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RESUMEN

Los Materiales Compuestos de Matriz Metalica (MMC’s por sus siglas en inglés) han
sobresalido en el mercado como materiales alternativos cn sustitucion de componentes
fabricados con materiales convencionales como tos aceros y hierros colados, esto gracias a
la alta relacion entre baja densidad y excelentes propiedaes mecanicas v tribologicas. Lo
anterior ha motivado la continua busqueda de técnicas de control de proceso v de calidad
microestructural, con el fin de garantizar su competividad. Lo anterior motivo el presente
trabajo de tesis donde se aplicd la téenica de andlisis de curvas de enfriamiento asistido por
computadora (CA-CCA por sus siglas en inglés), 2 materiales compuestos A356/SiCp con
la finalidad de vincular los pardmetros caracteristicos de las curvas de enfriamiento con la
cantidad del reforzante. Ademas, se integro e implemento en un programa de computo un
macro-micro modelo para dar soporte a las tendencias experimentales encontradas.

El disefio experimental consistic de tres experimentos factoriales 2', teniendo como
variable cuantitativa el % en volumen de reforzante. Los niveles de reforzante bajo estudio
fueron 0, 10 y 20 % en volumen de SiC, intervalo de interés comercial de eslos materiales
compuestos. Los resultados experimentales muestran que la velocidad de enfriamiento (T7)
y el tiempo de fin de solidificacidn (trs), pueden ser utilizados para cuantificar la cantidad
de reforzante. A través del analisis factorial de los tres experimentos, se determiné que los
cambios producidos en la T" ¥ trs, como consecuencia del incremento de la cantidad de
particulas de SiC en la aleacion matriz A356, son estadisticamente significativos. Un
incremento en la cantidad de reforzante, provoca que la T” aumente y que el trs disminuya.
Estos cambios en los pardmetros caracteristicos se reflejan notoriamente en el acortamiento
de las curvas de enfriamiento obtenidas experimentalmente asi como del modelo elaborado.
Lo anterior nos permite concluir que es resultado de una disminucién de calor latente de
solidificacion (L) en proporcién a la fraccidn volumen de particulas, evidencia soportada
mediante el analisis de Newton y analisis térmico diferencial {(DTA por sus siglas en
inglés), y debido a propiedades termofisicas distintas entre el reforzante y aleacion matriz.
Finalmente, los resultados obtenidos del macro-micro modelo elaborado muestran una

buena concordancia cualitativa y cuantitativa con respecto a los resultados experimentales.
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INTRODUCCION

En los dltimos afios se ha generado un gran interés por los Materiales Compuestos de
Matriz Metalica (MMC’s por sus siglas en inglés), debido a que presentan una seric de
propiedades unicas con respecto a la de los materiales monoliticos convencionales, Los
MMC's son obtenidos mediante la mezcla de dos 0 mas materiales de ios cuales uno es
metélico, obteniéndose combinaciones que presentan nuevas ¢ interesantes propiedades. Un
material compuesto que ha tenido gran aceptacién en la industria es A-SI/SiCp.
principalmente en aplicaciones que requieren una alta relacion entre baja densidad y
excelentes propiedades mecanicas y tribologicas, 1o cual confiere a estos materiales
compuestos una amplia gama de aplicaciones como materiales alternativos en sustitucion
de componentes actualmente fabricados en materiales convencionales como los aceros v
hierros colados.

Sin embargo, actuaimente las aplicaciones ingemeriles de fos MMC's se han visto
limitadas por la falta de técnicas confiables de control de proceso y calidad
microestructural. Es asi como los MMC's representan un desafio para la innovacién de
técnicas de control, ya que este tipo de materiales comunmente presentan microestructuras
complejas, por la presencia del reforzante, que algunas veces han llegado a ser dificiles de
controlar. Mientras que las caracteristicas tecnoldgicas de los MMC’s pueden atribuirse
principalmente a las propiedades que presentan sus componentes, aleacion matriz y
reforzante, aunado a la distribucién de éste tltimo en la aleacién matriz, las propiedades de
la aleacién matriz solidificada sin reforzante, en materiales ilamados monoliticos, dependen
exclusivamente de la microestructura; influenciada por las condiciones de proceso de
solidificacién. De acuerdo a lo anterior, se puede mencionar que la solidificacion de los
MMC’s puede depender no solo de factores dnicamente atribuibles a la presencia del
reforzante en el liquido, es decir a la interaccidon de la aleacion matriz con el reforzante,
sino también a los cambios en propiedades termofisicas que presenta el material
compuesto. Es asi como se puede sefialar que las condiciones presentes durante la
solidificacién repercuten en gran medida en la microestructura y distribucién del

reforzante, caracteristicas que afectan a las propiedades del material compuesto obtenido.



Desde 1989 se producen comercialmente piezas coladas de material compucesto Al-
S1/SiCp emplecando métodos de metalurgia en fase liquida, especialmente por ¢l método de
Vaértice. Las aplicaciones y el consumo de estas piezas crecen a gran velocidad en sectores
estratégicos de nuestra economia, como lo es la industria automolriz, donde son empleados,
por ejemplo, para la produccion de pistones, discos para frenos y clutch, masas. tambores,
etc., y las proyecciones a mediano y largo plazo indican que esta tendencia continuara. En
Meéxico, el reducido nimero de empresas gue producen prezas coladas en este material
dependen tecnologicamente por completo del exterior, tanto en la adquisicién de materia
prima (lingotes prefabricados de material compuesto, producidos por Duralcan) como en el
asesoramiento del proceso.

Ante esta situacion y con el fin de desarrollar una tecnologia propia, este trabajo de
tesis, llevada a cabo en el Departamento de Ingenieria Metaltrgica, Facultad de Quimica,
UNAM, busca crear una herramienta que permita vincular las condiciones de proceso con
la calidad microestructural del material elaborado. Una de las formas mediante las cuales se
puede realizar un control in situ, es decir durante la fabricacion del material compuesto, es
emplear técnicas de andlisis térmico, en particular a través de la obtencicn y caracterizacion
de curvas de enfriamiento asociadas al material compuesto, siendo que éste método ha sido
utilizado con gran éxito en aleaciones monoliticas. Ademas, se piensa que esta técnica
puede tener un gran potencial de aplicacion en el campo de los MMC's, dado que se
esperaria ver reflejada la presencia del reforzante en los parametros caracteristicos de una
curva de enfriamiento, lo cual confiere a que ésta técnica pueda ser empleada para
cuantificar la cantidad del reforzante presente en ¢l material compuesto.

Actualmente la simulacién del fendmeno de solidificacién de piezas coladas por
fundicién ha sido posible con el desarrollo de modelos matematicos, especiaimente
modelos pertenecientes al estado actual del conocimiento, macro-micro modelos o modelos
MT-KT de solidificacién, ya que éste tipo de modelos genera informacion térmica y
cinética del material a solidificar. La informacion generada ha ayudado en el diseiio de
procesos de solidificacion, control de calidad del producto y prediccion de propiedades.

El macro-micro ‘modelado ha sido empleado con gran éxito en aleaciones
monoliticas. En éste trabajo de tesis se tiene el reto de simular las curvas de enfriamiento de

los MMC s, siendo que hoy en dia es escaso encontrar la aplicacion de este tipo de modelos




a cstos materiales. La finalidad de la claboracion y emples de un macro-micro modeto es
soportar evidencias del efecto del reforzante sobre 1a aleacidn matriz, y explorar, con la
informacion generada por el modelo y la oblenida de las curvas de enfriamiento
experimentates, las razones que expliquen las tendencias encontradas. De esta manera, la
informacion proporcionada por el macro-micro modelo es analizada para alcanzar una
mayor comprension de lo que acontece en el material compuesto durante su solidificacion.

En vista de lo anterior el presente trabajo de tesis persigue los sigutentes objetivos:

OBJETIVOS

1. Aphcar el método de andlisis de curvas de enfriamiento, al enfriamiento y solidificacidn
de materiales compuestos Al-SifSiCp, y valorar su factibilidad como herramienta de
control de proceso para la manufactura de Materiales Compuestos de Matriz Metalica
{MMC s}, obtenidos mediante métodos de fundicion directa.

2. Evaluar el efecto de la presencia de particulas de SiC en wna matriz metalica de

aleacidn A356 sobre los pardmetros caracteristicos de la curva de enfriamiento.

s

Elaborar un macre-micro modelo y comparar las predicciones con resultados
experimentales.
4. Analizar los resultados obtenidos para proponer una explicacién de las tendencias

encontradas.
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CAPITULO 1

GENERALIDADES

e

Este capitulo comprende tres apartados, cuya finalidad es describir de manera general et marco 1edrico de este
trabajo de tesis.

En el primer apartado se trata el tema de [os Materiales Compuestos de Matriz Metalica {MMC’s), en
donde se establece su origen, partes que lo forman, su importancia, rutas de fabricacion mas comunes y
factores que iniervienen en su soiidificacion. Toda esta informacién es enfocada hacia el sistema AE-Si/SiCp.
siende que este material compuesto es de gran importancia en el dmbito industrial por la gran diversidad de
aplicacién que se le ha dado. Actualmente ios MMC's han visto limitado su potencial de aplicacidn por 1a
falta de técnicas de control de proceso y calidad microestructural. Una alternativa de solucién que se propone
en esie trabajo de tesis es el empleo de andlisis térmico. Mas adelante en el segundo apartado se abarcan los
aspectos mas relevantes asociados al analisis térmico, principalmente el método de analisis de curvas de
enfriamiento asistido por computadora (CA-CCA). Asimismo, se muestran las curvas de enfriamiento reales
poniendo énfasis en las dos grandes diferencias que presentan con respecto a las curvas de enfriamiento
ideales. También se muestra la informacion que puede ser obtenida de un material monolitico mediante la
relacién de los parametros térmicos con la curva de enfriamiento y su primera derivada. Posteriormente se
hace mencion de los componentes que presenta un equipo de andlisis Wrmico y finalmente se da un bosquejo
general del uso que ha tenido esta técnica en materiates monoliticos y MMC's.

Por Gltimo, en et apartado 3, se menciona la imporiancia del macro-micro modelado basandose en la
informacién cinética y térmica que puede ser obtenida de un material metdlico. Ademas, se muestran |as
partes que forman un macro-micre modelo aunado a la resolucién del misma, enfocado principalmente a
aleaciones monoliticas dado que hoy en dia no hay informacién evidenie que seftale su uso en MMC's.

e —————__ ____ ]




Capitulo I.

LI MATERIALES COMPUESTOS DE MATRIZ METALICA (MMC's)

L1.1 Introduceion

Los materiales compuestos. también llamados compositos, se conocen desde la antigiiedad
y se empezaron a desarrollar desde que el ser humano se dio cuenta de que al combinar
diferentes materiales frecuentemente ‘obtenia un producto superior en caracteristicas
mecanicas, fisicas, etc. La oblencidn de un material compuesto surgié con la idea de crear
un nuevo material que satisficiera la exigencia de una necesidad, un ejemplo sencillo es el
adobe hecho de lodo reforzado con paja, hasta donde se sabe estos han sido fabricados
cientos de ailos antes de Cristo.

Actualmente no existe una definicién universal de lo que es un material compuesto
0 compdsito, pero hoy en dia como consecuencia del gran interés que han tenido. se han
escrito una diversidad de definiciones de acuerdo a la aplicacién deseada. Retomando
informacion de las definiciones que se han propuesto, un material compuesto es cualguier
material {Matriz) que sea capaz de contener, uno o mas constituyentes {Reforzanle), ver
Figura 1. Combinando ambos materiales en condiciones apropiadas, sc obtienen materiales
con propiedades superiores a las de sus componentes individuales. Cabe sefialar que
algunos materiales compuestos no tienen matriz y son formados de uno ¢ maés

constituyentes consistiendo de dos o mas materiales diferentes.

Matriz

Material Compuesto

. Reforzante ! |

Figura L. Principales componentes de un Material Compuesto.

Por definicion'! un material es llamado compésito si la cantidad de reforzante
contenida en la matriz es mayor a 1 % en volumen y de un tamafioc mayor a 1 pm. El

reforzante, caracterizado como continuo o discontinuo, puede constituir desde 10 hasta
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70 % en volumen del malerial compuesto. Un matenal compuesto con reforzante
discontinuo”" ™ ¢s mas facil de fabricar. los costos de produccion son mas bajos ¥ produce
propicdades isotrépicas, mienlras que un material compuesto con reforzante continuo, se
produce por rutas de fabricacion no convencionales, los costos de fabricacion son altos y
produce propiedades anisotropicas. Para conocer si el reforzante es continuo o discontinuo
se tiene la relacion de aspcclo”' (relacion de longitud a didmetro del reforzante). Para
reforzantes continuos la relacion de aspecto adopta valores altos (50-100). mientras gue
para reforzantes discontinuos la relacion de aspecto es pequefia (1-5).

Una gran cantidad de materiales', incluyendo ceramicos, metales, polimeros, ctc.,
han sido utilizados como matrices y reforzantes. Los Materiales Compuestes de Matriz
Metalica (MMC’s) estan formados por dos componentes con propiedades muy diferentes
entre si. Siendo el primero un constituyente totalmente metalico (dactil. suave y con
elevado % de elongacion), Hamado aleacion matriz 0 monolitica y, el segundo componente,
un material ceramico (duro, fragil. temperatura de fusién alta y con alta resistencia al
desgaste y a la abrasion). llamado reforzante.

El material compuesto Al-31/SiCp consta de una aleacién matriz de Al-Si, ya que
este sistema ofrece gran flexibilidad para producir piezas por fundicion directa. con
propiedades tales como baja densidad, respuesta a tratamientos térmicos, bajo cocficiente
de expansién térmica, habilidad para responder a tratamientos de refinacion de grano y
modificacién del eutéctico Al-Si, etc. Esta serie de caracteristicast” hacen que el sistema
Al-Si presente una gran variedad de propiedades mecdnicas, que hacen que abarque el §3-
90 % de piezas coladas de aluminio. Las tnicas desventajas® que presenta el sistema Al-Si
son la carencia de caracteristicas de soldabilidad y maquinabilidad. Como reforzante se
tiene al SiC en fonma de particulas, 1o que hace que el material compuesto formado por
reforzante discontinuo, tenga propiedades isotropicas y sea més barata su produccién,
Combinando las particulas de SiC con la aleacion matriz Al-Si en condiciones apropiadas,
se produce el material compuesto Al-3i/SiCp, el cual ofrece un alto médulo de rigidez, alta
resistencia al desgaste y a la abrasidn, estabilidad térmica y quimica durante su produccién,
teniendo su usc en la fabricacién de pistones, partes de frenos, contactos electromecanicos,

estructuras resistentes al desgaste y a la abrasién y componentes de chasis.
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[.1.2 Importancia de MMC's

En tos Gltimos 40 afios, el arca de disefio de materiales se ha centrado en [z bisqueda de
nuevos materiales que presenten un bajo costo de produccidn, sean ligeros, sean
compatibles con ¢l medio ambiente y posean un alto rendimiento. Parte de esa busqueda sc
ha enfocado en MMC's, va que se pueden conseguir alteraciones™ en el comportamiento
mecdnico (resistenciz a4 la compresion, tension y desgasle) y en propiedades fisicas
{densidad, cxpansion térmica y difusividad térmica) mediante ¢l manejo de} reforzante.
Cabe senalar que generalmente las limitaciones de estos materiales son la resistencia a la
fatiga, fa compatibilidad termoquimica, la tenacidad vy la ductilidad.

La importancia que tienen los MMC's se debe a las venlajas que ofrecen en
comparacidn con les materiales convencionales, encontrando su uso en aplicaciones
acrospaciales, industna automotriz y varias otras dreas de interés cientifico y comercial. La
Tabla 1 muestra una lista de aplicaciones y ventajas que ofrecen estos materiales en

comparacion con las aleaciones monoliticas convencionales.

Industria agrospacial | Estructuras - espaciales, antenas, turbo- | Alto médulo de rigidez baja densidad,

J——————— |

cargadores, impulsores, propelas, estric- | expansidn  térmica  controlada.  alta

turas de helicopteros y satélites, elc. resistencia a} desgaste, eic.

Industria automotriz | Pistones, disco de freno, masas, rotores, | Alta resistencia al desgaste, bajo costo,

wambores, monoblocks, ete. baja densidad, elevada resistencia meca-

nica a alta temperatura, expansién térmica

controlada, etc.

Industria electronica | Substratos y envolventes para micro- | Alto modulo de rigidez, alta capacidad def
circuitos ¢lectronicos, etc. disipacién de calor, expansion térmicaf

controlada, baja densidad, etc.

Raqueta de tenis, cuadro de bicicleta, etc. | Alte medulo de rigidez, baja densidad,

alta resistencia a la fatiga. etc.

“Tabla 1. Aplicaciones de MMC'’s.
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[.1.3 Rutas de fabricacion de MMC 'y

Actualmente los procesos de manufactura comerciales de los MMC's son metalurgia en
fase tiquida y metalurgia de polvos. Durante la produccion de MMC's os importanic
considerar la interaccion de la matriz con el reforzante, ya que repercute en gran medida en
el rendimiento de la pieza fabricada cuando se encuentra en servicio.

A través de los afios se han desarrollado nuevos métodos de fabricacian' de
MMC’s, aunque no han tenido tanto auge comercial como la metalurgia en fase tiquida y la
metalurgia de polvos, por lo que su empleo se ha limitado a nivel laboratorio por tratarse de
procesos restringidos en lo econdmico, forma y tamaiio de piezas, etc. Algunas de las rutas
comuinmente usadas para la produccion de MMC's reportadas por M. K. Surappa'”, son
presentadas en Ja Tabla 2, donde se hace ademds unz evaluacion comparativa de los

diferentes procesos.

Rango de formas y Rango d¢ % en Dafo al

Métoio ’ tamafios Produccién volumen { *v) | reforzante
‘ de reforzante
vl ——————

Metalurgia | Amplio rango de formas, Muy afta Hasta 30 v No dafios

en Fase piezas largas de hasta 500 (>90%)
Liguida |kg.

Squeeze | Limitado a preformas, pie- Bajo Hasta 45 /v Severos Moderada-

zas de hasta 20 cm de altura darios mente bajo

Amplio rango, tamafio Alto Hasta 40 /v Fractura del

restringido. reforzante

Formas limitadas. Medip -
Casting

Lanxide |Limitado a preformas, 30-70°/v

Technique | tamafio restringido

Tabla 2. Evaluacién cop de las diferentes técnicas usadas para. la produccion de
MMC’s.

La metalurgia en fase liquida sobresale por ser la ruta econoémicamente mas viable

para la fabricacion de MMC s, ademas de las ventajas que ofrece en comparacién con otros
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procesos, ver Tabia 2. En este trabaje de tesis se hace uso del método de Vortice
{metalurgia en fase Hguida) para Gabricar al material compuesto bajo estdio. Bl método
consiste en la invoduccion del reforzante (SiCp) dentro de fa aleacion matriz {Al-Si).
seguido por agtacion para obtener una distribucion uniforme y subsecuente colada y
sohdificacion en un molde.

El mélodo de metaiurgia en fase liquida abarca mas del 90 % de produccion de
MMC’s, por lo que es de vital importancia para esta ruta de fabricacién, buscar
herramnientas de control de proceso para favorecer el desarrollo de nuevos materiales, la

generacidn de nuevos campos de aplicacién y la creacion de productos de calidad.

[.1.4 Solidificacion de MMC's

Las propiedades de los MMC's se dcben principalmente a las propiedades de la aleacién
matriz y del reforzante. también como de la distribucion de esté ultimo en la aleacion
matriz. Asimismo, las propiedades de la aleacidn matriz dependen de su microestructura. ia
cual a su vez es dependiente de las condiciones de proceso. Sin embargo, se ha observado
que la microestructura de la aleacidn matriz de los MMC’s puede variar significativamente
con respecto a la microestructura de la aleacién matiiz solidificada sin particulas, obtenida
bajo las mismas condiciones de proceso.

La solidificacién'® de MMC's puede depender tinicamente de factores atribuibles a
la presencia de particutas ceramicas en el liquido, es decir a la interaccion de la aleacion
matriz con el reforzante. De acuerdo a Rohatgi'”, ésta interaccién puede ser visualizada en
cuatro fenémenos: a) Nucleacién (o ausencia) sobre particulas, b) Interaccion de particulas
con el frente de solidificacion. c) Reacciones quimicas entre el reforzante y la matriz y d)
Asentamiento de particulas. A confinuacién se trata lo referente a la solidificacidn de
MMC s, orientado preferentemente al material compuesto Al-Si/SiCp fabricado por el
método de metalurgia en fase liquida, dado que es el material compuesto y la ruta de

fabricacion que nos compete.
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e Nucleacion (o ausencia) sobre particulas

Se han hecho una gran cantidad de trabajos sobre este wema, en iversos sistemas de
MMC(s. Se¢ ha encontrado que una de las razones por la gue un reforzante puede actuar
como siio de nucleacion, se debe a la existencia de compatibilidad de la estructura
cristalina entre el reforzante y la fase a solidificar proveniente del metal liquide, ya que tal
situacion puede conducir a la formacion de una interfase de baja energia,

Las posibles combinaciones de interfases en el material compuesto Al-SU/SIC se
pucde dar entre la fase of{Al) y el reforzanie. entre ef Si primario y el reforzante. o entre el
cutéctico AB-S1 y el reforzante. Estas diferentes interfases han sido observadas
experimentalmente, a excepcion de la interfase formada cntre la fase afAl) y el SiCP*'"
La ausencia de nucleacion®™ de a{Al) sobre reforzantes (SiC, C; ¥ AlyO3) ha sido atribuida
a {1} la presencia de campos érmicos y (2) a una alta encrgia imterfacial y superficial entre
el reforzante y metal liquido, ya que yps > vy, donde v s la energia interfacial entre las fases
marcadas, fase primaria (s), reforzante (p) y metal liquido {1}.

Los efectos de la refinacion de grano y de la modificacion del eutéctico Al-Si por
presencia de particulas es un tema que aun esta en discusion. Diversos investigadores™ '
han encontrado que aun sin evidencia clara de gue las particulas actlen como sitios de
nucleacién, una estructura de grano fino en MMC's puede ser obtenida como resultado de
una disminucién de la conveccion durante la solidificaciéon y/o a la inhibicién del
crecimiento de grano debido a la presencia de las particulas de SiC. Se ha observado™ 12
que la modificacion del Si eutéctico ocurre como resuitado de la posible nucleacion
heterogénea del Si sobre las particulas de SiC, aunado a la inhibicidn de su crecimiento por
la presencia de las particulas. Los materiales compuesios Ai-S/SIC, al igual que las
aleaciones monoliticas Al-Si, son susceptibles a tratamientos de refinacion de grano y

modificacion del Si eutéctico (%,

by Interaccion de particulas con el frente de solidificacion

La interaccién de particulas con el frente de solidificacion esta determinada principalmente
por la velocidad de solidificacién y por la morfologia de la estructura de solidificacion, las
cuales pueden dirigir la captura de particulas por el frente de solidificacién en algunos

casos y al rechazo en otros.
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Este fendmeno ha sido tema de cstudio per diversos investigadores''™'™, los cuales
han desarrolado numerosos modelios de prediceion de captura © rechazo de particulas por
¢l frente de solidificacton, considerando diferentes  sisiemas vy condiciones  de
solhidificacion. En principio, estos modelos podrian  factlitar la fabricacion de MMC's
obtentendo  la distribucion de reforzante descada. mediante la seleccion apropiada de las
condicienes de solidificacion. La mayoria de estos modelos se basan principalmente en ¢l
control de la velocidad critica del frente de solidificacion, obtenida mediante un balance
de fuerzas atractivas vy repulsivas actuando sobre la particula. Si la velocidad del frente de
solidificacion es menor a la velocidad critica, se esperaria que las particulas fueran
rechazadas por el fTente de solidificacidn, en caso contrario, se esperaria que las particulas
fueran capturadas por el frente de solidificacion. Las fuerzas atractivas y repulsivas se
calculan a partir de Ias diferentes propiedades fisicoquimicas de los materiales.

Los modelos anteriores se tornan mas complicados cuando se estudian sistemas que
solidifican con morfologia dendritica. No obstante, la capacidad de predecis y controlar la
distribucién de particulas en la aleacion matriz se ha visto delimitada principalmente por
dos factores: (I} falta de modelos rigurosos de selidificacion y (2) falta de datos
{propiedades fisicoquimicas) de los sistemas aleacion matriz/reforzante, lo cual se refleja
en la discrepancia de los resuliados obtenidos experimentalmente con respecto a los de los
modelos propuestos

El efecto resultante de la interaccion de las particulas con el frente de solidificacion
puede ser de dos tipos™'®: captura v rechazo, en la cual la particula puede ser atrapada o
empujada, ver Figura 2. Las particulas empujadas por ¢! {rente de solidificacion a regiones
donde ocurre la tltima solidificacion del metal liquido producen macrosegregacion. Esta
caracteristica se ha observade en la morfologia del frente de solidificacién (planar, celuiar
o dendritica), en materiales compuestos solidificados uni-direccionalmente. Se dice que
una particula es capturada cuando es rodeada completamente por la fase primaria de la
aleacién matriz, resultando en una distribucién uniforme de particulas para cada
morfologia del frente de crecimiento, este tipo de distribucién es la mas deseada, Para un
frente planar, Gnicamente la particula puede ser capturada o empujada. Sin embargo, en el
caso de los frentes celular y dendritico, la particula puede ser capturada, atrapada o

empujada. Las particulas pueden ser empujadas hacia fromieras dendriticas/cefulares y
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permanecer mecanicamentc atrapadas cn aguellas posiciones. La seprepacién en regiones

intercelulares ¢ interdendriticas se conoce como microsegregacion.

FRENTE DE SOLIDIFICACION
[ 1 o
Freate planar Frente celular Frente dendritico
l—_J_l F-_—_’————"}
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Figura 2. Representacion grafica de los frentes de solidificacion y las posibles
microestructuras en MMC 's.

I Jin y D. J Lloyd"'? estudiaron 1a interaccién entre particulas de SiC y el frente de
solidificacion en aleaciones Al-Si, encontyaron que £l rechazo o captura del reforzante esta
determinada por el contenido de Si. En aleaciones hipoeutécticas donde las dendritas de
o{AD) solidifican primero, la distribucion de particulas después de la solidificacion es
dependiente de la velocidad de enfriamiento. A bajas velocidades de enfriamiento, donde ¢l
espaciarniento interdendritico secundario (DAS) es mds grande que el tamario de particula
(TP), las particulas son segregadas a regiones interdendriticas. A altas velocidades de
enfriamiento, donde el DAS es menor al TP, las particulas llegan a “inmovilizarse” y la
solidificacién no induce segregacién, produciéndose asi una matriz con particulas
distribuidas homogéneamente. En aleaciones hipereutécticas o eutécticas donde ocurre el
frente de crecimiento eutéctico Al-Si y/o cristales de Si primario, Jas particulas no son

rechazadas por el frente de solidificacién y no importa la velocidad de enfriamiento. Lo
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mencionado anteriormente indicaria que 12 condicion de captura o rechazo por el frente de
solidificacion esta intimamente relacionade a la condicion de nucleacidon helcrogénea.

comentado previamente en el inciso a).

¢/ Reacciones quimicas entre el reforzante y la aleacion matriz

I‘n general, en MMC's la humectacion enire el reforzante y la aleacion matriz es pobre, por
lo que sc requiere de una fuerza motriz externa para disminuir la energia interfacial entre el
reforzante v ¢l metal liguido. Esta fuerza™ puede ser adquirida sometiendo a tratamientos
de adaptacion (mecanicos, térmicos o {isicoquimicos) al reforzante. Mediante medios
mecanicos, la fuerza motriz puede ser suministrada por agitacton del liquido mediante una
propela o por agitacién electromagnética; ademas la agitacién ayuda a distribuir
homogéneamente al reforzante en la aleacion matriz. Por otra parte. la adaptacién térmica,
incluve el calentamiento del reforzante para alterar sus caracteristicas superficiales. previo a
la adicidn de éste en el metal liquido. Finalmente los tratamientos fisicoquimicos incluyen
reacciones quimicas interfaciales entre el reforzante y la aleacion matriz, las cuales
generalmente mejoran la humectacion y union entre los dos componentes a través de la
disminucion de la energia interfacial entre ellos, especialmente cuando los productos de
reaccion de tipo espinela se forman en la interfase. Estudios™ " previos revelan que Mg
promueve la humectacion entre el reforzante y ¢l metal liquido, ademas de disminuir la
porosidad por gases y contraccion en el material compuesto. Asi, en materiales compuestos
Al-Mg/AL, O, la region interfacial consiste de MgAL Oy , MgO, etc.. lo cual ayuda a que la
particula actiie como sitio de nucleacién heterogénea,

Cuando las particulas de SiC estdn en contacto con un metal liquido (aleacion
matriz. base Al) es posible que ccurra una reaccidn entre el reforzante y Al El contacto
inicial entre SiC y Al provoca la disolucién del SiC de acuerdo a la reaccion: 4(Al) +
3<SiC> = <ALCs;> + 3(8i), cuya reaccidn quimica depende de los parimetros de
fabricacién tales como la temperatura de procese, tipo de atmosfera y la composicion
quimica de la aleacién matriz y del reforzante. Mientras que los cristales A)C; precipitan
en la periferia del SiC, la cantidad de Si generada por la reaccién se combina con la
aleacién matriz. Ya que los precipitados Al4Cs son cristales que degradan las propiedades

mecanicas y fisicas del material compuesto, se han propuesto como soluciones a este
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problema: aumentar ¢l contenido del Si en la aleacidn matriz, disminuir la (cmperatura del
metal liquido y minimizar los tiempos de permanencia durante la fabricacion del material

compuesto, condiciones gue limitan a su vez 2 formacion de AlCy'A 79

d) Asentamiento de particulas

Uno de tos problemas encontrados durante la fabricacion de MMC s, debide a diferencias
de densidades entre el reforzante y el meial liquido, es el asentamiento de particulas
reforzantes duranie iempos de permanencia en el horno y/o durante la colada del material.
Este problema se ha solucionado promoviendo la agitacién del material compuesto; ya que
ésta ayuda a obtener una distribucion homogénea del reforzante en la aleacion matriz.

El asentamiento de particulas podria formar zonas ricas de reforzante que
contribyirian a producir vanaciones espaciales en la microestruciura de ta aleacion matriz,
¥ por consiguiente variaciones en las propiedades.

Los métodes de solidificacion rapida, como la fundicidn a presidn, garantizan la
obtencién de una distribucion homogénea de particufas en la estructura solidificada, va
que se obtiene un tamafio de dendrita muy fino y un minimo asentamiento de particulas.
Lo anterior debido a la disminucion del tiempo de soiidificacién del material compuesto y
a la alta velocidad de enfriamiento. Gran cantidad de trabajos en MMC’s han revelado que
el espaciamiento interdendritico secundaric (DAS) decrece, con un incremento en la
velocidad de enfriamiento, de una manera similar a aleaciones monoliticas’”’. Actualmente
el efecto dei reforzante sobre el DAS es ambiguo, dado que no ha habido concordancia
entre los resultados reportados por investigadores.

Estudios"” previos del efecto de asentamiento de particulas para el material
compuesto Al-78i/SiC, mostraron que existe un limite de asentamiento, mas allé del cual
poco ccurre o no existe, dicho limite se encuentra entre 15 y 20 % en volumen de SiC para
el sistema mencionado. También se encontrd que el asentamienio del reforzante se
incrementa con una disminucién de la cantidad del reforzante en el material compuesto.
Aparentemente ciertos resultados indicarfan que la distribucion de particulas llega a ser
menos uniforme con una disminucidn en 1a cantidad de reforzante.

Por el gran impacto que produce el fenémeno de asentamiento de particulas en las

propiedades finales de los materiales compuestos, se han desarrollado modelos que




Copitulo I.

R N . - . . 20 - . <.

consideren dicho fendmeno. A partir de un modelo™ que describe la sedimentacion de
particulas e¢n el maierial compuesto A336/SiC. sc determind gue un incremento cn la
cantidad de reforzante provoca una disminucion en la velocidad de asentamiento. Tales

resultados concuerdan muy bien con fos resuliadosexperimentalcs.
1.2 ANALISIS YERMICO

1.2.1 Introduccion

En ef dmbito comercial ¢l aluminio ha sido uno de los metales mds impartantes,
especialmente el sistema Al-Si, por presentar una serie de caracteristicas que hacen que
exhiba una gran variedad de propiedades mecénicas, por [o ¢ste sistema abarca el 85-90 %
de piezas coladas de aluminio™'. Dentro de esas caracteristicas se tienen los tratamicntos de
metal liqudo, refinacidn de granc y modificacion del eutéctico Al-Si, que ¢jercen un fuerte
efecto en la microestructura de colada. Por 1a importancia que representa la estructura final
aunado a un estricto control de calidad del producto de fundicidn, se¢ han desarrollado
téenicas de centrol microestructural, tales como el andlisis térmico, la resistividad v la
conductividad eléctrica, ¢tc., donde los tratamientos de metal liquido han sido tema de

B . . 2]
estudio para muchos investigadores”'??

, quienes han manifestado las multiples ventajas
que oftece el andlisis térmice sobre otras técnicas alternativas.

Actaalmente, las aplicaciones ingenieriles de MMC s han sido limitadas por la falta
de técnicas confiables de control de calidad microestructural. En particular, los MMC's
ofrecen un significante desafio para ¢l desarrollo de técnicas de control de calidad, va que
estos materiales presentan comimmente microestructuras complejas, debido a la presencia
del reforzante que algunas veces han llegado a ser dificiles de conirolar. Pocos son los
trabajos reportados al respecto, entre las técmicas reportadas ademds de andlisis
metalogrifico, sobresalen la resistividad y la conductividad eléctrica, el ultrasonido, el
andlisis térmico, etc.

Con la técnica de ultrasonido se han podide determinar propiedades lensiles,
cantidad de reforzante, formacion de conglomerados de particulas, etc. Entre las

desventajas que ofrece esta técnica se encuentran la atenuacion de los resuliados con el
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incremento de porosidad en las muestras a evaluar, por lo que se recomienda su uso solo en
muestras con niveles menores a | % de porosidad®”" . Por otra parte, con las téenicas de
conductividad y resistividad eléctrica se ha podido determinar el tamafio v cantidad del
reforzante, compuestos intermetélicos. ete. Esta técnica es sensitiva a la porosidad.
impurezas y dimensiones de la muestra a evaluar'®. El analisis térmico es una técnica que
ha enfocado su uso mas ampliamente en la caracterizacién microestructural de MMC s,
orientando su aplicacién principalmente a sistemas A356/SiC, donde se ha investigado la
captura ¢ techazo del reforzante, disiribucién del reforzante en la matriz. efecto del
reforzante en la wransicion columnar-equiaxial, precipitacion de compuestos. cfecto del
reforzante en el grado de sobreenfriamiento del liquidus y eutéctico, ete. Como s¢
menciond anteriormente, el andlisis térmico se ha usado peneralmente come medio
alternativo en la investigacion, sin embargo, no existen estudios particulares donde sc
explote su potencial como herramienta de control microestructural, por lo que su aplicacion
es uno de los objetivos de este trabajo de tesis.

El analisis térmico es una técnica no destructiva que puede ofrecer mayvor
informacion microestructural, tanto en aleaciones monoliticas como en MMC's. ademas de
proveer una rapida evaluacion in situ de la calidad del metal liquido antes de colar. Cabe
sehalar que analisis metalografico ofrece muche mas informacién que el analisis térmico,
solo que esta es una téenica ex sifu, destructiva, lenta, dependiente del que la realiza, etc.. lo
cual es mas costoso. A continuacidn se presenta mds informacion correspondiente a analisis
térmico, dado que es la técnica empleada en este trabajo de tesis para verificar su potencial

como herramienta de control de proceso de MMC's.
1.2.2 Métodos de analisis térmico

El analisis térmico es una herramienta muy dtil en [a investigacién de los eventos térmicos
que toman hugar cuando un material es enfriado o calentado. En el caso de la solidificacién
de un material (cambio de fase del estado liquido a solido) ésta puede ser analizada y
registrada en curvas de enfriamiento, de tal forma que la informacidn generada puede ser
usada cualitativamente © cuantitativamente para comprender el fenémeno de la

solidificacion. Los métodos de analisis térmico coménmente usados son'®™: a) Analisis
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térmico diferencial (IDTA por sus siglas en inglés), b) Calorimetria diferencial de barndo
{DSC por sus siglas en inglés) y ©) Analisis de curvas de enfriammento asistido peor

computadora (CA-CCA por sus siglas on nglés).

a) Andlisis térmico diferencial (DTA)

Es una técnica en donde la temperatura de la muestra de interés es comparada con la
muestra de un material incrte de referencia durante un cambio programado de temperatura.
L.a evolucién de la diferencia de temperaturas entre la muestra y la referencia es sumamente
sensible 2 fos fendmencs fisicos (fusion, ebullicion, ete) y quimicos (reacciones de
deshidratacién, calcinacidn. ctc) que sufre la muestra durante su enfriamiento o
calentamiento. La temperatura de la muestra y de referencia son las mismas hasta que
ocurre un evento térmico en la muestra, tal como la fusidn, descomposicién o cambio de
una estructura cristalina, eic. Si la temperatura de la muestra con respecto al de referencia
sufre una disminucion, el cambic es endotérmico, o si sufte un aumento, ¢l cambio es
exotérmico. Asi, se obtiene un grdfice de diferencias de temperatura (muestra - referencia)

vs tiempo o temperatura de referencia.

by Calorimeiria diferencial de barride (DSC)

El método DSC utiliza un principio similar al de DTA, éste también incluye una fuente de
calor que es usado para balancear la temperatura de la muestra y de referencia. De esta
manera, el calor liberado o absorbido por la muestra de interés puede ser determinado. La
curva obtenida es un registro de flujo de calor vs temperatura de referencia, donde sc
observan manifestaciones que producen cambios endotérmicos o exotérmicos, de igual
manera que en DTA.

Dentro de las aplicaciones més comunes de DSC y DTA se tiene la determinacién
de calor de transicion, capacidad calorifica, etc. La cinética de procesos quimicos y fisicos
e5 otro de los problemas que es posible abordar mediante el uso de estas dos técnicas, en el
casa de la solidificacién de aleaciones es necesario un analisis que considere la
transferencia de calor. Por otra parte, en el caso de la solidificacion de metales y aleaciones,
1a técnica DSC es poco aplicable ya que el rango de operacion de la mayoria de los equipos

tiene como limite maximo una temperatura de aplicacion de 600 °C, mientras que el rango
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de estudio de las aleaciones comerciales mas importantes s ubica entre los 550 a 1600 °C.
Las condiciones de aplicacion de estas dos técnicas presentan ¢l inconveniente de ser muy
restringidas en aspeclos de muestreo, instrumentaciédn, cte., lo gue reduce ¥ fimita su

cmpleo en plantas industriales.

¢} Andiisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora (CA-CCA)

A pesar de que el uso de las curvas de enfriamiento data de hace muchos afios, hoy en dia ¢!
uso de ésta técnica ha cobrado auge debido al desarrollo y perfeccionamiento del equipo
elecironico. Esta técnica consiste en registrar la temperatura de una muesira representati va
de metal fiquido, mientras se enfria desde un estado liquido, pasande por un proceso de
solidificacion, hasta llegar a un estado completamente solido, La curva de enfriamiento
obtenida es una grdfice de temperatura vs tiempo, cuya forma dependerd de las fases que
sean producidas durante el proceso de solidificacion. Mediante ¢l uso de la curva de
enfriamiente vy su primera derivada es posible la determinacion de pardmetros
cardcteristicos que pueden ser correlacionados con la microestructura y, por ende, con las
propiedades mecanicas de la pieza fabnicada por fundicidn.

El andlisis térmico es una técnica de rutina que se usa generalmente en ia industria
de la fundicién de aluminio y hierro colado para evaluar la calidad del metal a colar. La
evaluacién se basa principalmente en correlacionar ciertos pardmetros caracteristicos de la
curva de enfriamiento con la observacidn microscdpica. Particularmente en la industria del
aluminio, esta técnica se ha empleado principalmente como medida de comtrol de los
tratamientos de metal liquido, refinacién de grano y modificacion del eutéctico Al-8i, asi
como en la medicion del DAS, dado que los parametros caracteristicos cambian
significativamente con la velocidad de enfriamiento o con la adicion de agentes refinantes
y modificantes. En la Figura 3 se muestran los pardmetros caracteristicos de una curva de
enfriamiento tipica de una aleacion hipoeutéctica AL-S{*2),

El tamafio de grano de un producto de fundicién ha sido relacionado con la
magnitud del sobreenfriamiento del metal liquido (ATy) y el tempo de sobreenfriamiento
del liquidus (tl). Conforme la magnitud de AT se incrementa, ¢l nivel de nucleacion en el
liquido disminuye; favoreciendo que el tamafio de grano se incremente. Cornforme 11

aumenta, el nivel de nucleacién en el liquido disminuye.

19




Capitulo I.

L.a modtificacion del eutéelico Al-Si puede ser relacionada a parametros de andlisis
térmico. Cuando una aleacion es modificada, tres caracleristicas de la curva de enfriamienio
pueden cambear: la temperatura eutéctica (Ty:), el sobreenfriamicento requertdo para empezar
la reaccion eutéctica (AT} y el tiempo de duracidn del sobreenfriamiento del eutéctico
(te). Mediante modificacion del eutéctico, la temperatura cutéctica (Tp:) es abatida, el
sobreenfriamiento para la nucleacion del eutéctico es incrementado (ATy) y el periode de
tiempo de este sobreenfriamiento (te) es prolongado.

El tiempo de solidificacion total (is) es definido camo el intervalo de tiempo entre el
intcio de la solidificacién vy el final de la reaccion eutéelica. Frecuentemente, el tiempo
inicial y final del proceso de selidificacion son determinados de la primera derivada de la
curva de enfriamiento.

La velocidad de enfriamiento {1T7=dT/dt) es definida como la pendiente de la curva
de enfriamiento justo en la zona “pastosa”, perteneciente a la solidificacién de la fase
primaria,

La velocidad de enfriamiento (T°) y el tiempo de solidificaciéon total (is) no son
pardmetros tipicos de analisis térmico usados para relacionar algun tratamiento o©
propiedades, mds bien son informacidn vital, como datos de un sistema en particular, para
la resolucton de modelos de solidificacion.

Una indicacion mucho mas clara de los puntos de inflexion presentes en la curva de
enfriamiento puede ser obtenida al tomar la primera derivada de la curva de enfriamiento.
Un punto de inflexion o punto de cambio de pendiente, que aparece como tn pico en la
curva derivada, es identificado como Ja formacion de una fase cristalina. El grafico dT/dt vs
tiempo es una herramienta muy poderosa en el uso del andlisis érmico, asimistmo se
pueden tener usos adicionales para obtener el tiempo de solidificacién total (ts), ademds, de
que también provee informacion cualitativa de la refinacién de grano y modificacion del
microconstituyente eutéctico en aleaciones Al-Si®%.

La primera derivada de la curva de enfriamiento de la aleacion A356, presentada en
fa Figura 3, se muestra en 1a Figura 4. En esta curva se puede observar que el punto de
nucleacién de fase primaria es el pico 1; la nucleacion del microconstituye eutéctico es el

pico 2; y la formacién de la fase ternaria Al-Mg»Si-Si es el pico 3.
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donde: Ty
Tq.
AT
Tk
TSF
ATe
tl
e
™
ts

It

fl

Ticmpo ()

Temperatura de liguidus

Temperatura de sobreenfriamiento del metal liquido
Sobreenfriamiento del metal liquido

Temperatura dei eutéctico

Temperatura de sobreenfriamiento del cutéctico
Sobreenfriamiento del eutéctico

Tiempo de sobreenfriamiento del liquidus

Tiempo de sobreenfriamiento del eutéctico
Velocidad de enfriamiento

Tiempo de solidificactén total

Figura 3. Curva de enfriamiento tipica para una aleacién hipoeutéctica AI-S,
en la cual se indican los principales parametros caracteristicos.
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Tiempo (5)
Figura 4. Primera derivada de la curva de enfriamiento de la aleacidn

A356, mostrada en la Figura 3.
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La importancia que representa la oblencion de un producto de calidad, ha hecho
posible que parte de ta mvestigacion se enfoque en la bilsqueda de herramientas de controd
de proceso, encontrado una alternativa en el desarrolto de modelos matematicos. Este tipo
de modelos tiene la caracter{stica de acoplar la cinduica de solidificacion con la
transferencia de calor. Es asi como se logro desarroliar la técnica CA-CCA, la cual se basa
en hacer una analogia al método DTA, lo cual implica ¢l planteamiento de una serie de
suposiciones con el proposito de simular la referencia presente en este sistema, es decir un
cuerpo inerte de referencia que no se encuentra sometide a la solidificacion. Fse cuerpo
neutro o constituye el metal mismo considerande que no sufre transformacion de fase
alguna, lo que permite generar una linea base destinada a contabilizar las desviaciones por
parte de la muestra por el efecto de la generacion de calor. A continuacion se describen los
métodos de Newton y de Fourier, en donde se plantean ias suposiciones hechas para

ubtener la linea base para ohtener informacion cuantitativa de la cinética de solidificacion.

1. Método de Newton

Este método™ hace la suposicion de que el metal no presenta gradientes térmicos en su
interior, es decir todo el metal se encuentra a la misma temperatura. Con la suposicion
anterior es posible conecer la evolucton térmica del metal mediante un balance global de

energia, la cual es expresada con la ecuacidn:
Qs + Qr = Qac )

donde: Qg = Flujo de calor que abandona el metal hacia los alrededores

Qrr

Qac = Flujo de calor que se acumula en e} metal

il

Flujo de calor que se gencra en el metal debido a la solidificacion

Si se asume que la conveccion ¢s el mecanismo controlantc de transferencia de

calor, la ecuacion {1) adopta la siguiente expresion:

dQm dT
- T-T. )+ IR —VpCp--- 2
huA{ u)"‘ dt pLp dt ( )

[A¥)
[§¥]
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dunde: V esel volumen del metal, p es la densidad del metal, Cp es ¢l calor especifico del
metal, T es la ternperatura, t es el tiempo, hy es el coeficiente de transferencia de calor por
conveecton, A ¢s ¢l area de transferencia de calor v T, es la temperatura ambiente.
Rearreglando la ecuacion (2) para determinar la ecuacién que rige la curva de
enfriamiento, se tiene:
dT i [de

= -h A(T-T, 3
s vocs| g ~eAC 0)] (3)

La ecuacion {3) es valida cuando ¢l metal sufre transformacion de fasc. en caso de
que no existicse €sta, la ecuacion (3) se reduce a:
dT  h,A(T-T,) @
dt VpCp
La ecttactén (4) representa la curva de enfriamiento sin transformacion. también
ltamada curva cero. Usando la siguiente notacion de subindices: cc para la curva de
enfriamiento y z¢ para la curva cero. y restando la ecuacion (4) de (3), se obtiene Ia

expresion para calcular el flujo de calor liberado durante la solidificacion como:

dOre (dT) [dT)
ot LI il S [vedel
a - Pen [ dt oo \dt ) ©)

Integrando la ecuacion (5), se obtiene:

" {dT dT
wm =VpC L | == (6)
Q P P![( dt ]cc ( dt]ZC]

donde: AHy es la entalpia de fusién por unidad de masa y s es el tiempo de solidificacion.
La fraccién sélida (f5) a un tiempo (t} se calcula del cociente entre el rea instantdnea y el

area total calculada anteriormente.
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{8}

En base a informacion obtenida del procesamiento de la curva de eafriamiento es
posible obtencr informacion de la fraccion solida en funcidn del tiempo v temperatura,
L (1. T). Esta informacién puede ser usada en la simutacion de la cinélica de la solidificacion
en lugar de leyes semiempiricas de nucleacion y crecimiento. Otra aplicacién es la
estimacion de fa cantidad de fases de un producto de fundicion, cuya evaluacion se torna

dificil por técnicas metalogréficas.

2. Método de Fourier

Este métado®™”

considera que en ef metal presenta pradientes térmicos en su interior y
ademads asume que el mecanisma controlante de transferencta de calor es conduccion. La
ccuacion general de conduccidn de calor que representa al sistema en coordenadas

cartesianas es:

KY'T+Qnp =VpCp 6; )

La expresion (9) puede ser descrita en términos de flujo de calor generado durante la

solidificacién como;
Qp =Cv %-T- -l T (10
{

8T
QTR = C\’('é‘t‘ - ZF] (11)

donde: Cv es la capacidad calorifica a volumen constante (pCp), « es la difusividad térmica
{(K/pCp) v Zr s la curva cero de Fourier (@V'T).
Rearreglando la ecvacion (10) para determinar la ecuacidn que rige la curva de

enfriamiento, se tiene:

2

o |
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&1 &T s .
(_ ] _ O oy Qe (12}
B, B Cv

La ecuacion (12) es valida cuando ef metal sufre transformacién de fasc. en caso de

que no existicse ésta, la ecuacion se reduce a:

[BTJ L R 03
8 e B

Se utiliza una metodologia similar a la del método de Newton para calcular la
evolucidn del calor latente y de la fraceion sélida con respecto &l Hempo.

Cabe mencionar que el método de Newton ha tenido gran aplicacion tanto ¢n ¢l
ambito industrial como en el laberatorio, mientras que ¢l método de Fourier se ha limitado
solo a nivel laboratorio ¥ su uso ha sido para la determinacion del calor latente. asi como

para la estimacion de la difusividad térmica de las fases solida y liquida.

1.2.3 Curvas de enfriamiento ideales

Las curvas de enfriamiento tipicas de andlisis térmico son grdficos de temperatura vs
tiempo. La forma de esta curva de enfriamiento dependera de las fases que sean producidas
durante el proceso de solidificacion. Siempre que una fase sélida se forme duranic el
enfriamiento de un metal se libera calor, y por lo tanto, la velocidad de enfriamiento se ve
disminuida. En algunos casos, por ejemplo, durante el enfriamiento de metates puros o de
composicion eutéctica, la velocidad de enfriamiento llega a ser nula hasta que el proceso de
solidificacion termina. $i esto ocurre, sera evidente una meseta en la curva de enfriamiento.
(27)

A continuacién se mencionan algunos ejemplos de curvas de enfriamiento ideales™", ver

Figura 5.

I~
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() Enfriamiemo de un metal solido. Tin este sistema no ocurre procese de solidificacion.
solo es un proceso de enfriamiento. Suponiendo yue ésle se enfria por conveccion
{cnfriamiento newioniano), se observaria una disminucion de la temperatura muy
pronunciada al inicio y después un poco modular al final. La temperatura se aproxima
graduatmente a Ja temperatura ambicnle sin que se observen cambios brusces cn la

velocidad de enfriamiento.

(b)Y Metal pure. Un ejemplo ¢s el aluminio purd, cuyo proceso de solidificacion oourre a
una femperatura imica (lemperatura de fusién), y su curva de enfriamiento se
caracleriza por una meseta. La solidiftcacidon comienza en {al y termina en [b]. El
enfriamiento del metal en estado sblido y liquido es representado por la curva de
enfriamiento ideal descrita en (a).

() Aleacion de solucién sélida. Un ejemplo es la aleacién A-B, la cual solidifica en un
rango de temperatura. Al inicio del process de solidificacion [a] (temperatura del
liquidus), la curva de enfriamiento cambia de pendiente debido a la liberacién de calor
latente de solidificacion; obedeciendo una misma travectoria hasta que tennina et

proceso de solidificacion [b] (temperatura del solidus).

(d) Aleacion eutéctica A pesar de que las aleaciones eutécticas contienen mas de una fase
salida, ellas exhiben una curva de enfriamiente similar a la de un metal puro. La
reaccion eutéctica empieza en [a] y termina en [b]. La temperatura de la meseta es la

temperatura eutéctica.

(e) Aleaciones hipo o hipereutécticas. Estas exhiben solidificacidn de fase primaria sobre
un rango de temperatura, seguido por la solidificacin eutéctica a temperatura
cutéetica. Sus curvas de enfriamiento se consideran como la combinacion de las curvas
de enfriamiento correspondientes al de una aleacién de solucién solida (¢} v aleacion
eutéctica {d). Solidificacién de la fase primaria inicia a la temperatura del liquidus {a} y

continua hasta la meseta de la fase eutéctica [b-c], terminando la solidificacién en {c].
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{ t

a)  Enfriamiento de unt metal sélido b} Metal puro

c) Aleacion gue presenta selubilidud total

a+ L B+L

a + B

A B t

d) Aleacion Eutéciica

at+ L B+L

&) Aleacidn hipa a hipereutéctica

Figura 3. Curvas de enfriamiento ideales.
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1.2.4 Curvas de enfriamicnto reales

Mientras que la forma penersl de una curva de cnfriamiento ideal es tipica de aguelia

encontrada para una aleacidén real, ésta posec dos importantes diferencias cuande se

- . . ., . N 2
consideran materiales reales. A continuacién se presentan esas diferencias®

IL

l.a primera diferencia se debe a que el proceso de solidificacion usualmente requiere de
un sobreenfriamiento, fuerza motriz termodinamica, para que de inicio el procese de
nuclcacion y crecimiento. Este sobreenfriamiento aparece en la curva de enfriamiento
como una disminucién de temperatura por debajo de fa temperatura de equilibrio
(temperatura del liquidus [T\] o temperatura eutéctica [T¢]). Una vez que la
solidificacion empieza, se libera calor latente de solidificacién y la temperatura se eleva
hasta un valor cercano a la temperatura de equilibrio, posteriormente continua el
proceso  de  solidificacion, este proceso se conoce como recalescencia. Un
sobreenfriamiento acompafiado de recalescencia esta usualmente asociade con la
solidificacion de fases primarias y eutécticas. En la Figura 6 se presenta la curva de
enfriamiento tipica de una aleacidn hipoeutéctica Al-8i, donde sc muestra fa existencia
del sobreenfriarmiento asociado con la formacion de la fase primaria (a) y el
sobreenfriamiento asociade con el inicio de la reaccion eutéctica (b). La magnitud de
dichos sobreenfriamientos es importante en la evaluacion de la microestructura de

colada,

La segunda diferencia radica en la complejidad quimica de las aleaciones comerciales
actuales. Las curvas de enfriamiento ideales mostradas en la Figura 3 (incisos ¢, d y ¢)
representan unicamente a aleaciones binarias. Muchos sistemas se componen de
aleaciones multicomponentes y contienen varias fases solidas, las cuales pueden tener
un cierto efecto en 1a forma de ta curva de enfriamiento. En la Figura 6 se muestra una
curva de enfriamiento de una aleacion A356 con composicién: 6.7 %Si. 0.44 %Fe, 0.3
¢%Mn, 0.35 Y%Mg y 0.01 2%Ti. Esta aleacion es hipoeutéctica, la curva de enfriamiento
mostrada refleja la forma general de la aleacion. Sin embargo, existe un cambio sutii en
12 pendiente de la curva en el punto (c) a una temperatura de 550 °C, lo que corresponde

a la formacion de la fase ternaria Al-Mg;Si-Si.

e
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Ticape (8)
Figura 6. Curva de enfriamiento tipica para una aleacion hipoeutéetica Al-Si (A356).

L.2.5 Eguipo de analisis térmico

Existen distintos equipos de andlisis térmico comerciales, los cudles consisten de tres partes
fundamentales””: 1) molde, 2) termopar y 3) una computadora con apropiado hardware y
software para adquisicidn de datos y analisis, ver Figura 7.

El molde es de un disefio simple vy esta consiruido de arena, metal, o de cualquier
otro material dependiendo del medio de interés en el que se desee solidificar al metal bajo
estudio, generalmente los moldes son cilindricos de didmetro {1 plg)} y longitud (2 plg). Un
termopar se fija en ¢l centro del molde para registrar la temperatura de la muestra; y para
garantizar resultados reproducibles, el termopar debe ser colocado siempre en la misma
posicién, El andlisis de la curva de enfriamiento se lleva a cabo automiticamente en la
computadora, si es que cuenta con el apropiado software o programas de computacion
integrados.

Importantes desarrollos en andlisis térmice involucran el uso de segundas v hasta
terceras derivadas de la curva de enfriamiento, sin que se tenga aiin potencial aplicacion en
el ambito industrial. Otro tipo de desarrollos contemplan el empleo de dos o mas
termoﬁa.res en el moide, con la finalidad de observar posibles variaciones de temperatura

en la muestra®".
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1. Molde

2. Termgpar

Figura 7. Equipo de analisis térmico.

L2.6 Aplicaciones

El andlisis térmice tuvo sus inicios en la industria del acero v hierros colades, v
actualmente preserva su uso en la industria de hierro colados, teniendo gran auge
principalmente en la indusiria del aluminio (aleaciones Al-Si) y, hoy en dia empieza su
aplicacion en el campo de los MMC's.

Los antecedentes que existen para establecer el control microestructural de MMC's,
revelan que normnalmente se utilizan técnicas de evaluacion después de que ef material
compueste ha solidificado. ¢ incluyen métodos de evaluacion metalografica en donde el
material compuesto se prepara para observarse al microscopio para evaluar caracteristicas
tales como: cantidad de reforzante en la matriz, tamafo de grano, identificacidon de fases
microestructurales en la matriz. disolucion del reforzante, caracteristicas interfaciales
matriz-cerdmico, etc. Existen otro tipo de técnicas como conductividad y resistividad
eléctrica, ultrasonido, etc. las cuales son métodos que no se pueden aplicar in situ, sino
después de haber fabricado al MMC's.

Con relacion al analisis térmico aplicado a la caracterizacion estructurat de MMC's,
sin el uso de analisis metalografico, se han realizado algunos estudios como los reportados
por Rohatgi P. K. ¥ Pasciak®. Su trabajo se dirigi6 al estudio de la aleacién matriz A356
reforzada con 10, 15 y 20% de SiC, cuya solidificacion ocurre direccionalmente, llegando a

la conclusidn de que la presencia del ceramico aliera las curvas de enfriamiento, los




Capitula T

gradientes de temperatura v la velocidad de crecimiento del frente de avance. cuando se
compara en condiciones similares de solidiftcacion con una aleacion monolitica A356

Otros estudios realizados pos Labid A, et al™

indican gue las propicdades de un
material compuesto de colada son controladas [undamentalmente por la velocidad de
solidificacion. Las altas veloctdades de solidificacion promueven la  distribucién
homogénca del SiC. En otro trabajo realizado por Kolsgaard A. et al.® s¢ estudia por
solidificacidn direccional el efecio gue tiene el tamafo y volumen de SiCp en la
distribucion del ceramico en una matriz Al-7Si-Mg, para lo cual someten a ensayo tres
tamafios de particula de SiC (9, 13 ¥ 23 pnm) con niveles de refuerzo de 0 a 20%. Los
resultados obtenidos indican que ]a homogeneidad en la distribucion de las particulas esta
influenciada principalmente por la velocidad de solidificacion y e tamafio de las particulas
de SiC, encontrandose que la distribucidon mas homogénea se alcanza cuando ef tamario de
la dendriia es igual o mas pequefia gue el diamewro promedio de la particula reforzante.

También Guo X, y Stefanescu D, M.%Y, ¢studiaron por solidificacion direccional al
material compuesto de matriz Al-5Cu reforzado con 5% en vol. de SiCp, concluvendo que
la presencia de cerdmico no ticne efecto alguno sobre la transicion columnar-equiaxial.
pero las particulas de SiC pueden ser arapadas en las Ultimas regiones de solidificacion
provocando la segregacion localizada de las mismas. cuando no se alcanza la velocidad de
solidificacién critica.

Finalmente, en otro trabajo realizado por Gowri S. y Samuels F. H.*¥, cllos
observaron una marcada diferencia en los parametros de solidificacion de una matriz
monolitica con la de un material compuesto en funcién de la velocidad de enfriamiento, en
el rango de 0.3 a 20 °K/s, para el caso del material compuesto con matriz AL-754, reforzada
con 10y 20% de SiCp También se hace la observacidn de que la precipitacién de la fase
Mg;Si es suprimida por la presencia del SiC en la matriz, asi como la presencia de un
decremento en la cantidad de calor liberado durante la formacion de la fase ¢ proeutéctica v
la formacién de la fase eutéciica Adicionalmente la depresibn en la temperatura de
transfortacion eutéctica fue del orden de 27 °K para la aleacién matriz y del orden de 17
°K para el material compuesto bajo estudio. Ellos utilizaron para la evaluacion de estos

parameiros el método de andlisis térmico.
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.3 MACRO-MICRO MODELADO DE LA SOLIDIFICACION DE ALEACIONES
METALLICAS

L.3.1 Introduccién

Ll modelado de la sohdificacion ha surgido como una necesidad de desarrollar a través de
la comprension del fendmene de solidilicacion, modelos mateméticos que simulen la
influencia de parametros de proceso sobre la calidad del preducto de fundicidn, le cual
resulte en una disminucion de costos y tiempo en la biisqueda de mejoras en la industria de
la fundicién. Es asi como se han desarrollado y tenido gran aceptacion una cantidad de
software’s de computadora para la industria de la fundicién, radicando su uso
primordialmente en el disefio de proceso. control de calidad y prediccion de propiedades.

El proposito del modelado de la solidificacion de piezas coladas por fundicitn es
generar una descripcion espacial {posicién) y temporal (tiempo) del movimiento del frente
de solidificacion o interfase soélido-liquido, ya que repercute directamente en las
caracteristicas estructurales del producto final obtenido por métodos de fundicidn directa.
La descripcion del frente de solidificacion se puede realizar en tres niveles™®":

(1} Nivel macroscpico (macroestructural): comprende del orden de mm a m. Las
caracteristicas estructurales presentes a este nivel son la contraccidn del metal, la
macrosegregacion, las grietas, la porosidad, la calidad superficial, etc., las cuales
influyen directamente en las propiedades y en la calidad del producto de fundicion.
Generalmente, es a este nivel donde se determina la aceptacién o rechazo del
producto final en la industria de }a fundicion.

(2) Nivel microscopico (microestrutural): comprende del orden de um a mm. Las
caracteristicas estructurales presentes a este nivel son la microsegregacién, el
tamafio de grano, la morfologia del grano (equiaxial o columnar), la modificacion
del microconstituyente eutéctico en aleaciones Al-Si, ¢l espaciamiento dendritico
(primario y secundario), la cantidad de inclusiones, la microporosidad, etc., las
cuales influyen principalmente e¢n las propiedades mecéamicas del producto de

fundicion.

32




Capitulo I.

{3} Nivel atémico (nanoestructural): comprende del orden de nm. l.as caracterislicas
estructurales presentes a este nivel son los defectos lineales, los puntuales y de
superficie (vacancias, aldmos inlersticiales y sustitucionales, dislocaciones, limites
de grano, maclas, etc.), tas cuales influyen principalmente ¢n propiedades eléctricas

y mecénitas del producto de fundicion.

Basandose en la anterior clasificacion, los modelos que buscan simular la
solidificacion pueden ser ubicados dentro de tres generaciones. de acuerdo al estado
pasado, actual y futuro del conocimiento. En ia primera generacion de los modelos de
solidificacion, la descripcion cuantitativa del frente de solidificacién se realiza a través de
[a solucién numérica de los fendmenos macroscapicos de transporte. La mayor parte de los
esfuerzos realizados en las dltimas tres décadas pertenecen a esta generacion. La segunda
generacion de modelos de solidificacion esta constituida por los modelos que acoplan la
descripcién cuantitativa (a escala macroscopica) de los fenomenos de transporte, con la
descripcion microscopica de la solidificacion mediante la intreduccion de la cinética de
formacidn de los microconstituyentes. Este tipo de modelos se les ha denominada macro-
micre modelos v su aparicion se dio formalmente hasta mediados de la década de los
ochenta. La tercera generacidn de modelos de solidificacion son aquellos que ademas de
considerar aspectos macroscépicos y microscopicos en la descripcién del frente de
solidificacion, como en la segunda generacion, toman en cuenta la evolucion del sistema a
escala atomica. Actualmente, estos modelos son escasos como consecuencia de la
necesidad de tecnologia de punta en ¢l Ambito de la computacion, ya que para poder
simular | mm® de metal s¢ requieren de al menos 10" 4tomos, por to que se esperaria que
en un futuro no muy lejano, considerando como ha avanzade la tecnologia, aumente el
desarrollo de este tipo de modelos.

Una vez mencionado lo anterior y tomando en cuenta ¢l estado actual del
conocimiento, un modelo que pretenda describir en su totalidad a la solidificacién y al
enfriamiento de una pieza colada por fundicién directa, debe considerar lo que acontece en
gl sistema fanto a escala macroscdpica como microscopica, es decir, contemplar tres
aspectos fenomenologicos fundamentales: 1) Fendmenos de transporte, 2) Cinética de

transformaciones de fase y 3) Mecanica del estado solido. No obsiante, 1a constructidn de
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un modelo general que acople los aspecios mencionados #n no es posible, dado que dicha
umplementacién dista mucho de ser algo trivial, aunque es importante sefialar que se han
logrado notabies avances en la simulacion aislada o acoplada de estos aspectos, como es la
elaboracion de un macro-micro modelo de solidificacion.

Un macro-micio modelo o modelo MT-TK de solidificacion”’*", ¢s aquel gue
acopta al micromodelo de solidificacion de la cinética de transformacion de fase (TK) con
el macromodelo de transferencia de calor con cambio de fase (MT). Para la elaboracion de
macro-micro modelos de solidificacién, la metodologia que ha sido planteada en los

altimos afios pucde ser clasificada’®®

en dos corrientes principales: macro-micro modelado
deterministico y macro-nticro modelado deterministico-probabilistico. La idea basica que
se muestra en el desarrollo de los modelos deterministicos radica en la incorporacidn de los
aspectos de la cinética de solidificacion 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 conservacion de energia, asuriendo que el principal mecanismo de
transferencia de calor es la conduccién, El acoplamiente entre el modelo macroscépico de
transferencia de calor y el modelo microscopice de cinética de solidificacion se realiza a
través del término de generacion de calor latente de solidificacion, (Qrp, presente en la
ecuacién de conservacion de energia. Esta incorporacion se puede realizar una vez que se
conoce la dependencia funcional de la fraccion sélida con respecto a la posicién y al
tiempo, fs{x,1), la cual puede ser obtenida a partir del analisis de curvas de enfriamiento
asistido por computadora o por leyes de nucleacién y crecimiento. La principal limitacion
de los modelos deterministicos es que ignoran los aspectos discretos vy cristalograficos
asociados al crecimiento dendritico. Otra ruta alternativa para predecir la evolucion
microestructural es a través de célculos probabilisticos, aunque estos se han visto limitados
a causa de la falta de capacidad de equipo de computo existente, ya que se requieren
realizar cdlculos a escala atomica para poder simular la solidificacion. 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;
asimismo, toda la informacién microestructural puede ser desplegada graficamente como
morfologia de grano, direccidn cristalografica del crecimiento del grano, zona de transicion

columnar-equiaxial, etc. Sin embarge, aun los modelos probabilisticos  presentan
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dificultades para proporcionar informacion precisa de la evolucion, en el tiempo y ¢
espacio, de la temperatura, de la fraccion sélida v de la magnitud de las diferentes
caracteristicas microestructurales de interés. Por io anterior, ¥ ya que cualquicr esfuerzo
dingtdo a la prediccién de la microestructura paric del enfoque deterministico. toda la
informacién que a continuacién se presenta y cs relevanie para la elaboracion del macro-
micro modelo en este trabajo de tesis, recae en lo que es un macro-micto modelo

deterministico.
[.3.2 Macromodelade de la transferencia de calor con cambio de fase (MT)

En el dmbito macroscopico se requiere resolver la ecuacidon de transferencia de calor, y
generalmente se asume que el mecanismo controlante es la conduccién y se incorpora el

efecto de calor latente, siendo la expresién a resolver la siguiente:

V[K(TIWVT(x,)]+ Qs = pCp(T) 6;1' con  Qp = Lafsg-’?) (14)
donde T(x,t) es el perfil de temperaturas, t es el tiempo, K(T) es la conductividad térmica, p
es fa densidad, Cp(T) es la capacidad calorifica, Qrg es el flujo de calor que se genera en el
metal debido a la solidificacion, L es el calor latente de fusién por unidad de volumen y
fs(x,t) es la fraccion solida. La ecuacion (14) es vélida cuando el metal sufre transformacion
de fase, en caso de que no existiese ésta, el érmino Qg es nulo.

Para resolver la ecuacion (14) es necesario definir las condiciones de frontera ¢
iniciales de interés, v ademas conocer la evolucion de la fraccion sélida como una funcién
de la posicion y el tiempo. Para conocer la historia térmica del sistena se recurre a la
siguiente simplificacion: fi(x,t) 2 (T) y, posteriormente se emplea un modelo de
microsegregacion, ¢l cual describe la manera en que se efectiia la distribucion del soluto
entre las fases s6lida y liquida conforme transcurre la solidificacion. El modelo mas simple
es proporcionado por la regla de la palanca, que resulta de asumir una difusion total de
soluto en ef séfide y un mezelado perfecto en el liquido remanente durante la solidificacion.
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 sdlida ¥ un mezclado perfecto en el
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liguido. No obstante que se han desarrollado diversos modelos de microsegregacion mucho
mas complejos, 1al como ¢t de Brody Flemings, Clyne y Kurz, Ogilvy y Kirkwood y
Kobayashi, no es posible predecir adecuadamente la historia térmica del sistema.
especificamente  la  recalescencia, i aspectos microestructurales  asociados a
microestrucluras equiaxiales, como el tamafo dc grano, los espaciamientos dendritico y
cutéctico, las fraciones volumen de cada fase o la morfologia de los productos de
solidificacion.

Lo anterior se debe a que la cinética de solidificacion juega un papel muy
importante en la evolucidén térmica y microestructural de las fases presentes durante la
solidificacion de una aleacidén metdlica, por lo cual, para mejorar la precision de las
predicciones de modelos enfocados a predecir lo que ocurre durante la transformacion de
fase, es necesario resolver la ecuacion (14) a partir del conocimiento de la evolucion de la
fraccion sélida en funcidn del tiempo v la posicidén, fi{x.1).

L.as técnicas numéricas més cominmente usadas para tesolver la ecuacidén de

(39).

conduccién de calor con cambio de fase son (1} el método de intercara movil. (2} e}

método de calor especifico modificado y (3) ¢l método de emtalpia.

{1y Método de intercarza mdvil. Este método resuelve en secuencia las ecuaciones de
energia en la fase solida y fase liquida, y posteriormente resuelve la condicion de
balance de energia en la interfase, punto en el cual se considera el calor latente para
mover la interfase. Se recomienda su uso cuando se tiene una interface sélido-liquido
distinguible {métales puros), mientras que para la solidificacién de aleaciones el método
no es recomendable. Ademas, éste método es dificil de extender a problemas de
solidificacion multi-dimensional.

(2) Método de calor especifico modificado. Este método ha sido muy popular para resolver
la solidificacién con cambio de fase usando métodos de diferencias finitas ¢ elemento
finito. A pesar de que este método usa formulas que involucran la temperatura,
tnicamente se usa una ecuacion de energia para ambas fases sélido y liquido. Este
método modifica el calor especifico en la ecuacion de energia para tomar en cuenta el

efecto de calor latentet™”.
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{3) Métedo de entalpia. Es la técnica mas popular, solo se emplea una ccuacion de energia,
en t¢rminos de enlalpia, para ambas fases solido y liquido. El calor latente v calor
sensible son combinados para llegar a scr el término entalpia. Recicntemente, éste
méiodo ha extendido su uso para resolver ecuaciones que comprenden el lenomeno de

solidificacion cen flujo de fluidos '),

[.3.3 Micromodelado de la solidificacién de 1a cinética de transformacion de fase (KT)

Como se habrd notado en el desarrolle del macromodelo de transferencia de calor
con cambio de fase (MT), la fraccion solida (), que es funcién de la posicion y el tiempo.
se asume que depende de la temperatura y se utiliza un modelo de microsegregacion.
Basandose en una aproximacion del micromodelado de la solidificacion de la cinética de
transformacion de fase (KT), es posible determinar la fraccion solida en funcién del tiempo
y la posicion, fyx,l). Al menos dos caminos son posibles™®: (1) a partir del método de
analists térmico: Analisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora (CACCA) y

{2) a partir de le yes de nucleacion y crecimiento.

(1) Método de anilisis térmico: Analisis de curvas de enfriamiento asistido por
computadora (CACCA).

Este método se apoya en el método de Newton y calcula la eveolucidn de la f; durante la
solidificacién a partir del procesamiento numérico de tas curvas de enfriamiento obienidas
experimentalmente. Medianie este método de anilisis térmico se obtiene la f; como una
funcién de la temperatura y tiempo f(T,t) y no sélamente en funcién de la temperatura
f5(T), como es el caso de los modelos de microsegregacion, lo cual confiere una solucion
mas precisa a la simwlacion de la solidificacién. Mediante la interpolacion de datos

experimentales de 1acurva de enfriamiento, se puede obtener una expresion de la forma™®:

g§=at+b {15)
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donde a ¥ b son funciones de d1/d1 y son constantes para una Unica curva de enfriamiento
dada. Es asi como se obtiene una expresion de dfi/dt necesaria para la ccuacion (14). La
principal limitacién de este método reside en que las caracteristicas microestructurales del

producto de fundicion no pueden ser predichas directamente!".

(2} Leyes de nucleacion y crecimiento

La obtenciéon de fi(x,1), 2 través de modelos deterministicos, se basa en la solucion de la
ecuacién de continuidad sobre un eiemento de volumen. Primero la pieza & solidificar es
dividida en elementos de macrovolumen, dentro de los cuales se asume que la wemperatura
es uniforme. Cada uno de esos elementos es subdividido en microvolumenes, lipicamente
esféricos, basandose en una ley de nucieacion. Dentro de cada uno de esos elementos de
microvolumen, se considera que un solo grano esférico esta creciendo a una velocidad
determinada por consideraciones cinéticas"™®.

Para la simulacidn de [a evolucién de la fraccién sélida durante la solidificacion
equiaxial dendritica o ewtéctica, se¢ parte de tres suposiciones basicas: (1) todos fos granos
que han nucleado permanccen hasta ¢l final del proceso (se desprecia la coalescencia v la
disolucidon de granes en crecimiento), (2) una vez nucleados, los granos permanecen en
posiciones fijas (la velocidad de la fase solida es nula) y (3} los granos que aecen adoptan
una geometria esférca. Bajo estas condiciones, en un elemento de macrovolumen dado,
ubicado deniro de la pieza metdlica ¥ durante la solidificacion, la fraccion sblida local

promedio es:

(3, 1) = N(x, ) 4 R (x,1) {16)
a

donde N(x.t) es el nimero de granos por unidad de volumen y R(x.t) es el radio promedio
de los granos presentes €n €se ¢lemento de macrovolumen.

La ecuacion (16) es exclusivamente valida al inicio de la solidificacidn, ya que a
medida que la fraccién sélida se incrementa, existe un efecto de retardo en el crecimiento
de los granos a consecuencia de la interaccion entre granos en crecimiente. Este efecto es

conocido como interbloqueo entre granos en crecimiento ¢ empalmamiento. Uno de los
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tratamientos que con mas frecuencia se incluye en los modelos microscopicos de cinérica
de solidificacion reside en considerar que el drea efectiva entre granos solidos v el liguido
remancrie ¢s ponderada por e término (1-f5). Con lo anterior, la ecuacion {(14) s¢ modifica
y la fraccion solida promedio presente en dicho elemento de macrovolumen, tomando cn
cuenta ¢l interbloqueo entre granos en crecimiento, esta dado por la ecuacidn de lohnson

Mehl o Avrami**®, ecuacion (17).

f(x )=t exp{N(x,t}: nR"(x,t}} (7

El calculo de N y R se realiza empleando. respectivamente, modelos de nucleacion

y crecimiento,

NUCLEACION

Dentre del micromodelado de la sohditicacion de [a cinética de transformacion de fase
{KT), la evalvacién de las leyes de mucleacidn para calcular la densidad de granes es el
punto menos evolucionado. Se han desarrollado dos modelos basindose en la teoria de la
nucleacion heterogénea, nucleacion continua vy instantanea, aunque ellos son empiricos en
esencia y recaen en la experimentaciébn. £l modelo de nucleacién continua asume una
dependencia continua de N, ndamero de micleos activos por unidad de volumen de metal,
con respecto a la temperatura del liguido sobreenfriado. Adicionalmente, se supone que la
nucleacién termina en el momenio en que el liguido remanente alcanza su méaximo
sobreenfriamiento. Por otra parte, el modelo de nucleacion instantdnea asume una
saturacién instantanea de sitios de nucleacion, es decir, todos los micleos se generan al
momento en e} que e liquido sobreenfriado alcanza la temperatura de nucleacion, T.. Se
han propuesto diferentes relaciones maternéticas para describir esta dependencia que
correlaciona la velocidad de nucleacion, dN/dt, con el sobreenfriamiento, velocidad de

enfriarniento 0 la temperatara. En la Tabla 3 se presenta un resumen®®® de las ecuaciones
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bastcas y de los parametros que Lienen que ser experimentalmente evaluados o asumidos,

obsérvese gque todos los modelos poseen dos o tres pardmetros de ajuste.

m l Ecuacidn basica | Parametros de ajuste
{ i
p——e— e —————

Qldficld Continuo

Maxweil and Continuo
- ={N e N 1 CXpl —
Hellawell [T { )P-z P[ N

Thevoz et al. Continuo

] Ay N, AT AT,
aN N ex{(,_ﬁr MN)}

E3

{estadistico) a(AT) IRAT Z(AT )z
T e e e I Vi T W
Qettisch an Glnug w s Bpan
. . H N(l’): ’ 3 (R‘ max )2
Dantzig {estadistico) (R I )
- A
Stefanescu et al | Instantanco ‘ dN IN,(dT!dt)

Continuo

¥,on

Todos los modelos mostrados en ia Tabla 3 se ajustan adecuadamenie con los datos

experimentales obtenidos, ya que los parametros de ajuste que presentan se calculan
precisamente  buscando una concordancia entre lo  predicho y lo  observade
experinientalmente. Considerande lo anterior y tomando como referencia al cociente de
efectividad de prediccién/complejidad de cédleulo, un primer pardmetro de seleccion es la
maximizacién de dicho cociente, lo cual inclina la balanza a favor de las aproximaciones
que presenta dos parameiros de ajuste.

Para ambes modelos de nucleacién, intantdnea y continuo, Ja medicion de conteo de
granos se lleva a cabo en muestras enfriadas a temperatura ambiente y se asume que los
valores obtenidos corresponden al mismo nimero de granos al final de la solidificacidn. Sin
embargo, s¢ ha encontrado que la evaluacion de leyes de nucleacién considerando lo
anterior, puede resultar en datos inexactos porque la coalescencia de granos juega un papel

muy importante.
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En todos los modelos de nucleacion se asurme que el crcamiento de grano, por
nucleacion heterogénca, ocurte sobre substralos previamente presentes en ¢l bafio metdico.
Lsto se puede justificar si se adiciona al bafio metilico agentes nucleantes, de tal mancra
que se promueva una solidificacion equiaxial. Sin emmbargo, en muchos casos no se
adiciona tal refinador al metal liguido y ain la formacidn de grano equiaxial toma lugar a
pequefios  sobreenfriamientos. Para explicar lo anterior existen algunas propueslas.
Resumiendo estas propuestas, se dice que dicha nucleacion es el resultado de la
introduccion de fragmentos solidos en el seno del metal liquido, los cuales, en funcion de
su tamafio y del grado de sobrecalentamiento del metal circundante, pueden disolverse o
actuar como agentes de nucleacioén, Es asi como se ha buscado contemplar en los modelos
de nucleacion los nicleos inherentes, mas sin embargo, la complejidad matematica de dicho
planteamniento es considerable. Por ésta y diversas razornes, no ha sido logrado hasta la
fecha ningiln modelo que contemplen tal fenémeno, o bien se encuentran cn la etapa de

planteamiento e implementacion.

CRECIMIENTO

Cuando se intenta describir matematicamenie la evolucidn microestructural de aleaciones
coladas por fundicidn, se tiene que modelar el crecimiento de la fase primaria, eutécticos
regulares, irregulares, carburos, fases intermetilicas, etc., dependiendo de la aleacion a
solidificar. Se necesitan modelos de crecimiento dentro del componente microscopico para
el macro-micro modelado. Debido a que gran canidad de aleaciones solidifican bajo
estructuras equiaxial dendritica y equiaxial eutéctica, adernds de ser los dos tipos de
crecimiento ocwrenies del sistema bajo estudio para la elaboracion del macro-micro
modelado en este trabajo de tesis, toda la informacidn que a continuacidn se presenta
pertenece a dichos crecimientos.

Uno de los aspectos que caracteriza al crecimicnte equiaxial eutéctico radica en que
los granos de este microconstituyente son totalente solidos, mientras que para el

crecimiento equiaxial dendritico, los granos en crecimiento son parcialmente solidos, esto
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conlleva @ que ¢ plantcamiento dc modelos que describan su evolucion sean mas
complicados.

Para modelar el crecimiento equiaxial eutéctico se debe considerar gque dicho
crecimiento es controlado fundamentalmente por difusion solutal, ya que las fases que
forman el eutéctico crecen de una manera cooperativa y por efectos capilares, ademas de
que en la interfase existente entre las dos soluciones solidas v el liquido, las tensiones
interfacizales deben estar balanceadas para alcanzar el equilibrio mecanico.

Para modelar el crecimiento equiaxial dendritico se requicren de dos elementos
basicos: 1} Fl conodmiente de la veloctdad 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
sobreenfriamiente presente en el liquido en contacto con la punta y el radio de la punta bajo
esas condiciones de crecimiento, ¥ 2) un modelo de microsepregacidén que permita
establecer la evolucion de la fraceidn solida en el grano semisdlido en crecimiento y que
garantice la conservacidn de soluto dentro del sistema. El modelo de microsegregacion,
aunado al modelo de crecimiento, es empleado para dos fines principales: 1) Estabiecer el
reparto de soluto enel 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 liquida. Lo anterior se requiere para efectuar el seguimiento cuantitativo del avance de la
punia dendritica, y 2) Calcular la evolucién de la fraccion solida en el grano durante el
proceso de solidificacidn.

Las suposiciones vy aspectos mas relevantes, incluyendo las ecuaciones asociadas a
los diferentes modelos de crecimiento dendritico y eutéctico, se encuentran reportados en la

. . 36.31.38
literatura reciente’ b




CAPITULO II

MACRO-MICRO MODELADO DE
LA SOLIDIFICACION DEL
MATERIAL COMPUESTO
Al-Si/SiCp

En el presente capitulo se describe la metodologia adoptada para desarollar e implementar en un programa de
computo un modelo matemdtico que acople la transferencia de calor y solidificacion, mediante una
aproximacion global, de una aleacién hipoeutéctica Al-Si reforzada con SiC en forma de particulas. Dentro
del mismo se presenta la formulacién del modelo; asi como su desarrolle guiado por las etapas de
enfriamiento y solidificacion de la aleacion matriz. Ademas se da una descripcion detallada de las leyes de
nucleacion y crecimiento empleadas para modelar a cinética de solidificacion de 1a fase primaria a{Al) y del
microconstituyente eutéctico Al-Si. Por altimo, se muestran curvas de enfriamiento simuladas, asi como
informacion térmica y cinética de solidificacion que puede proporcionar el programa de computo elaborado.

e ——— —— — ————————— —————_————— = =i,
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H.1 Formulacién del modelo

I macre-micro modelo o modelo MT-KT de solidificacion a claborar para cl caso aleacion
hipoeutéctica Al-Si reforzada ¢on SiC en forma de particulas, material compucsto
A356/S1Cp, considera el acoplamiento del micromodelo de solidificacidn de la cinética de
transformacion (KT) con el macromodelo de transferencia de calor con cambio de fase
(MT), a través del término de generacion de calor latente de solidificacion. Asi mismo,
dicha incorporacion se realiza mediante el término de fraccion solida a partir de [eyes de
nucleacion y crecimiento.

El sistema bajo estudio es una pieza cilindrica de composicion A356/5iCp en un
molde de arena (Na;Si04-CO,). Inicialmente el material compuesto esta a una temperatura
mayor a la temperatura del liquidus de la aleacion mainz, posteriormente este se enfria
hasta temperatura ambiente, pasando por un proceso de enfriamiento y solidificacion. ver
Figura 8.

Se consideraron las siguientes suposiciones generales para formular el modelo

matematico:

{a) El material compuesto, reforzante y aleacién matriz, se considera como un medio
continuo.

(b) No existen gradientes térmicos dentro del material compuesto, lo cual implica que a
cualquier tiempo la temperatura es uniforme en todo el dominio del matenal
compuesto.

(c) Las propiedades termofisicas del material compuesto son independientes de la
temperatura. Estas se relacionan con las propiedades de los constituyentes individuales,
reforzante y aleacion matriz, con la regla de las mezclas. Esta relacion se fundamenta en
ia suma de los productos de las propiedades individuales y sus fracciones volumen
respectivos.

(d) El flujo de calor que abandona el material compuesto hacia los alrededores es por
conveccion y se considera un coeficiente de transferencia de calor por conveccion (hy).

(2) Durante ia solidificacion no hay cambios de volumen.

(D) Se establece un equilibrio térmico rapido entre el reforzante y el liquido que lo rodea,

g
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(£) Sc considera ¢l reforzante un material inerte, de tal mancra que no ocurre FCACCION

quimica entre el reforzante y aleacion matriz.

Figura 8. Representacion g del sistema bajo estudio.
El problema plantcada puede resolverse a partir de dos aproximaciones™*¥: 1)
global (considera ausencia de gradientes térmicos) y 2) infinitesimal {considera presencia
de gradientes térmicos). En este trabajo el modelo elaborado considera aproximacién
global, suposicion (b), tomando en cuenta que la informacion térmica v microestructural
que puede ser obtenida a partir del modelo, es suficiente para satisfacer los objetivos
propuestos.

El planteamiento macroscopico del sistema bajo estudio, resolviendo iinicamente
para transporte de energia de los fendmenos de transporte, consiste en definir un balance
global de energia aplicado al material compuesto de volumen V (m’), en contacto con el
material de moldeo a través de una interfase molde-metal de area A (m?), suposicion (a),
definido por la ecuacién (18). En esta aproximacion se asume la ausencia de gradientes de
temperatura dentro del dominio del material compuesto, suposicidon (b), lo cual conduce a
la obtencién de una respuesta promedio desde el punto de vista térmico y microestructyral
del sistema bajo estudio. El efecto del reforzante en la aleacidon matriz, suposicion (<), es
realizado mediante el uso de propiedades termofisicas efectivas™®. Asi la densidad
efectiva, calor especifico efectivo y calor latente de solidificacion efectivo son definidos

como: pg <~ [fSPS + prL](l—fR) + prR, CpE = [fsts + fLCpL](]-fR) + fRCpR Yy AHE =

-
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AH{1-fr), donde p es la densidad (kg/m*), Cp es ct calor especifico (I/kg"C). AH es el cator
tatente de fusion por unidad de masa (J/kg). f es la fraccion volumen, v los subindices 5. [. v
R denotan Ja fase solida. liguida y el reforzante respectivamente.

A dg il dt dT

=pCp.V 18
dt & Pelpy: &t (18)

{ s l‘* [QTR]:{QAC]
donde: Qs = Flujo de calor que abandona ¢l material compuesto hacia los alrededores
Qre = Flujo de calor que se genera en la aleacion matriz debido a la selidificacion

Qac = Flujo de calor que se acumula en el material compuesto

Cuando es colado el material compuesto A356/SiCp dentro de un molde dc arena
(Na;810,4-C04) de cavidad cilindrica vy espesor de pared delgado, la capacidad calorifica
del molde es pequeda comparada con la masa de la muestra. En este caso puede ser
asumnido gue durante el proceso de enfriamiento v solidificacion del material compuesto, ¢
principal mecanismo de transferencia de calor es por conveccion y que los owros
mecanismos pueden ser despreciados. Por consiguiente, de acuerdo a la suposicion {(d), el
flujo de calor por unidad de area de contacto metal-molde que es extraido del material
compuesto hacia los alrededores es por conveccion, siendo definide el flux de calor

mediante 1a ley de enfriamiento de Newton, ecuacion (19).

‘:3 = —ho(T-T,) 19)

donde: by es el coeficiente de transferencia de calor por conveccion (W/m™C), T es la
temperatura del material compuesto a un tiempo t {°C) v T es la temperatura del medio
ambiente (°C).

El término de generacion de calor latente de solidificacion, Qrr, s propercionado
por el modelo microscépico de  cinética de solidificacion y es no nulo exclusivamente
cuando hay cambio de fase en la aleacién matriz.

Para desarrollar ¢! micromodelo de solidificacion de la cinética de transformacion
(KT} del material compuesto. es de vital importancia conocer cualitativamente los eventos

microestructurales de la aleacion matriz que acontecen durante la solidificacion. En este
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trabajo de tesis se emplea comoe aleacion matriz Ja aleacion A356 (aleacién hipoculéctica
Al-8i), por lo que a continuacion se hara una breve descripcion de la cinética de
solidificacién, informacion necesaria que da soporte a las leyes de nucleacidn y crecimicnto

a emplear en el modelo.

I1.2 Descripcion de la solidificacién de la aleacion matriz (aleaciéon A356)

En este trabajo se hace la consideracion, para el micromodelo, que [a aleacion matriz A336
presenta solidificacion equiaxial dendritica y eutéctica. Tal circunstancia es motivada por el
hecho de que las aleaciones Al-Si generalmente solidifican en esa estructura, en
condiciones de enfriamiento y composicion comercial, situacion que ha acarreado pran
diversidad de investigacion a esta aleacion monolitica.

La descripcién de la solidificacion de la aleacion matriz, aleacidn hipocutéctica Al-
Si, puede ser ejemnplificada por la aleacion A356. El proceso de enfriamiento y

solidificacion se efecta en cinco etapas, ver Figura 9, las cuales son las siguientes:

[II  Enfriamiento de la fase liquida. Esta etapa comprende los siguientes intervalos de
tiempo y temperatura, 0 <t <ty Ty < T < T¢. En esta etapa no hay solidificacion,
solo es un proceso de enfriamiente, en donde la aleacion transfiere calor senstble

hacia sus alrededores hasta alcanzar la temperatura del liquidus.

[IT}] Selidificacidn de la fase primaria proeutéctica a(Al). Esta etapa comprende los
siguientes intervalos de tiempo v temperatura, tis <t <tpey Te < T < T.. En esta
etapa ocurre la solidificaciéon de la fase primaria, es decir, la nucleacion y
crecimiento de los granos equiaxiaies dendriticos de fase a{Al). El crecimiento de
dendritas de aluminio continia hasta que éstas ocupan la totalidad del metal, io que
constituye el punto de coherencia, definiéndose asi el tamafio de grano. El
interbloqueo de dendritas en la red repercute en la formacién de microporosidad y
problemas de contraccidn, provocando acumulacion de esfuerzos que pueden

ocasionar la ruptura de la pieza. Una vez que las dendritas han ocupado la fotalidad
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del  metal, sy crecimiento solo puede ocurrir lateralmente, es decir las dendritas

tienden & engrosarse.

Sofidificacién simultinea de «{Al) y eutéctico Al-Si. Esta etapa comprende los
sigutentes intervalos de tiempo v temperatura, U <1 <tppe ¥ Tse < T = T En esta
etapa ocurre la solidificacien simultanea dc la fase primaria o{AD) y del
microconstituyente eutéctico Al-Si, cuyo final ¢s dado cuando se alcanza la
temperatura de maximo sobreenfnamiento, Ts:. Cuando el metal alcanza la
temperatura eutéctica, Ty, inicia Ja nucleacion del microconstituyente eutéctico Al-

Si, teniendo como sitios de nucleacién a los brazos interdendriticos de aluminio.

Solidificacién del microconstituyente eutéctico Al-Si. Esta etapa comprende los
siguientes intervalos de tiempo y temperatura, tppg <t Sty Tsg < T < Te. En esta
etapa se asume que Unicamente ocurre la solidificacion del eutéetico Al-Si
proveniente del liquido remanente, finalizando cuando la fraccion solida alcanza la

unidad.

Enfriamiento de la fase solida. Esta etapa comprende los signientes intervalos de
tiempo y temperatura, trs <t y To< T < Te. En esta etapa se leva el enfriamiento de

la aleacién hasia alcanzar la temperatura ambiente.

TR | PR NP BN T 4 ’
o T N T LiE) 71 L L ki

Figura 9. Curva de enfriamiento tipica de la aleacién matriz A356, en donde se
muestra el proceso de enfriamiento y solidificacion.

PR W
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11.3 Desarrollo del Macro-Micro Modclo

f1.3.1 Macromodelado de la transferencia de calor con cambio de fase (M)

El balance global debe ser aphcado de manera secuencial obedeciendo fa analogia del
proceso de enfriamiento y solidificacién de 1a aleacion matriz. Basandose en la descripcion
de la solidificacion de 1a aleacion A3356 vista anteriormente, etapas -V, a continuacion se

presenta la formulacion del modelo.

Etapa 1. Enfriamiento de la fase liquida

El balance global de energia para esta etapa queda cxpresada por la ecuacion {20). Fsta
ecuacion diferencial es aplicable para las condictones de tiempo y temperatura presentadas
previamente y para fs = 0.

d dr
A d(: =peCpeV (20)

dt
[qu ]: [Q AL ]
dg

donde : &t =-h (T-T,)

La solucién de la ecuacion (20) se lleva a cabo despejando (dT/dt), ecuacion (21}, y

empleando el método de Euler, definido por ta ecuacion (22).

(!T; =— ML[TTO) n
di pCpV

T *[%f)' At 22)

donde T representa la temperatura futura, T' es la temperatura presente, (dT/d) es la
velocidad de enfriamiento definida por la ecuacion (21) y At representa el incremento de

tiempo.
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Etapa 1. Solidificacion de la fase primaria procutécetica g{Al}

El balance global de energia para esta etapa queda cxpresada por la ecuacion (23). Esta
ccuacion diferencial es aplicable para las condiciones de tiempo y tlemperalura
especificadas previamente. En esta etapa ocurre la solidificacion de la fase primana w{Al),
razon por la que se considera el término de generacion de calor latente de solidificacion,
Qw, donde fop es la fraccion solida de la fase proeuwtéctica.

Aj? +Ld£i" ~p,Cp v 4T (23)

dt
[qu 1* [QTR ]= [QAC 1

donde : dq = —h,{T-T,)
dt

L = Vp,aH,

Para conocer 1a historia térmica del sistema durante esta segunda etapa. se despeja
(dT/dt) de la ecuacion (23), ecuacion (24), v se emplea el micromodelo a considerar.
solidificacion equiaxial dendritica, para describir {a evolucion de la fraccion solida de la
fase proeutéctica, fyp. Considerando las relaciones [dfsp/dt] proporcionadas por el modelo
cinético aunado a ta ecuacién (24), y empleando el metedo de Euler, definido por la
ecuacion (22), se obtiene la solucion de la ecuacion (23). Toda la informacién relacionada

al micromodelo es presentada mas adelante.

dT _ hA(T-To) AH, dfy,

= - (24)
dt pCp V. Cpg dt
dfs _ofy | M5 Ty
dt At 8t

Etapa I11L Solidificacion simultdnea de a(Al) y eutéctico Al-Si

Cuando el sistema alcanza la temperatura eutéctica, Tg, inicia la etapa 11 que corresponde a
la solidificaciéon simultanea de la fase proeutéctica a(Al) y del microconstituyente

eutéctico AL-Si, la cua! finaliza cuande se llega a la temperatura de maximo
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sobreenfriamiento cutéctico, Ts. El balance global de cnergia para esia ctapa queda
representada por la ecuacién (25). En esta etapa ocurre cambio de fase, razon por la que se
considera el término de generacion de calor latente de solidificacion, (3 k. donde fsp: €5 1a
suma de las contribuciones de la fraccion sélida de la fase procutéctica, fyp. y fraccion

solida del eutéctico Al-Si, fy,..

dq . dfy, 4T
A +L " =p.Cp,.V 25
dt at PpLPe dt {(25)

[QSU ]"' [QIK I:[QAC]

donde: f;‘ = —h,(T-T,)

L = Vp.AH,

Para conocer la historia térmica del sistema duranie esta tercera etapa, se despeja
(d'T/d1) de la ecuacion (23), ecuacién (26}, y se emplea el micromodelo a considerar para
las dos fases, solidificacion equiaxial dendritica y solidificacion equiaxial eutéctica, para
describir la evolucidon de la fraccién soélida de la fase proeutéctica y del eutéctico, fspr.
Considerando las relaciones [dfspe/dt] proporcionadas por el modelo cinético aunado a la
ecuacion (26), y empleando el metodo de Euler, definido por 1a ecuacion (22), se obtiene la
solucién de la ecuacion (25). Toda la informacidon relacionada al micromodelo es

presentada mas adelante.

dT _ _hA(T-T,) AH, dig,

= A (26)
dt peCpeV Cp, dt
digee _ A _ f§;'E -.Zfsiﬂ

dt ~ At 5t

Etapa IV. Solidificacion del microconstituyente eutéctico Al-Si

Cuando el sistema alcanza la temperatura de maximo sobreenfriamientode eutéctico, T,
inicia la etapa IV que corresponde a la solidificacion del eutéctico Al-Si, la cual finaliza
cuando la fraccion sélida alcanza un valor unitario. El balance global de energia para esta

etapa queda expresada por la ecuacion (27). En esta etapa ocurre cambio de fase, razén
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por la que st considera el término de gencracion de calor latente de solidificacion, Qra.

donde [ es 1a [raccion solida de [a fase cutéctica.

dq | dfy, dr
A +L- % s Cp,V
dt g PR

[qu]+ [Om ]= {OAC]

dq

donde o (T -1,)

L =Vp aH,

Para conocer la historia térmica del sistema durante esta cuarta etapa, se dcspeja

(dT/dt) de la ecuacién (27}, ecuacion (28), vy se emplea el micromodelo a considerar,

solidificacion equiaxial eutéctica, para describir la evolucion de la fraccion solida de la fase

cutéctica, fsz. Considerando las relaciones [dfsp/dt] proporcionadas por el modelo cinético

aunado a la ecuacién (28}, y empléando el metodo de Euler, definidoe por la Ecuacion (22),

se obtiene la solucidn de la ecuacion {27). Toda la informacidn relacionada al micromodelo

es presentada mas adelante.

dr __ h@..’?“__(_T_ =T ) + AHe dfy,
du pCp,V  Cpp dt
dfge _ Ay _| L' —fge

dt — At 5t

Etapa V. Enfriamiento de la fase sélida

(28)

Por nltimo, el balance global de energia para esta etapa queda expresada por la

ecuacion (29). Esta ecuacion diferencial es aplicable para las condiciones de tiempo y

temperatura establecidas anteriormente, y para fs = 1, dado que el sistema ya solidifico en

su totalidad.

dq _ dT

[ SU]=[QAC]

(29)

e o
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La solucidn de la ecuacion (29) se lleva a cabo despejando (d'T/d0), ecoacian (30), y

empleando el método de Euler, definido por la ecuacion (22).

dr _ h,A(T-T,)

30
d P:Cp,V 0

A continuacion se¢ describen los aspectos mds importantes asociados a los
micromodelos que fueron considerados para describir a la cindtica de la solidificacion

equiaxial dendritica y equiaxial eutéctica.
I1.3.2 Micromodelo de solidificacion de la cinética de transformacion (KT)

Una aproximacion del micromodelado de la sohdificacion de la cinética de transformacion
{KT) que hace postble la simulacion de la cinética de Ia solidificacion equiaxial dendritica y
cquiaxial eutéctica es a través de modelos deterministicos, siendo los componentes
principales un modelo de nucleacién y un modele de crecimiento que contabiliza la
interaccion enire granos al final de ia solidificacién. Todu lo referente a lo que es un
modelo deterministico aunado a las suposiciones adoptadas en ¢l micromodelado fue

tratado en el capitulo L.
H.3.2.1 Cinética de la solidificacion equiaxial dendritica

En este trabajo se asume que la fase proeutéctica a(Al), pasticipante en el macro-micro
modelado durante las etapas Il y I11, solidifica bajo una estructura equiaxial dendritica. Para
tal efecto se considera un modelo de nucleacion instantanea, cuya suposicion €s que la
totalidad de sitios de nucleacion presentes por unidad de volumen de metal liquido nuclean
instantineamente a la temperatura critica de nucleacién y posteriormente crecen adoptando
una forma esférica.

La densidad de ntcleos activos es un pardmetro, cuyo valor depende del potencial
de nucleacion (refinamiento de grano) y de la velocidad de enfriamiento. Con respecto a

(25)

este iltimo aspecto, en la literatura se reportan valores experimentales de conteo de
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granos dendritices como una funcion de la vetocidad de enfeianuento, los cuales se pueden

procesar en ccuaciones de la forma:

ary’
N =a- 3
) o

donde: N, es el numero de nicleos por unidad de volumen (m™) y (dT/dt) es la velocidad
de enfriamiento del metal al inicio de la solidificacion. Los valores de los pardmetros ay b
para aleaciones hipoeutécticas Al-Si son una funcion del contenido de Si presente en la
aleacion y se obtienen experimentalmente.

L.a dependencia del nimero de nucleos a partir del cual se desarrollan los granos
equiaxiales dendriticos, Ny, es expresada por la ecuacion (32), reportada en fa literatura®®
para cilindros de aleacidn hipocutéctica Al-Si, solidificados en condiciones similares a las
del presente trabajo, a partir de resultados experimentales de conteo de granos bajo

diferentes condiciones de enfriamiento.

N :3.743x10"+2.313><10"fdT (32
¢ dt

El modelo de crecimiento®”

empleado en este trabajo que nos permite modelar la
cinética de crecimiento de los granos equiaxiales dendriticos es el que a continuacién se

presenta junto con las suposiciones adoptadas.

1) La dendrita crece dentro de una esfera de tadio R1 conocido y fijado por una ley de
nucleacidn.

2} Si bien, durante sn desarrollo, la dendrita es parcialmente sélida y con radio instantaneo
Rg, establecido por la posicion de la punta de la dendrita en crecimiento, esta dendrita
es sustituida por una esfera solida equivalente, de radio Rs que contiene la misma
cantidad de sélido.

3) El crecimiento de esta esfera equivalente se debe a la sobresaturacién, indicada por el
nimero de Peclet solutal, y su velocidad de crecimiento esta dada por la siguiente

expresion:
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4)

3)

6)

dR U .
[ dl“_} =M, [C" - Ca) (33)
M, = | Dm,

ik, -HC,

donde M, es la constante de crecimiento (m/s%wtz), D es el coeficiente de difusion en
el liquido (m%s), I" es el coeficiente de Gibbs Thomson {mK}, ko es ¢l coeficiente de
pariicion. Cyp es la concentracion inicial de soluto en ja aleacion (%wt), m, es la
pendiente de la linea del liquidus (°C/%w1), C’ es la concentracion de soluto en la
interfase solido-liquido (%wt) y Ca es la concentracion de soluto promedio en cl
liquido remanente {%owt).

" se calcula basandose en el balance térmico dentro de la envoltura del volumen de
grano. En este trabajo C” s¢ obtuvo empleando la ecuacion lineal que describe a la linea
del liquidus:

< T T,

m;

C (34)

donde: Ty es la temperatura de fusion del metal puro (°C) y Ti es la temperatura
calculada en el paso de calculo inmediato anterior (°C)

La interfase sélido-liquido de la esfera equivalente es en todo momento una superficie
de isoconcentracién, que presenta precisamente la concentracion de equilibrio C”,
Durante la solidificacion de la esfera equivalente, se considera difusion nula de soluto
en el solido y mezclado perfecto en el liquido, de donde se calcula Ca partiendo de la

fraccion solida previa y de la ecuacion de Sheil-Gulliver®® como:

Ca=Cy(l-fi )™ (35)

donde fsp' es 1a fraccion solida calculada en el paso de calculo inmediato anterior.

Para tomar en cuenta el efecto del interbloqueo entre granos en crecimiento, la

nueva fraccion solida, asociada al nueve radio de esfera sohida equivalemte, se calcula

utilizando 1a ecuacién de Jhonson Mehl™*", definida como:
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£ =1 expl- 1) (36)
fo = :HNd(R;i )3

vl , dR .,
RS :RS +( d': )Y - At

donde Ry cs el radio de la esfera solida equivalente (m) y fsq™ es la fraccion solida
extendida, asociada al solido de la fase primaria afAl),

Durante la etapa II el sistema evoluciona disminuyendo su temperatura hasta
alcanzar la temperatura eutéctica, T, momento en el cual es necesario contabilizar la

fraccién sdlida det eutéctico AL-Si, £y
I1.3.2.2 Cinética de la solidificacion equiaxial eutéctica

En este trabajo se asume que el microconstituyente eutéctico Al-Si, participante en el
macro-micro modelado durante las etapas HI y 1V, solidifica bajo una estructura equiaxial.
Para tal efecto se considera un modelo de nucleacion instantinea.

La dependencia del nimero de nicleos a partir del cual se desarrotlan los granos
equiaxiales eutécticos, Ni, es expresada por la ecuacién (37), reportada en la literatura®®
para cilindros de aleacion eutéctica Al-S1, solidificados en condiciones similares a las del
presente trabajo, a partir de resuitados experimentales de conteo de granos bajo diferentes

condicicnes de enfriamiento.

2
N, =521x10° +3.56x106(-d—zj (37)

T=TE

El modelo de crecimiento®”

empleado en este trabajo que nos permite modelar la
cinética de crecimiento de los granos equiaxiales eutécticos es expresada por la velocidad

de crecimiento de la esfera sélida equivalente, dRy/dt, dada por la siguiente ecuacion:

dR, ) ,.
("d_:' ] N (38)
AT;:‘ :(TE _T;A)
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donde: yr; es ¢l coeficiente de crecimiento del microconstituvente cutéctico (nu’s"Cz) y T'm
8 la tempertatura del liquido remanente calculada en ¢l paso de calculo inmediato anterior
("C). Bl valor del cocficiente de crecimiento del eutéetico Al-Si empleado cn el presente
trabajo es el valor inferido de los datos reportados por Magnin™”, siendo p: = 5E-6 m/s°C~.

Para lomar en cuenta el efecto del interbloqueo entre granos en crecimiento. la
nueva fraceion sélida, asociada al nuevo radio de esfera solida equivalente, se calcula

utilizando la ecuacion de Jhonson Mehl®* definida como:

for =4~ e“P( f;; (39}
&)
- (dR[J

U

donde: Rg es el radio de la esfera solida equivalente (m) y fset es la fraccion solida
extendida, asociada al sélido del eutéctico Al-Si.

Durante la etapa [V el sistema evoluciona incrementado la fraccion sélida hasta
alcanzar la unidad., momento en el cual se agota el liquido remanente y finaliza la

solidificacion.

11.3.2.3 Cinética de la solidificacién simultanea de solidificacién equiaxial dendritica y
equiaxial eutéctica

Esta parte es de gran importancia para modelar la solidificacion simultanea de la fase
proeutéctica y del microconstituyente eutéctico, presentes durante la etapa !HI. Duyrante
esta etapa, el sélido presente en el dominio del metal es representado por un conjunto de
esferas sélidas de dos tipos diferentes: (i) esferas solidas de fase primaria a(Al) y (ii)
esferas solidas de eutéctico Al-Si.

£n esta etapa se considera que viene ocurriendo el crecimiento de la fase
proeutéctica, adoptandoe un valor de fraccion sélida extendida asociada al solide de [a fase
primaria, f5,"" cuando el sistema alcanza fa temperatura eutéctica, Te. Inmediatamente

después ocurre la solidificacion de la fase eutéctica, caracterizado por la aparicion de la
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fraccion sOlida extendida asociada al solido ewtéctico AL-Si, fyu'™ El caleulo de las

fracciones solidas extendidas se realiza de la misma mancra como se vio anteriormente.
Para considerar el cfecto del interblogueo entre granos de crecimiento de la fase

proeutéctica y del microconstituyente eutéctico, la nueva fraccién solida, fspi;, asociada ai

nuevo radio de esfera solida equivalente se calcula utilizando la siguiente ecuacion:
fopy =1 - C"(p(" f':dx - fxll‘ ) (40)

La etapa HI finaliza cuando el sistema alcanza la temperatura de maximo
sobreenfriamiento eutéctico, Tsg. dando inicio posteriormente la etapa 1V, en donde ¢l
incremento de la fraccion solida se ve incrementada tinicamente por el crecimiento de los
granos del microconstituvente eutéctico, fyy, finalizando la solidificacion cuando la fraccion

solida alcanza un valor de 0.999.

I1.4 Resultados de la simulacién

El modelo global, anteriormente descrito en sus cinco etapas, fue traducido en programa de
computo; utilizando lenguaje Visual Basic Version 5.0. En ef anexo A se muestra el
algoritmo del programa de computo elaborado, en donde se muestra el acoplamiento de los
modelos durante la solidificacién. El sistema bajo estudio es una pieza cilindrica de
composicion A356/SiCp en un molde de arema (NaySi04-COs), cuyas dimensiones
estandarizadas son 3 cm de didmetro ¥ 6 cm de altura. La Tabla 4 muestra las propiedades
termofisicas'® y parametros considerados en el modelo.

Como se ha citado, las propiedades termofisicas del material compuesto son
independientes de la temperatura. Estas se relacionan con las propiedades de los
constituyentes individuales, reforzante y aleacion matriz, con la regla de las mezclas.
Ademas, durante la solidificacion se asume un promedio ponderado de las propiedades
termofisicas de la aleacion matriz en estado liquido y sdlido, siendo el término de
ponderacion la fraccion solida. Asi, las propiedades termofisicas empleadas en el macro-

micro modeio son definidas como propiedades termofisicas efectivas.
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Propicdades termofisicas | Aleacidn matriz (A356)
¥ Pommae
: Sélido Liguido

parametros
p (kg/m’) | 2700 2400 3200
Cp (HkgeC) § 1084 ; 363 06
——— i b

Reforzante {SiCp)

laH; (rkg) ‘ 389000

T, (°C) \ 615

Ty (°C) : 577

Co (%wl) : 7

my ("C/2%wt) ' -6.587 )

Tr (°0) h I 660 T -
I (mK) : 09E7

D (m7s) ' : IE9

lk. : 017

Tabla 4. Propiedades termofisicas y parametros considerados en el modelo.

La temperatura del liquidus (T, ) reportada en la literatura® para aleaciones A356
es 615 °C. Para aleaciones hipoeutécticas Al-Si, esta temperatura puede ser calculada
mediante la ecuacion (41), la cual fue obtenida del diagrama de fase binario Al-Si y es
funcién de 1a cantidad de Si. El programa de computo calcula la temperatura del liquidus a
través del conocimiento de la concentracion inicial de soluto (Cy), la cual es definida por la

composicion de Si en la aleacién matriz.
T, =T, +m,C, (41

donde T; es la temperatura de fusion del solvente (°C), my es la pendiente de la linea del
liquidus (°C/%w1) y Cy €5 la concentracion inicial de soluto (¥owt).

La temperatura eutéctica de aleaciones Al-Si, determinada del diagrama de fase
binario Al-Si, es reportada generalmente en la literatura como 577 °C. Sin embargo esta
temperatura suele ser significativamente més pequefia por la presencia de imﬁurezas como

Cu, Mg, Fe, v Ni. De acuerdo a lo anterior, €l programa de computo maneja a
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consideracion del usuario, ¢ calculo de la temperatura eutéctica basandose en la

composicion quimica de la aleacion matriz. En aleaciones A356 y similares como A335,
n - L7 -

A357, A359 y A360, se ha reportado una formula empirica'””, la cual cs la siguiente:

T.C) =577 7(1235

)[4.43(Mg) +1.43(Fe)+ 1.93(Cuwy+ L.7H(Zn) + 3.0{Mn)+ 4 O(Ni)] (42)

donde 1a concentracion es expresada en por ciento en peso (%wt).

El coeficiente de transferencia de calor por conveccion (hg) empieado en el macro-
micro modele fue obtenido a partir de realizar un procesamiento numérico a la curva de
enfriamiento experimental de la aleacion matriz A356 sin reforzar, obtenida bajo las
condiciones especificas de estudio. Cabe sefialar que esta expresion fue la empleada en el
macro-micro modelo del material compuesto. tomando en cuenta un coeficiente de
correccion, obtenido en funcién de la cantidad de reforzante, ver anexo B. [.a ecuacion

obtenida fue la siguiente:

3 .
(170.42904)(19.757189) 11 - 40710147+ ) )

hy :[l 1.068849 +
19.757189 +t J

donde t es el tiempo (s).

La curva de enfriamiento proporcionada por ef modelo, considerando las
dimensiones estandarizadas del molde, propiedades termofisicas efectivas y pardmetros ya
citados, es mostrada en ia Figura 10, ésta corresponde al de la aleacidén matriz A336 sin
reforzar. Las curvas de enfriamiento de MMC’s son mostradas en la Figura 11.

Ademas del perfil de temperatura respecto al tiempo del material compuesto bajo
estudio, ver Figuras 10 y 11, el programa de computo despliega informacion adicional
como es el tiempo de inicio de solidificacion de la fase primaria a(Al) (tis), el tiempo de
fin de la solidificacién del microconstituyente eutéctico Al-Si (trs) y el tiempo total de
solidificacion, ts, definido como el tiempo transcurrido desde el inicio de la solidificacion

de la fase proeutéctica hasta ¢l final de la solidificacion del eutéetico.
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Evoliscién de o Trmparwiars v Tiempo

™E

Temperatary
O s .

Pl Rgigat o-él_m'f 'tf...[“ [ B T A
Figura 19. Curva de

enfriamiento para ja aleacidn matriz A356 sin reforzar.

Figura 11. Curvas de enfriamiento de MMC’s. (a) Aleacién matriz A356 reforzada con 10
% en vol. SiC, (b) Aleaci6n matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.
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Dentro del programa es posible obtener el grafico de la primera derivada de la temperatura
respecto al tiempo, 1a cual representa fisicamente la velocidad de enfriamiento. La Figura
12 representa la primera derivada de ia curva de enfriamiento de la aleacién monolitica,

mostrada en la Figura 10 y la Figura 13 muestra las de MMC’s, dadas en la Figura 11.

Ty
cCis)

Sistamy Al SUSICD
Tenvel WL =0
TL [XC) = G1E.73
TE ()= 572.00

An\.n'\ws.ln:"i*n EWWW SHLAM. )
Figura 12. anera derivada de ia curva de enfriamiento para la
aleacion matriz sin reforzar.

o PR b
Figura 13. Primera derivada de la curva de enfriamiento para MMC's.

{a) Aleacion matriz A356 reforzada con 10 % en vol. SiC,

(b) Aleaci6n matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.
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Tambicn el programa de computo ¢s capaz de mostrar la evolucion de la fraccion
solida con respecto al tiempo, obtenida ésta mediante leyes de nucleacion y crecimicnto,

como fue mostrado en el desarrollo del macro-micro modelo, ver Figuras 14 y 15.

] 125 Foil Eo) S

Tivtema: AFSUSICD
Xenvol SiL =48
TL %) = G16.73
TE (C)e ST2.00

VT Bes s aligent o8

Sl L T At e
Figura 14, Evolucién de la fraccion solida en funcion del tempo
para la aleacidn matriz A356 sin reforzar.

{
Figura 15. Evolucion de la fraccion sélida en funcion del tiempo para MMC's.
(a) Aleacion matriz A356 reforzada con 10 % en vol. SiC,
{b) Aleacion matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC. .
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Por ultimo, tamhbién €l programa de computo arroja resultados asociados a la
velocidad de solidificacién, dFy/dt, obtenida ésta mediante leyes dc nucleacion ¥

crecimiento, como se mostro en el desarrollo del macro-micro modelo, ver Figuras 16 y 17.

aFSAY
{Linp

e C R S e P D e S EM 2
Figura 16. Evolucién de la velocidad de solidificacién, dFs/dt, en funcidén
del tiempo para la aleacién matriz A3356 sin reforzar.

Evelucidn de [dFS/dt] v Tlempa { ¢ Evoluckin de [IFS/adt] vs Tiempo

[t}
Figura 17. Evolucién de dFs/dt en funcién del tiempo para MMC's.
(a) Aleacion matriz A356 reforzada con 10 % en vol. SiC,
{b) Aleacion matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.
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La temperatura del liquidus y ia temperatura cutéctica fueron obtenidas a partir de
las ecuaciones (41) y (42), considerando la composicion quimica de fa alcacidon matriz
A356 con la que se trabayo en la parte experimental. Esta informacion es desplegada cn la
panialla al solicitar la evolucion de [dT/di) vs tiempo, o la evolucion de Ja fraccion salida

vs tiempo, o la evolucion de dFs/dt vs tiempo.




CAPITULO 111

DESARROLLO
EXPERIMENTAL

Este capitulo esta subdividido en tres partes, la primer parte trata o relacionado al disefio experimental, donde
se hace alusion a los tres experimentos factoriales 2' propuestos para explorar el efecto del reforzante, ademas
se muestra el arreglo experimental adoptado para contemplar las condiciones supuestas en la elaboracion del
macro-micro modelo.

La segunda parte, llamada procedimiente experimental, se presentan los materiales utilizados, equipo
empleade y la metodologia adoptada para la ebtencién de las muestras indicadas en el rubro de disefio
experimental, correspondiendo éstas a los tres experimentos factoriales.

La dltima parte, bajo el nombre de técnicas y analisis de gvalvacion, se muestra la metodologia de
evaluacion de los parametros caracteristicos de las curvas de enfriamiento, los cudles nos permitirin explorar
el efecto del reforzante, asi como validar y/o comparar las tendencias encontradas con los resultados
obtenidos del macro-micre modelo elaborado, vy asi, poder discernir una explicacion.

Y - ———————— _— ————_— _—— ]
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H1.1 Disedo experimental

Dc acucrdo con los objetivos planteados para este trabajo de tesis. ¢l disefio experimental
fue concebido con el fin de establecer ¢f efecto de diferentes porcentajes de particulas de
SiC en una matriz metdlica de aleacion A356, sobre los parametros caracleristicos de
curvas de enfriamiento oblenidas en condiciones estandarizadas.

Para tal efecto se adoptaron disefios factoriales a dos niveles, 2'. teniendo como
vanable cuantitativa el % en volumen de reforzante. [.os niveles de reforzante considerados
en este trabajo son 0, 10 y 20 con el fin d¢ cubrir el intervalo comunmente presente. en
porcentaje en volumen de reforzante asociado a materiales compucstos A356/SiCp de
interés comnercial, en piezas obtenidas por fundicion. Como un experimento factorial 2' solo
considera 2 niveles, nivel bajo y nivel alto, el efecto de la variable de interés se analizod
med:ante la combinacion de los tres niveles, es decir, primero se verificd el cambio en la
respuesta al ir del nivel 0 a 10, después 0 a 20 v por Gitimo 10 a 20. Por respuesta sc
entiende los efectos producidos en los parametros caracteristicos de la curva de
enfriamiento v de su primera derivada. Lo anterior significd emplear tres experimentos
factoriales 2', como se puede cobservar en la Tabla 3, donde se muestra la matriz de disefio

correspondiente a cada experimento.

Experimento factorial 1 Experimento factorial 2 Experimento factorial 3

Experimento | % en vol. SiC | Experimento | % en vol. SiC | Experimento | % ¢n vol. SiC

1 0 L 1 0 2 10

—

2 10 3 20 3 T 20 1

Tabla 5. Matriz de disefio para los tres experimentos factoriales 2°.

Como se puede notar en la Tabla 5, (nicamente se requieren de tres experimentos
clementales para poder hacer el analisis factorial y asi, discemir el efecto de la variable. En
este trabajo se realizaron 15 experimentos elementales replicados, es decir, 5 réplicas para
cada nivel (0, 10 y 20). Para garantizar que las réplicas fuesen genuinas se consideraren los

siguientes aspectos: i) €l orden de los experimentos se efectud aleatoriamente y ii) el
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procedimiento y las condiciones para cada cxperimento s¢ mantuvieron rigurosamente
1guales.

El analisis factonal asociado a cada expenimento f{actorial es obtenido siguiendo el
tratamiento estadistico propuesto por Box G. et al® a continuacion se muestra como se
obtiene la estimacion del efecto y su correspondiente desviacion tipica, necesarios para
discernir si son estadisticamente significativos los cambios producidos en fos parametros
caracteristicos de la curva de enfriamiento, al aumentar la cantidad de particulas de SiC en
una matriz metalica de aleacion A356.

[.a estimacion del efecto se calcula como la diferencia entre las dos medias
arméticas det cambio asoclado a las 5 réplicas correspondiente a cada nivel, es decir,
Estimacion = y. - y., donde los signos + y — representan nivel de reforzante alto v bajo
respectivamente.

El calculo de la desviacion tipica se obtiene realizando lo siguiente: primeramente
se estima la varianza muestral, s°, definida por la ecuacion (44), posteriormente se evalia
la media de las varianzas estimadas, ”, representada por la ecuacidén (45}, después se
determina la varianza estimada por efecto, VE?, dada por la ecuacion (46), finalmente la

desviacién tipica por efecto viene dada por VE.

L2y

= 44
s 1) (44)
ol =5ty (45)
VE? =45’ /N (46)

donde: n es el numero de réplicas; siendo 3 en todos los casos, v son los grados de libertad;
siendo 2 en todos lo casos y N es el nimero de experimenitos elementales replicados; siendo
10 para todos los casos.

Con el fin de realizar la experimentacion en condiciones cercanas a las
consideradas en la elaboracion del macro-micro modelo, se dispuse del arreglo
experimental mostrado en la Figura 18, que consiste de un molde receptor de cavidad
cilindrica, con dimensiones internas de 3 cm de didmetro y 6 cm de altura y con un espesor

de 0.7 cm. La aleacion o material compuesto Hquido es vaciado dentro de esta cavidad con
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el fin de registrar 1a msworia 1érmtica, es decir la evolucion de la temperaturm durante el

enfriamiento y solidificacion de la muestra.

Tarjeta de adquinicién Computadora
de datos

Figura 18. Representacion esquematica del arreglo experimental.

Para abtener la historia térmica de la aleacidn matriz sin reforzar y del material
compuesto, s¢ fijo en el centro geoméirico del molde, a una altura igual a [a mitad de la
altura de la muestra, ver Figura {8, un termopar tipo K (chromel-alumel) recubierto por una
funda bifilar de aliimina con la punta en contacto directo con el material vaciado. El
termopar se conectd a un sistema de adquisicién y procesamiento de datos acoplado a una
computadora personal. La calibracion de las sefiales provenientes del termopar se realizd

empleando como referencia a aluminio puro grado electrolitico (99.99 %4).

111.2 Procedimiento experimental

Dentro de este apartado se presentan los materiales utilizados, equipo empleado y la
metodologia adoptada para la obtencién de las muestras indicadas en el rubro de disefio
experimental, correspondiendo éstas a los tres experimentos factoriales.

111.2.1 Materiales

a) Aleacién matriz

La aleacién matriz utilizada fue una aleacién comercial base Al-Si de composicion

hipoeutéctica, llamada A336, cuya composicion quimica es presentada en la Tabla 3.

69




Capitulo IIT.

—

656 | hakance

imé{ﬁniﬁ"?_ﬂ—{ M | Mp ] Za | NG| s
| S N S - —

P Y%wt | 050 | 010 | 000 | 023 [ 0.083 | 001 | 0.03 , :
L !

N I J [ S D

Tabla 6. Composicion quimica de la alcacion matriz.

La composicion de la aleacidn matriz se determing por Especwometria de Emision.
con un espectrometro Spectrolab LAVWA 188, Esta aleacion matriz fue la que se uso para
fabricar el material compuesto. Como se puede observar en la Tabla 6, la aleacion matiiz
contiene una cantidad significativa de Sr restdual, cuyo propdsito es incrementar la fluidez
¥ promover una mayor humectacion entre SiCp y la matriz, dado que la obtencion de la

curva de enfriamiento se hize a través de la refusion del material compuesto fabricado.

b} Material compuesto A356/SiCp

Se fabricd material compuesto A356/5iCp, con 10 y 20% en volumen de reforzante,
empleando el método de Vértice. Los materiales utilizados fueron: como matriz metalica la
aleacion A356 teniendo como composicidn quimica la mostrada en la Tabla 6. y como
material reforzante particulas de SiC en forma angular y malla 320, equivalente a un
tamafio promedio de 38 pm.

La fabricacion del material compuesto se reatizd de acuerdo a lo siguiente: se
fundieron cargas de aproximadamente | kg de aleacidn matriz A356 en un homo eléctrico
de resistencia con crisol de carburo de silicio, manteni€ndose a una temperatura méxima de
trabajo de 780-790 °C, al metal liquido se le adiciono la cantidad comrespondiente de SiC
previamente precalentada a 450 °C. Mientras se hacia la adicidén del reforzante al bafio
metalico, éste se agitaba continuamente con una flecha metalica recubierta con material
refractario, a una velocidad de 1100 rpm durante 8-10 minutos. Posteriormente, se realizd
una desgasificacion a bajos flujos de gas Argdén durante 1 minuto, para finalmente colar a
moldes metalicos, mediante el cual se obtenfan lingotes cilindricos de 2.5 cm de didmetro

por 20 cm de longitud.
¢) Material de moldeo

Para la elaboracidén del molde se utilizdé arena silica aglutinada mediante el proceso

Na,8i04-COq, ya que ésta posee mejores propiedades en comparacion con una arena de
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meoldeo en verde. Para la preparacion de la mercla de arena para corazones se empleo la
sigutente metodotopia: se adiciond la cantidad preestablecida de arcna silica de amaho
AFS 80-%0 al molino y enseguida el silicato de sodio (5% de NaaSiOa), luego se mezclo
mecanicamente durante 5 minutos, posteriormente se descargd la mezcla a un recipiente
hermético para ser utilizada. Finalmente, para la obtencién del molde, se adiciend la
cantidad suficiente de mezcla en un molde de madera disefiado para lal efecto ¢
inmediatamente se endurecid el molde en verde mediante la impregnacton de COs.
Mediciones de dureza superficial fueron realizadas con la finalidad de garantizar que las

condiciones de compactacion del moide fueran siempre las mismas.

111.2.2 Equipe
El equipo utilizado en la fabricacion del material compuesto se muestra en la Figura 19, e}

cual consta de las siguientes partes:

1. Dispositivo de dosificacion de particulas de SiC y agitacion del bafio metalico.
s  Vibrador
s Homo eléctrico de resistencia con temperatura de trabajo de 25-850 °C (para
precalentamiento de SiCp)
e Llave de paso.
¢ Sistema de agitacion,
¢ Taladro de velocidad variable.
¢ Flecha de acero 1018, recubierta con pintura refractaria de zircon.
¢ Taladro manual para agitacion adicional.
2. Sistema de calentamiento
¢ Hormo eléctrico de resistencia con controlador de temperatura de rango de 200-
1200 *C y tapa de refractario moldeable comercial con una mirilla de vidrio
pyrex. {(Usado para la fusion de la aleacion matriz)
3. Registrador de temperaturas de 15 canales para hornos y crisoles.

4. Controladores de temperatura para los hornos eléctricos de resistencia.
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Crisol de SiC

Figura 19. Equipo para la fabricacion del material compuesto A356/5iCp
por el método de Vdrtice.

111.2.3 Procedimiento de fusién

a) Aleacidn matriz

Para la aleacion matriz sin reforzar, se fundieron cargas de 130 g, correspondiente a la
pieza cilindrica estandarizada, de aleacion A356 en un homo eléctrico de resistencia con
crisol de carburo de silicio, manteniéndose a una temperatura maxima de trabajo de 780 °C.
El metal fundido fue desgasificado durante 5 min con una corriente de gas Argén, con el
propésito de eliminar la porosidad. Las cargas desgasificadas y desescorificadas a la
temperatura de colada, 750 °C, se vaciaron en moldes cilindricos de 3 cm de didgmetro por
6 cm de altura, en los cuales se ubicé al centro del molde un termopar tipo K, para registrar

la historia térmica durante el enfriamiento y solidificacion de esta aleacién.

b) Material compueste A356/8iCp

Para el material compuesto A356/SiCp, con 10 y 20 % en volumen de reforzante, se
fundieron cargas de 150 g, correspondiente a la pieza cilindrica estandarizada, de material
compuesto prefabricado en un horno eléctrico de resistencia con crisol de carbure de silicia,
manteniéndose a una temperatura mdxima de trabajo de 780 °C. El metal fundido fue

desgasificado con gas Argén. Las cargas desescorificadas a la temperatura de colada, 750
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°C. se vaciaron en moldes cilindricos de 3 cm de didmetro por 6 em de altura, en [os cuales
s¢ ubicod al centro del molde un termopar tipo K, para registrar la historia térmica durante

en enfriamiento y solidificacian de este material.
IH.3 Técnicas y anilisis de evaluacién

Esta parte comprende lo referente al anlisis de las curvas de enfriamiento. aunado a la
obtencién de sus pardmelros caracteristicos.

Actualmente ¢l método de  andlisis de curvas de enfriamiento asistido per
computadora es usado como una herramienta de control de proceso vy de calidad
microestructural en la industria del aluminio, principalmente para el sistema Al-Si. Fsta
técnica ha tenido gran éxito como consecuencia de los cambios que sufren los parametios
caracteristicos de una curva de cnfriamiento, debido a la variacion de la velocidad de
enfriamiento y a la adicién de agentes refinantes y modificantes. Basandose en la
tnformacion anterior, une de los objetivos de este trabajo de tesis, es demostrar que analisis
térmico puede servir como una herramienta de control de proceso v de calidad
microestructurat en la manufactura de materiales compuestos de matriz metalica, obtenidos
mediante métodos de metalurgia en fase liquida (fundicidn). Para tal efecto la evaluacién
cuantitativa de los pardmetros caracteristicos obtenidos de las curvas de enfriamiento {t vs
T) y de las curvas de la velocidad de enfriamiento {t vs dT/dt ), asociadas a la aleacion
A356 sin reforzar y del material compuesto A356/5iCp con 10 y 20 % en volumen de
reforzante, se realizd obedeciendo la definicion propuesta por el comité™ de analisis
térmico de la American Foundrymen’s Society (AFS). cuya metodologia a continuacion se

presenta para cada parametro respectivamente, ver Figuras 20 y 21.

{a) Temperatura de liquidus (T¢). Es la temperatura que corresponde a la temperatura
maxima durante 1a recalescencia al inicio de la solidificacion de la fase primaria a(Al),
como se indica en la Figura 20.

(b) Sobreenfriamiento del metal liquido (ATp). Se considera como la diferencia de

temperatura entre la temperatura de liquidus, ver inciso (a), y la temperatura que
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corresponde  al sobreenfriamicnto maxime alcanzado durantec ¢} inicio de a
solidificacién de la fase primaria a(Al), ver Figura 20, definido como AT, = T, - T.

{¢) Temperatura de crecimiento eutéctico (Tg). Es la temperatura asociada a la maxima
recalescencia que se presenta durante la solidificacion del microconstituyente eutéctico
Al-Si, como se indica en la Figura 20.

{d) Sobreenfriamicnto del eutéctico (ATy). Se considera como la diferencia de
temperatura entre la  lemperatura de crecimiento eutéctico, ver inciso {c), y la
temperatura asociada al maximo sobreenfriamiento que se presenta al inicio de la
solidificacion del eutéctico, ver Figura 20, definido como ATy = Ty ~ Tsg.

(e) Velocidad de enfriamiento (T = dT/dt). Es definida como la pendiente de la curva de
enfriamiento justo en la zona pastosa, perteneciente a la solidificaciéon de la fase
primaria ot(Al). Su determinacion, ver Figura 20, consistié en acotar dicha parte dc la
curva de enfriamiento y realizar una regresion lineal; el valor de la pendiente de ia linca

recta corresponde a dicho parametro.

t; ti.
Figura 20. Parametros caracteristicos obtenidos de [as curvas de enfriamiento.

Tiempo (8)

(f) Tiempo de inicio de solidificacién (his). Es el tiempo comrespondiente al inicio de ia
solidificacion de la fase primaria a(Al) y se determind empleando la primera derivada
de la curva de enfriamiento, tal y como se indica en la Figura 21.

@ Tiempo de fin de solidificacién (trs). Es el tiempo correspondiente al final de la

solidificaciéon del microconstituyente eutéctico Al-Si. En ¢! presente trabajo g y trs
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fueron determinados de la primera derivada de Ja curva de enfriamiento, a partir de los
puntos de inflexidn, como se puede observar en la Figura 21. El ts se establece como el
cambio de pendiente al inicio de la solidificacion y el tgg, se obtiene a través del trazado
de dos lineas rectas en la region donde se presenta una tendencia distinta de velocidad
de enfriamiento, la interseccion de ambas lineas establecen dicho tiempo.

(h) Tiempo total de solidificacién {ts). Es ¢i intervalo de tiempo comprendido entre el
inicio de la solidificacién de la fase primaria o(Al} y el final de la reaccién eutéctica

Al-8i, ver Figura 20, definido como ts = trs — (5.

dTidt +

Tiempo ()
Figara 21. Determinacion de tig ¥ tes.
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CAPITULO 1V

RESULTADOS Y
DISCUSION

En este capitulo se presentan los resultados experimentales asociados a los tres experimentos factoriales.
Asimismo se muestran y analizan las tendencias que presentan los parametros caracteristicos de las curvas
de enfriamiento, de donde s¢ seleccionan los pardmetros que pueden fungir como criterio de evaluacion de Ia
cantidad de particulas de SiC en una matriz metilica de aleacidn A356. Ademis, para cada experimento
factorial se muestra su analisis factorial asociado, donde st analizan los resaliados baséndose en la
comparacién de la estimacion del efecto con la desviacion tipica obtenida.

Por dltimo, se hace una comparacion de los resultados experimentales con los obtenidos del macro-
micro modelo. Esta comparacion se establece a través de informaci6n térmica y cinética de solidificacion. Los
resuitados arrojados por el macro-micro modelo muestran una buena concordancia cualitativa y cuantitativa
cob respecto a los resultados experimentales.

— ——————— _ _———— __— ——————_ __—__——— — _—_———____—— _____—_——
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IV.1 Resuitados experimentales

El procedimiento experimental presentado en el capitulo anterior fue propuesto con ¢! fin
de identificar, entre los parametros témmicos mas comanmente empleados en ¢l anatsis de
curvas de enfriamiento asistido por computadora (CA- CCA ), aquellos parametros que por
su comportamiento bajo diferentes contenidos de SiCp, pueden ser considerados como
referencia para cuantificar el contenido de reforzante en materiales compuestos Al-Si/SiCp.

En las Figuras 22 y 23 se muestran las curvas de enfriamiento experimentales,
asociadas a los casos de interés, indicando los tiempos lg, Lpe ¥ ts que definen
respectivamente al inicio de la solidificacién de la fase primaria «(Al), al sobreenfriamiento

méximo presente durante el inicio de Ia reaccién eutéctica y al fin de la solidificacion.

Evaltcion de ix Temperatura vs Tiempo

“Toinperutars. T}

P & ¢ & i

(a)
Figura 23. Curvas de enfriamiento de MMC’s. (a) Aleacion matriz A356 reforzada con
10 % en vol. SiC, (b) Aleacion matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.
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Sc puede observar en estas figuras, que las curvas de enfriamiento muestran, de
acuerdo con una apreciaciéon muy general cuatro etapas: (1)1 < 15, esta etapa corresponde a
la transferencia de calor sensible del material compuesto hacia los alrededores, ef cual
represena al enfriamiento del material compuesto liquido hasta alcanzar la temperatura de
liquidus; {2) ti5 2 tepr, este intervalo de tiempo corresponde a la solidificacion de la fase
primaria proeutéctica ce{Al); (3) tepe = tes, €n esta elapa se asume que en dicho intervalo
de tiempo unicamente ocurre la solidificacion del microconstituyente eutéctico Al-Si, y (4)
L > tpy, esta etapa corresponde ai enfriamiento del material compuesto sélido hasta alcanzar
la temperatura ambiente.

Comparando las Figuras 22 y 23, se puede constatar que un incremento en el
contenmido de particulas de SiC presente en la aleacién matriz A356 produce un
acortarmiento de 1as curvas de enfriamiento. Lo anterior se observa claramente al comparar
los tiempos s, trer ¥ tps asociados a cada uno de los casos de interés. Por ejemplo.
comparandoe las Figuras 22 y 23(b), se tiene que la aleacidn A356 sin reforzar presenta los
siguientes iempos: Iy = 30 s, tgpe = 216 5 y trg = 426 s, mientras que para la aleacion A356
reforzada con 20 % en volumen de SiC se tienen tiempos de 25, 120 v 247 s
respectivamente. Ademaés, es de notar que este acortamiento no sigue un compottamiento
lineal. Este resultado corresponde con las tendencias reportadas por G. S. Hanumanth v G,

A. frons® @)

,S. Gowrt y F. H. Samuel®™ y también por L. Kurian y R. Sasikumar™®. Estos
autores han propuesto que dicho acortamiento esta asociado con la reducciéon del calor
latente liberado durante la solidificacion, conforme se incrementa el contenido de particulas
de SiC. Sin embargo, en estas referencias no se presenta evidencia experimental que
soporte tal afirmacion. En una parte posterior de este capitulo se retomard y discutird este
aspecto.

Con la finalidad de establecer un andlisis mas detallado del efecto del contenido de
particulas de SiC sobre las curvas de enfriamiento asociadas a los casos bajo estudio, se
evaluaron cuantitativamente los parametros caracteristicos de analisis térmico siguientes:
T,, temperatura dei liquidus; ATy, sobreenfriamiento del metal liquido; Tg, temperatura de
crecimiento eutéctico; ATg, sobreenfriamiento del eutéctico; T°, velocidad de enfriamiento;
tis, tiempo de inicio de solidificacion; trs, tiempo de fin de solidificacion; y ts, tiempo total

de solidificacion. La evaluacién de los pardmetros térmicos se realizd de acuerdo a la
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metodologia descrita en el capitule 111, Los resultados obtenidos son presentados on la
Tabla 7, donde para cada parameiro térmico se muestra el valor promedio obtenido junto

con su desviacion estandar asociada, correspondiendo a un intervalo de confianza del 95%.

Parimetros caracteristicos 0 Ve em vol, SiC 10 % en vol. SiC 20 % cn vol. SiC
T, (°C) 61014+ 122 61090+ I 15 608 56 1 186
AT, (*C) 0534012 0.36 £ 0.08 036+0.10
T: O 568412152 573.71 % 1.48 74362202
ATe (°C) TT1991 036 137023 1904 162
T (°Cts) 0297 + 0.010 0412+ 0015 ’—W}? 0.072
tus (5) 00+ 207 246137) 250+ 1.44
trs (5) 4263+ 74 3483 % 10.44 2468+ 174
ts (s) 3963+876 | 3237+07M2 2205074

Tabla 7. Resultados de la evaluacion de los parimetros caracteristicos de las curvas de
' enfriamiento experimentales, asocnadas a los tres niveles de reforzante bajo
estudio.

En la Figura 24(a-h} se grafican los valores de los parametros térmices bajo estudio,
mostrando su correspondiente dispersion, para los tres niveles de contenido de SiCp de
interés. En estos graficos se observa que el efecto del contenido de SiCp sobre los
parametros: Ty, ATy, Tg, ATe ¥ tis no son significativos desde el punto de vista estadistico.
Lo anterior se puede notar en sus correspondientes figuras, si consideramos que ¢l limite de
incertidumbre del pardmetro caracteristico asociado a un nivel de reforzante dado, se
traslapa cuando se compara con un distinto nivel de contenido de $iCp. Por gjemplo, para
¢l parametro T, Figura 24(a), seria dificil de discemir si una temperatura de 610 °C
corresponde a un material compuesto, considerando que también podria pertenecer a la de
la aleacidn matriz sin reforzar. Mientras que para los parametros restantes: T, tgs y ts se
observa una relacion clara entre el contenido de SiCp y pardmetro sin temor a equivocarse.
También se aprecia en la Figura 24, asociada a estos ltimos parametros, que un incremento
en el contenido de SiC en la aleactén matriz A356 produce un incremento en ¢l valor de la

T’ y una disminucion en los iempos tgs ¥ ts.

ESTA TESIS NO SALE
DELA T ™IT00 L LA
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Vemperatuea del Fquidus Sohrrenfriamicnte del metal iigulda
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Figura 24. Grificas de parémetros caracteristicos de analisis térmico vs. contenido de SiC
en la aleacion matriz A356, en donde se muestra el limite de incertidumbre
para cada parametro térmico.
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Ln resumen, bajo la perspectiva de no solo conocer las historias térmicas de fa
aleacién matriz  sin reforzar y del material compuesto. sino de poder establecer una
comparacion con los resultados del modelo matematico claborado, para discormir el cfeclo
del reforzante. se opto por scleccionar, basados en fa clasificacion convencional de
pardmetros caracieristicos comdnmente empleada en ol analisis térmico do curvas de

L 2829.39.50
enfriamientot >3-

- parametros que fueran facilmente discernibles y que permitieran una
rapida y efectiva comparacion entre las curvas de enfriamiento asociadas a los casos bajo
estudio. Para esta seleccion se realizé un andlisis cuantitativo de los parimetros
caracteristicos de las curvas de enfriamiento obtenidas con v sin reforzante, ver Tabla 7 y
Figura 24(a-h), v se encontré que los parametros que muestran claramente cambios ¢n sus
valores, producidos por el reforzante, son el tiempo total de solidificacién (is), el tiempo de
fin de solidificacion (teg) y ta velocidad de enfriamienio {T"). Considerando que ¢l ts es
obtenidoe del tys v del ty, se decidio inicamente emplear el 4 para cuantificar la cantidad
de reforzante, asi los parametros caracteristicos T” v tys son las respuestas empleadas para
establecer el efecto del reforzante a través de un tratamiento estadistico.

Como conclusion del analisis térmico de las curvas de enfriamiento asociadas a los
casos bajo estudio se tiene que fa T" y el g5 pueden ser utilizados para cuantificar el % en
volumen de particulas de SiC presente en la aleacion matriz A356. En la Tabla & se
muestran los resultados obtenidos de estos pardmetros en funcion de la cantidad de

reforzante.

0297 +0.010 T 4263+740

0.412 £ 0.015 3483+ 1044
0.590 + 0.672 2468+ 1.74

" Tabla§. Efectos calculados para los tres cxpenmentos factoriales.

Con el fin de confirmar las tendencias encontradas hasta el momento, se procedié a
analizar la informacion experimental de los parametros de intéres, T y igs. La exploracign
del efecto de la presencia de particulas de SiC en la aleacion matriz A356 se hizo a través

del andlisis factorial de los tres experimentos. Los resultados asociados a los experimentos
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factoriales 1, 2 y 3 se muestran en las Tablas 9. 10 v |1 respectivamente. ¢l tratamiento
estadistico aplicado para obtener ¢l andlisis factorial correspondiente fue el propuesto por

Box 6. etal. "™ cuya metodotogia de caleuto se mostré en of capitulo T,

1; °/u en Rr:phcas
Efctlos : volk SJC

Eis?é‘T’hTfm

e e e

" Estimacion 2 Desviacién Inplca
0.115 + 0.0093

S ——
VE =4098 Estimacion ¢ Desviacion tipica
VE =640 -78.0 + 6.40 }

1.45E-04
6.358-03

| T ¢Crs)

VE® = 1.34E-03 Estimaci6n + Desviaci6n tipica
L | . VE = 3.66E-02 0.293 x 0.0366

410 1 4170
[T24835 247.0

VE2 =1445 Estimacion & Desviacidn tipica
-179.5+ 3.89

“Tabla 10. Efectos calculados para ¢t experimento factorial 2.

En las Tablas 9, 10 y 11 se puede constatar que los cambios producidos en los
parametros caracteristicos. 17 y trs, debido a incrementos considerados de % en volumen

de particulas de SiC en la aleacidn matriz A356 son estadisticamente significativos. esio al

comparar la magnitud de la estimacién del efecto con la desviacion tipica asociada. En la

Tabla 9 se puede observar, por ejemplo, que un incremento de 0 a 10 % en volumen de

particulas de SiC en la aleacion matriz A356, provaca que la velocidad de enfriamiento (T')
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aumente 0.115 *C/s y que ¢l tiempo de {in de solidificacion (t:) disminuya 78 s. Bajo el
mismo razonamiento, los resultados en fas Tablas 10 y 1 sugieren que un incrementa de ()
a 20 % en volumen de particulas de SiC en la aleacion matriz A356. provoca que la T
aumente 0.293 °C/s y que ¢l tys disminuya 179.5 s, y que incremento de 10 a 20 % en

volumen de SiC provoca que la T” aumente 0.177 °C/s y que €l tis disminuya 1015 5.

% et Réplicas
Efectos vol. SiC s Y
I 2 3 4 5

19 04322 | 64139 | 03898 | 04025 [ 04256 J29aEma | 0412

20 0.5885 | 05328 | 0.6215 | 0.5004 { 0.7080 | 6.55E-03 | 0.390
T° (°Cis)

Xy = 6.84E-03 VE = 1.36E-03 Estimacion + Desviacidn tipica

a” = 3.42E-03 VE = 3 70E-02 -0.177 + 0.0370

10 [ 3330 351.5 362.0 3400 | 355.0 13645 | 3483

20 2450 | 2465 | 2470 | 2455 | 2500 382 | 2468

tss (5) . o
£s’ = 140.27 VE' = 28.05 Estimacion £ Desviacion tipica
a’ = 70.13 VE =529 1015+ 519

Tabla 11. Efectos calculados para el experimento factorial 3.

Es importante recalcar que una explicacién que se propone a ias tendencias
obtenidas de la T" y del tes, esta intimamente relacionado al acortamiento de las curvas de
enfriamiento como consecuencia de incrementar el contenido de SiCp en la aleacion matriz
A356. Los resultados experimentales obtenidos en éste trabajo soportan lo encontrado por
otros imvestigadores™ 2 * donde sefialan que los cambios observados en el comporta-
miento térmico de materiales compuestos Al-Si/5iCp de diferentes contentdos de particulas
de SiC dependen principalmente de la fraccion volumen del reforzante presente. dado que
répercute en la cantidad de aleacion matriz a solidificar, lo cual se ve reflejado
notoriamente en la cantidad de calor latente que se libera durante el proceso de
solidificacién. Con el propésito de soportar lo mencionado, las curvas de enfriamiento
experimentales bajo estudio se procesaron numéricamente, haciendo uso del método de
Newton™™, para obtener el calor latente de solidificacion (L) y informacién cinética; como
la curva de la velocidad de solidificacion (t vs dFS/dt). El calor latente de solidificacion,
obtenido de la aplicacién del método de newton a curvas de enfriamiento experimentales.

para la aleacién matriz A356 sin reforzar fue 9.75E+08 J/m’, que comparada con e
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reportado en la literawra'® * **, 9 SE+08 Jm?, representa un crror absoluto de 3%. En la

Tabla 12 se muestran los valores de L obtenidos.

—

I % en vol. SiC i
! i

10

9.75E+08+0.13E+08 8. 77E+08+0.13E+08

e |

e e e P "
Tabla 12. Calores latentes de solidificaciéon para los tres experimentos factoriales obteni-
dos mediante el método de Newton.

Con basc en lo anterior se decidio encontrar evidencia experimental complementaria
de la reduccion de [ como resultado de la presencia de particulas, por lo gue se analizaron
tos tres casos bajo estudio mediante la técnica DTA (Differential Thermal Analysis). Para
tal efecto se sometieron a dicho anglisis 15 muestras, 5 para cada nivel de reforzante (0, 10
y 20 % en vol. SiC). tomadas de las muestras coladas obtenidas. Las condiciones a las
cuales se llevaron a cabo estas determinaciones en el equipo de DTA fueron Jas siguientes:
velocidad de calentamiento: 10 °C/s, atmosfera: Ny y una masa de 0.002 g. En las Figuras
25 y 26 se muestran las graficas de diferencia de temperatura (sisterna - referencia} vs.
temperatura del sistema.

El 4rea sefalada en cada figura representa las desviaciones provocadas por la
presencia del calor latente asociado al cambio de fase y la magnitud de esta area esta
directamente relacionada con la cantidad de calor latente involucrado. Como se puede
observar, al comparar estas figuras, el drea sefialada disminuye conforme se incrementa [a
cantidad de reforzante presente, lo cual indica que el calor latente de solidificacion del
material compuesto disminuye debido a la presencia del reforzante, lo cual constituye una
evidencia que soporta la tendencia mostrada por el anilisis de newton de las curvas de
enfriamiento experimentales, ver Tabla 12,

Los resultados mostrados en las Figuras 25 y 26, asf como los sefialados en la Tabla
12 muestran evidencia que puede ser usada para explicar el acortamiento de las curvas de
enfriamiento como resultado de un incremento en la cantidad del reforzante. Lo anterior
puede ser fundamentado de la siguiente manera: la cantidad de aleacion matriz A356 a ser
solidificada v por consiguiente, la cantidad de calor latente a ser liberado, se ve disminuida

conforme se incrementa el % en volurmen de particulas de SiC incorporado. Este cambio en
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las curvas de enfriamicnto. como se vio anteriormente al hacer un anabisis de log
parametros caracteristicos, se refleja notoriamente en la velocidad de enfriamiento (17} ¥ ¢l

tiempo de fin de solidificacién ().

T T T T T T T T

3
.

Lo

sx
=
-
el
[

f—

[la Iripey

[Fa T )
118 190

.(a.‘). Ay s (t;)
Figura 26. Curvas de DTA de MMUC's. (a) Aleacion matriz A356 reforzada con 10 %
en vol. SiC, (b) Aleacion matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.

En la Figura 27 se muestra la evolucion de la velocidad de solidificacion de la
aleacién matriz A356 sin reforzar, obtenida de la aplicacién del método de Newton a los
datos experimentales, mientras que en la Figura 28 son presentadas las curvas de la
velocidad de solidificacion de la aleacion matriz A356, reforzada con 10 v 20 % en
volumen de SiCp.

En las Figuras 27 y 28 se puede observar que existen dos maximes, ml y m2, y un
punto de ipflexion, P, que divide en dos regiones el drea bajo la curva. La primer region,
que comienza en el tiempo de inicio de solidiftcacion, tis, y termina en el punto de

inflexidn, P, antes de m2, estd asociada con la solidificacion de la fase primarnia a(Al) v la
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scgunda region, gquc inicia en Py termina en el tiempo de in de solidificacidn, t,.. esta

relacionada con la solidificacian del microconstituyente eutético Al-Si.

Fvalucidn de |dFu/dt] vz Tlempo

VYT T T e

‘ \

[ s . i

T | i

] ! i
T ;

CY !

= =
b £
[ - ; ml :
<
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‘l._lyff,.f—_.li E
[ 124 250 378 04
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Figura 27. Evolucion de la velocidad de solidificacién de la
aleacidn matriz A356 sin reforzar.

Evoluciin de |0Fc/dt) vs Tiempo
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Figura 28. Evolucion de la velocidad de solidificacion de MMC s, (a) Aleacion matriz
A356 reforzada con 10 % en volumen de SiCp, (b) Aleacion matriz A356
reforzada con 20 % en volumen de SiCp.

Asimismo, se puede notar que las mayores velocidades de solidificacion se alcanzan
en los primeros instantes de la solidificacién, durante Ja solidificacion de la fase primaria
afAl), y se observa que conforme progresa el proceso de solidificacion, éste continua de
una manera cada vez mas lento. Un analisis de éstas curvas indica que las mayores
velocidades de solidificaciéon se obtienen a medida que se incrementa la cantidad de
reforzante en la aleacion matriz, lo cual favorece que el proceso de solidificacion sea mas
rapido, esto apareniemente es el resultado de la reduccion del calor latente conforme se

incrementa el contenido de SiCp, como se discutié anteriormente.
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Las conscecuencias microestructurales de todo lo discutido anteriormente. consistiria
en un refinamiento de las caracteristicas microestructurates de la matriz imetdlica. De hecho
se ha encontrado que un incremento en el contenido de SiC en la aleacion matriz A356

o L. i . ) -
produce una disminucion en el espaciamiento interdendritico secundario (DAS)7 2 %

(3,t1,12)

6 .
!, un relinamiento de rano ENb]

y una hgera modificacion del Si eutéetico
Considerando los pardmetros térmicos, analizados para los tres casos de interés, que
relacionan los tratamientos de refinacion de grano (AT() y modificacién (T}, v ATe) para

aleaciones monoliticas’> ™

. ver Tabla 12 y Figura 24, se puede apreciar una disminucion
del sobrecnfriamiento del metal liquido {AT.) conforme se incrementa el contcnido de
SiCp, lo cual aparentemente confiere a una disminucion del tamafio de frano, mientras que
los valeres de Te y ATe, no ofrecen una tendencia similar 2 la encontrada en materiales
moneliticos, como para relacionar la modificacion del Si eutéctico con el contenido de
SiCp. Mas sin embargo, se encontré que la temperatura de crecimiento ewtéctico (Ty) es
mayor cuando la aleacidén matriz A356 solidifica con particulas de SiC, similar a lo
reportado por S. Gowri ¥ F. H. Samuel®, situacién que podria ser relacionada segin R.
Trivedi y W. Kurz"®?, a una posible nucleacién del eutéctico Al-Si sobre las particulas de
SiC. Por otro lado, una disminucion en el DAS por la presencia del reforzante esta
intimamente relactonado a una velocidad de enfriamiento alta (T°) y a un tiempo de
solidificaciéon total menor (ts), tendencias obtenidas en este trabajo de tesis, ver Tabla 7 y
Figura 24, los cuales afectan en el crecimiento de las dendritas debido a la disminucién del

@ ¥ 49 ademds de tener una

132)

tiempeo disponible para el engrosamiento de las mismas
restriceién de crecimiento libre como consecuencia de la presencia del reforzante

Las muesiras obtenidas de moldes de cavidad cilindrica fueron seccignadas
transversalmente a la altura de la mitad del cilindro y se prepararon por técnicas
metalogréficas convencionales. En las Figuras 29 y 30 se muestran las microestructyras
tipicas asociadas a cada uno de los niveles de reforzante bajo estudio. En la Figura 29,
aleacion monolitica, se observan las dendritas de fase proel;téctica afAl), partes claras,
teniendo en las regiones interdendriticas al microconstituyente eutéctico Al-Si, partes
oscuras, que corresponde al liquido remanente que solidifica en la parte titima del proceso
de solidificacion. Asimismo se puede notar una ligera modificacion del Si eutéctico, dado

que alin persiste gran cantidad de particulas de Si en forma acicular y taminar, como
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consecuencia de la accidn conjunta de la presencia de particulas de SiC” ¥ ' y al efecto
modificante que proveca el Sr. En la Figura 30, material compuesto, sc observa la
microestructura de la aleacion mairiz A356, descrila anleriormente, conteniendo particulas
de SiC. En esta figura podemos observar la incorporacion y distribucion del reforzante.
Haciendo una comparacion de las Figuras 29 y 30, aparcntemente se observa una reduceion
en el tamano del DAS, concordando con lo sefialado anteriormente.

Es importante sefialar que es necesario realizar un estudio microestruciural profundo
de las muestras bajo estudio, asi como evaluaciones cuantitativas de las caracteristicas

microestructurales, con el propoésito de vistumbrar todo lo expuesio antenormente.

& -
; F AN N
Figura 29. Microestructura de [a aleacion matriz A356 sin reforzar.

(a) ()
Figurs 30. Microestructuras de MMC's. (a) Aleacion matriz A356 reforzada con 10 %
en vol. SiC, (b) Aleacién matriz A356 reforzada con 20 % en vol. SiC.
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1V.2 Comparacién entre resultados experimentales y simulados

Se elabor6 un macro-micro modelo con el fin de comparar informacion térmica y cinética
de solidificacién que se desprende de la realidad experimental y de esta manera, colaborar
junto con resultades experimentales en establecer una propuesta que explique las
tendencias observadas de la presencia de particuias de SiC en una matriz metalica de
aleacién A356. Para tal efecto se tratd de reproducir las condiciones experimentales con las
condiciones supuestas cn el modelo.

El aspecto térmico-cinético mcluye a las evoluciones, en funcidn del tiempo (1), de
la temperatura (T), velocidad de enfriamiento (dT/dt), fraccién sélida (Fs) y velocidad de
solidificacion (dFs/dt).

Las curvas de enfriamientg, tanto experimentales como simuladas, de la aleacion
matriz A356 sin reforzar, aleacion matriz A356 reforzada con 10 y 20 % en volumen de

5iC son mostradas en la Figura 31.

Figura 31. Curvas de enfriamiento de la aleacion matriz A356 sin reforzar,
aleacion matriz A356 reforzada con 10y 20 % en volumen de
SiCp. (a) Simuladas, {(b) Experimentales.

En las Figuras 32, 33 y 34 se muestran las curvas arrojadas por la experimentacion y
por €l modelo elaborado, correspondiendo éstas a informacién térmica-cinética. Cabe
sefialar que las curvas experimentales fueron procesadas numéricamente a través de la

aplicacion del método de Newton®®.
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Evelactin de [dT/d1) vs Thenmpe
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Figura 32. Curvas de velocidad de enfriamiento de la aleacion matriz A356 sin
reforzar, aleacién matriz A356 reforzada con [0y 20 % en volumen
de SiCp. (a) Simuladas, (b) Experimentales.
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Figura 33, Curvas de la evolucion de la fraccién solida de la aleacion matriz A356
sin reforzar, aleacion matriz A356 reforzada con 10 y 20 % en volumen
de SiCp. (a) Simuladas, (b) Experimentales.

Evolackin de [dFS/dt} vs Tiempo
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(b)
Fignra 34. Curvas de velocidad de solidificacion de la aleacién matriz A356 sin
reforzar, aleacién matriz A356 reforzada con 10 y 20 % en voiumen
de SiCp. (a) Simuladas, {(b) Experimentales.
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En la Figura 31(b) se muestran las curvas de enfriamiento simuladas por el macro-
micro modelo elaborado en el capitulo H, asociadas a los tres niveles de reforzante bajo
estudio, en donde se puede observar que efectivamente las curvas de enfriamiento  se
acortan conforme se incrementa el contenido de SiCp en la aleacidon matriz A356,
concordando con lo obtenido expeﬁmﬂntaimenle, ver Figura 31(a). Este acortamienlo,
fundamentado anteriormente mediante el método de Newton y analisis térmico diferencial
(DTA), es consecuencia de ia cantidad de calor latente que se libera durante el proceso de
solidificacion.

Las Figuras 32, 33, v 34 muestran el efecto que tiene 1a presencia de SiCp sabre las
curvas que muestran informacion térmica-cinética. En la Figura 32, que muestra la
evolucion de la velocidad de enfriamiento ws. tiempo, se puede observar que se tienen
mayores velocidades de enfriamiento conforme se incrementa el contenido de SiCp. esto ai
comparar la primera meseta. la cual ésta asociada a la solidificacion de la fase primaria
proeutéctica o(Al). Ademas, podemos notar que cuando finaliza la solidificacion del
microconstituyente eutéctico Al-5i, segunda meseta, sin tmportar el contenido de SiCp; e
material sélido obedece una misma linea de enfriamiento, esto aparentemente es indicativo
de la poca influencia que ejerce la presencia del reforzante (propiedades termofisicas) en la
aleacién matriz durante el proceso de enfriamiento. En la Figura 33, se muestra la
evolucién de la fraccion solida vs. tiemnpo, se puede observar que inicialmente la fraccion
solida asociada a la fase primaria proeutéctica a(Al) incrementa a un velocidad alta, v
posteriormente disminuye hasta alcanzar un punto de inflexién, denotando el inicio de la
fraccion solida ascciada al microconstituyente eutéctico Al-Si, la cual obedece un
comportamiento similar a la fase primaria, con la diferencia de que la velocidad de
formacion del sdlido ocurre inds lentamente. Asimismo podemos observar que la fraceion
solida incrementa mds rapido cuando se tiene la presencia de particulas de SiCp, esto al
comparar las pendientes asociadas a la fase primaria y al eutéctico. En la Figura 34, se
muestra la evolucion de la velocidad de solidificacién vs. tiempo, y se puede observar que
se tienen mayores velocidades de solidificacion para la fase primaria en comparacién con
la del eutéctico. Ademds, es de notarse que se alcanzan mayores velocidades de
solidificacién cuando se incrementa el contenido de particulas de SiCp en la aleacion
matriz A356.
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Un andlisis muy general de ias figuras anteriores, nos Hleva a la castencia de
discrepancias cuantitativas, principalmente al inicio y final del proceso de solidificacion.
De acuerdo a resultados cxperimentales. ¢l tiempo de inicio de solidificacion (lis)
disminuye conforme incrementa la cantidad de reforzante, de 1gual manera. ¢l modelo
predice esa misma tendencia con la diferencia de que dicho cambio de este parametro
caracteristico es mucho menos pronunciado. Estas discrepancias cstan asociadas a las
suposiciones simplificativas empleadas en el modelo, asi como al limitado conocimiento de
las propiedades termofisicas del sistema bajo estudio.

En la Tabla 13 se muestran las predicciones de 17, tyy y L con respecto a la cantidad
de reforzante, proporcionadas por el modelo. Estos resultados muestran buena concordancia
cualitativa y cuantitativa con los obtendos experimentalmente, ver Tablas 8 y 13, Ligeras
discrepancias surgen cuando aumenta la cantidad de reforzante, no obstante. el modelo

predice satisfactoriamente las curvas de enfriamiento de materiales compuestos.

%% en vol. SiC T (*Cfs) trs (8) L (J/m
0 02724 425.56 9 23E-08
10 T 03314 34942 849E-08
20 04705 24663 6.85L-08

Tabla 13. Predicciones de los efectos proporcionados por el modelo.

Basdndose en la concordancia cualitativa encontrada entre los resultados obtenidos
experimentalmente vy los arrojados por el macro-micro modelo, se puede afirmar que si bien
el modelo es susceptible de mejoras, principalmente en lo que se refiere a las suposiciones
y simplificaciones adoptadas, propiedades termofisicas de la materia prima empleada,
principalmente en el coeficiente de transferencia de calor por conveccion (hy), asi como con
respecto a las constantes empleadas, ya sea obtenidas de la literatura o de condiciones
experimentales, en el micromodelado de la fase primaria a(Al) y del microconstituyente
eutéctico Al-Si, el modelo elaborado en este trabajo de tesis es capaz de predecir los
aspectos térmicos y cinéticos més importantes que se desprenden de los resultados
experimentales, cuando estos son procesados numéricamente mediante ¢l méodo de

Newton.
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Con base a lo anterior. resulla interesante emiplear ¢l modelo elaborado para
cstablecer la factibilidad de aplicacion del analisis térmico a la determinacidn de la cantidad
de particulas reforzantes en el material compuesto, asi como tener una idea de la capacidad
de éste método para discernir entre dos porcentajes diferentes. Para tal efecto, se efectud la
simulacién de las curvas de enfriamiento asociadas a materiales compuestos con diferenies
contenidos de reforzante. La Tabla 14 muestra los valores simulados de la T" y del t5 para
materiales compuestos con contenidos de O a 20 % en volumen de reforzante, con un

avance unitario. Las curvas asociadas a 0. 5. 10, 15 y 20 % en volumen de $iC se muestran

en la Figura 35.

__.u___"_,___L_,_____

Tabla 14. Resultados de T’ v tgs, obtenidos del macro-micro modelo e[aborado para -
contenidos de SiCp de 0 a 20 % en volumen.
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Capitule IV.

Considerando las desviaciones estandar de la T' v del t encontradas cxperimen-
talmente, asi como los cambios de estos parametros obtenidos del modelo, ver Tablas 8 y
14, se infiere que es posible discernit hasta = 2 % en volumen con respecto a la cantidad de
reforzante requerido. Por ejemplo, para un material compuesto A356/SiCp con 10 % ¢n
volumen de reforzante, las desviaciones estiandar de la T° y del 5 son 0.015 y 10.44
respectivamente, ver Tabla 8, que situdndolas en el valor obtenido del modelo para un 10
% en volumen de reforzante, ver Tabla 14, se sugiere que la cantidad de reforzante del
material compuesto sera de 10 + 2 % en volumen. Obedeciendo ¢l mismo razonamiento, se
puede notar que el g5 offece una mejor capacidad de discernimiento en comparacion con la
T°. Lo anterior nos permite afirmar que la aplicacion de analisis térmico (CA-CCA) a la

determinacion de la cantidad de reforzante es factible.

Evolucion de fa Temperatura vs Tiempo

800 -
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‘@ 600 | Thm - -
S. _ : fsic
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Figura 35. Curvas de enfriamiento de MMC's, 0-20 % en vol. SiC,
obtenidas del macro-micro modelo elaborado.



CONCLUSIONES

L.os resultados obtenidos de este trabajo de tesis permiten concluir que:

1

2)

4)

A través de la aplicacion del métedo de analisis de curvas de enfriamiento a materiales
compuestos AL-Si/StCp, sc determind que es factible su uso como herramienta de
control de proceso, dado que se identificd que los pardmetros caracteristicos que pueden
fungir como criteric de evaluacion del contenide de particulas de SiC en una matriz
metélica de aleacién A356, son la velocidad de enfriamiento (T°) y e} tiempo de fin de

solidificacion (tgs).

La presencia de particulas Ge SiC en la aleacién matriz A356 medifica la curva de
enfriamiento, consistiendo basicarnente en un acortamiento a medida que la cantidad de
reforzante aumenta, ese cambio se ve reflejado en un incremento del valor de lz
velocidad de enfriamiento (T°) y en una disminucién del valor del tiempo de fin de

solidificacién (tps).

Se integro e implemento un modelo matematico que acopld la transferencia de calor vy
solidificacion, macro-micro modelo o modelo MT-KT, de una aleacidn hipoeutéctica
Al-Si reforzada con particulas de SiC. Los resultados ammojados por ¢l modelo muestran

buena concordancia cualitativa y cuantilativa con respecto a resultados experimentales.

Los cambios que sufre la curva de enfriamiento se pudieron atribuir a:

i} la cantidad de aleacién matriz A356 a ser solidificada y por consiguiente, la
cantidad de calor latente a ser liberado, que se ve disminuida en proporcion a la
fraceidn volumen de particulas de SiC y,

ii) 2 las propiedades termofisicas distintas entre el reforzante y aleacion matniz.
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RECOMENDACIONES

Este trabajo de tesis es complemento del entorno de investigacion de materiales
compuestos, por lo que es necesario continuar trabajando sobre esta linea. Algunas
sugerencias que se proponen para trabajos posteriores, pensando que lo realizado es soporte
para futuras aproximaciones, serian explorar los efectos de una disminucién en las
dimensiones del modejo sobre la capacidad de discernimiento de la técnica, empleando
difercntes tamaiios de particula, asi como la magnitud y los efectos que produce ¢l
asentamiento de particulas, para diferentes dimensiones de! molde, sobre la capacidad de la
técnica propuesta en este trabajo para la cuantificacion del contenido de particulas en

materiales compuestos colados Al-Si/SiCp.
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ANEXO A

ALGORITMO DEL PROGRAMA DE COMPUTO (VISUAL BASIC, V.5.0)
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ANEXO B

OBTENCION DEL COEFICIENTE DE TRANSFERECIA DE CALOR POR
CONVECCION (hg)
L[ coeficiente de tiansterencia de calor global por conveccion (hy). empleado en e} macro-
micro modelo fue obtenido a partir de reahizar un procesamiento numérico a la curva de
enfriamiento experimental de la aleacién matriz A356 sin reforzar, obtenida bajo las
condiciones especificas de estudio.

En base a las suposiciones hechas en el desarrollo del modelo, el mecanismo de
transferencia de calor es por conveccién, condicion que se trato de conseguir al proponerse
el desarrollo experimental, ver capilulo [1l. De acuerdo a lo anterior, se asume que el
enfriamiento del metal ligquido y séhde obedece la ley de enfriamiento de Newion.
condicién gue permite calcular ef coeficiente de transferencia de calor a través de la
ecuacion (Al), mediante el procesamiento numérico de la curva de enfriamiento

experimental.
HEA S (Al)

La variacién de hg con respecto al tiempo puede ser dividida dentro de tres etapas: i)
enfriamiento del liquido, ii) solidificacién y iii) enfriamiento del sélido, ver Figura Al.
Dado que la variacidén de h; en la etapa de solidificacion dista mucho de enfriamiento
newtoniano, ya que ocurre transformacion de fase, esa parte no se considero en la obtencién
de la ecuacion. La aproximacién de ly como una funcién del tiempo, determinada
experimentalmente a través del procesamiento numérico de la curva de enfriamiento
experimental, fue obtenida mediante regresion numérica, ecuacion (A2), con un coeficiente

de correlacion de 0.972, ver Figura Al.

(170.42904)19.7571 89)) (A2)

hy =|11.068849 4+ -2 R
19.757189 +1

donde: hg es el coeficiente de transferencia de calor por conveccién (W/m’s) y t es el

tiempo {s).
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Figura Al. (a) Evolucion de by vs tiempo, en donde se muestran las etapas de
enfriamiento y solidificacion, (b) Grafico que muestra la obtencion
de la regresion numérica, no considerando la solidificacion.

Cabe sefialar que la expresion de hy obtenida a partir de informacion térmica de la
aleaci6n matriz sin reforzante fue la empleada en el macro-micro modelo del matcrial
compuesto A356/SiCp, tomando en cuenta que hy no sufria cambios significativos al
considerar el efecto del reforzante. sin embargo, los resuitados obtenidos no concordaban
con la realidad experimental. Entotices se planteo la necesidad de un factor de correccion
que estuviera en funcion de la fraccion del reforzante. Asi, la ecuacion empleada fue la
siguiente:

(170.42904)(19.757189)

hy =|11.068849 +
19757189+ ¢

)@ (1 + 2.0710147+ £, }2°"7) (A3)

Es importante hacer notar que éste factor de correccion no obedece un
comportamiento fineal y que es indicativo de la influencia que tienc el reforzante sobre la
aleacion matriz, dado que modifican el flujo de calor que se libera del material hacia los

alrededores.
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