamiento experimental correspondiente al termopar ubicado en la
regidn adyacente al eje de simetria.

Fig.V.5.- Fotomicrografias de diferentes regiones de una muestra asociada al
experimento 5 de la tabla IV.2,: (a) regi6n central, r = Omm; (b) region externa,
r = 8mm; (c) regi6én intermedia, r = 4mm ; Muestra pulida, sin ataque.

Fig. V.6.- Velocidad de enfriamiento experimental y curvas cero de Fourier
asociadas al enfriamiento y solidificacion de la aleacion Al en las condiciones
sefialadas para el experimento 1.

Fig. V.7.- Velocidad de enfriamiento experimental y curvas cero de Fourier
asociadas al enfriamiento y solidificacién de la aleacidén A2 en las condiciones
sefialadas para el experimento 5.

Fig. V.8.- Velocidad de solidificacién proporcionada por el método de Fourier
aplicado a las curvas de enfriamiento, experimental y simulada, asociadas a la
aleacion Al en las condiciones sefialadas para el experimento 1.

Fig. V.9.- Velocidad de solidificacion proporcionada por el método de Fourier
aplicado a las curvas de enfriamiento, experimental y simulada, asociadas a la
aleacién A2 en las condiciones sefialadas para ¢l experimento 5 de la tabla IV.2.

Fig. V.10.- Curvas de enfriamiento experimental y simulada asociadas a un
termopar ubicado a una distancia radial, con respecto al eje de simetria de 1.5
mm, durante 1a ejecucion del experimento 2 de la tabla [V.2.
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Fig. V.11.- Primera derivada de las curvas de enfriamiento experimental y
sitnulada asociadas a un termopar ubicado a una distancia radial, con respecto al
eje de simetria de 1.5 mm, durante la ejecucién del experimento 2 de la tabla
V.2

Fig. V.12.- Curvas de enfriamiento experimental y simulada, con la temperatura
eutéctica en funcién de la composicién del liquido remanente, ec (V.2),
asociadas a un termopar ubicado a una distancia radial, con respecto al gje de
simetria de 0.3 mm, durante la ejecucién del experimento 1 de la tabla IV.2.

Fig. V.13.-Evolucién de: (a) la velocidad de enfriamiento y la curva cero de
Fourier; (b) la velocidad de solidificacién, proporcionadas por ¢l método de
Fourier aplicado a las curvas de enfriamiento experimentales y simuiadas por el
modelo asociadas al experimento 1, incluyendo en el modelo Ia cotreccién
mostrada en la Fig. V.12,

Fig. V.14 - Evolucion del Flujo de calor que es transferido a través de la
intercara metal/molde, q+(1), simulada por el modelo para las condiciones
asociadas al experimentc 5 de la tabla IV 2,

¥ig. V.15- Evolucién del flujo de calor acumulado, qa , (2) y transferido, g+,
(b), simulado por el modelo para las condiciones asociadas al experimento 5, en
diferentes posiciones en la regiéon del molde adyacente a la intercara
metal/molde. Los nlimeros entre paréntesis indican la posicién en donde se
realizé el calculo.

Fig. V.16- Evolucién del flujo neto de calor que ingresa a cada una de las
regiones consideradas en el molde, Qnew, simulada por el modelo para las
condiciones asociadas al experimemto 5 de la tabla IV.2, en diferentes
posiciones en la regibn del molde adyacente a la intercara
metal/molde.Sobrepuesto se muestra al flujo de calor transferido a través de la
intercara metal/molde, g+(1).

Fig. V.17- Evolucién del gradiente térmico local, d7/dr y de la velocidad local
de solidificacion, dfs/dt, simulada por el modelo para las condiciones asociadas
a los experimentos 1, (a) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro de la
pieza: (i) intercara metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cmy);
(¢) eje de simetria (r = 0.05¢m).

Fig. V.18.- Evolucién de Q¢ simulada por el modelo para las condiciones
asociadas a los a los experimentos 1, (a) y 5, (b), en tres diferentes posiciones
dentro de la pieza: (i) interfa- se metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal
(r = 0.4 cm); (¢) eje de simetria (r = 0.05¢m).
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Fig. V.19.- Evolucién de Qs simulada por el modelo para las condiciones
asociadas a los a los experimentos 1, {2) ¥ 5, (b), en fres diferentes posiciones
dentro de la pieza: (i) interfa- se metal/molde (r = 0.75 cm); (m) seno del metal
{r = 0.4 cm); (¢) eje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. V.20- Evolucién de O, y df$/dt simulada por el modelo para las
condiciones asociadas a los experimentos I, (a) y 5, (b), en tres diferentes
posiciones dentro de la pieza: (i) interfa- se metal/molde (r = 0.75 ¢m); (m) seno
del metal (r = 0.4 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. V.21- Evolucién de @, simulada por el modelo para las condiciones
asociadas a los experimentos 1, (2) y 5, (b), en tres diferentes posiciones dentro
de la pieza: (i) intercara metal/molde (x = 0.75 cm); (m) seno del metal (r = 0.4
cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. V.22- Evolucion de Q, simulada por el modelo para las condiciones
asociadas a los experimentos 1, (a) y 5, (b), en dos posiciones dentro de la pieza:
(i) intercara metal/molde (r = 0.75 cm); (c) gje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. V.23.- Evolucién de d7/dt y fssimulada por el modelo para las condiciones
asociadas a los experimentos 1, (a) y 5, (b), en dos posiciones dentro de la pieza:
(i) intercara metal/molde (r = 0.75 cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

Fig. V.24.- Evolucién del subenfriamiento eutéctico, AT, y de la fraccidn
solida, fs simulados por el modelo para las condiciones asociadas al
experimento 5 en dos posiciones dentro de la pieza: (i) intercara metal-molde (r
=(.75 ¢cm); (c) eje de simetria (r = 0.05cm).

Fig.V.25.- Fotomicrografias de las regiones central y extrema de una muestra
asociada al experimento 5 de la tabla IV.2,: (a) region central, r = Omm,; (b}
regién externa, = 8mm; Muestra pulida, sin ataque.

Fig. V.26.- Fotomicrografias obtenidas mediante SEM de las zonas
interdendriticas presentes en las regiones: central, =0mm {(a), intermedia,
r=8mm (b) y extrema, r=16mm, (c), de una probeta asociada al experimento 4
de 1a tabla IV.2. Muestra pulida y sin ataque.

Fig. V.27. Espectro de rayos X ,obtenidos mediante EDS,para las placas claras
presentes en las zonas interdendriticas de las regiones mostradas en las Figs.
V.26(a)- V.26{c).

Fig. V.28- Evolucion de dfs/dr simulada por ¢! modelo para las condiciones
asociadas al experimento 4 de la tabla IV.2 en tres diferentes posiciones dentro
de la pieza: (i) intercara metal-molde (r = 1.55 cm); (m) seno del metal (r =
0.8cm);(c) eje de simetria (r = 0.05cm).
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Fig. V.29- Evolucién de dfs/dr simulada por el modelo para las condiciones 200
asociadas al experimento 1, Fig. V.29(a), y 5, F ig.V.29(b) de la tabla IV.2, en

tres diferentes posiciones dentro de la pieza: (i) intercara metal-molde (r=0.75

cm); (m) seno del metal (r = 0.4 cm); (¢) eje de simetria (r = 0.05¢m).
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