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RESUMEN

Las propiedades fisicas de los materiales compuestos de matriz
metdlica (MMC), dependen del material reforzante y en gran manera de
la microestructura que presenta la aleacidén que conforma su matriz,
por lo tanto, sl se cuenta con un modelo matemadtico que describa de
forma aproximada la evolucidn térmica y cinética de solidificacidn,
se contard con una herramienta auxiliar para la interpretacidn vy
conocimiento de los procesos de solidificacién en dichos materiales,

El sistema Al-8i/SiC ha sido utilizado dentro de la industria en
la elaboracidén de algunas piezas por fundicidn que estén sustituyendo
a las de hierro, acerc y otros, va que ofrecen propiedades de buena
estabilidad dimensional, baja densidad vy bajo coeficiente de
expansidén; en el presente trabajo de tesis, se desarrolld un modelo
matematico para simular la solidificacién de materiales compuestos de
matriz base aluminio-silicio A356 reforzada con carburo de silicio en
particulas, colados en moldes de arena, con objetc de contar con una
herramienta que desde el puntco de vista mecanistico, apoyara a la
explicacién fenomenoldgica de lo que acontece durante la
solidificacidén de dichos materiales.

Dicho modelo se tradujo en un programa de coémputo el cual, a
partir de las condiciones de procesamiento (temperatura de colada,
dimensicnes del molde <c¢ilindrico y ©porcentaje de particulas
reforzantes), es capaz de simular de manera aproximada la historia
térmica y la cinética de sclidificaciodn,

Con objeto de corroborar los datos arrojados por el modelo, se
realizaron nueve corridas experimentales, considerando tres niveles
de porcentaje de particulas vy tres réplicas por cada nivel. De cada
probeta cilindrica se obtuviercn dos curvas de enfriamiento de las
cuales se analizd el efecto del contenido de reforzante en sus
pardmetros de liquidus y eutécticos, de igual forma fueron analizadas
por el método de Fourier con el fin de extraer la informacién del
calor 1latente y la cinética de solidificacién en funcién del
porcentaje de SiC,

Las c¢urvas de enfriamiento v de c¢inética de solidificacién
simuladas mostraron una buena concordancia cualitativa con las
experimentales, mostrando 1ligeras discrepancias en las etapas de
nucleacidén y crecimiento dendritico vy del microconstituyente
eutéctico. Con base en esto se considera necesario realizar una
investigacién més detallada gue abarque esta etapa de la
solidificacién en este sistema, ademés de obtener mejores valores de
los parametros termofisicos de sus componentes con objeto de mejorar
las predicciones del modelo. '



OBJETIVOS

Determinar experimentalmente el efecto de la presencia de
diferentes cantidades de SiC sobre las caracteristicas de las
curvas de enfriamiento asociadas con la solidificacidn de
materiales compuestos A356/81iCe, colados en moldes de arena.

Explorar el efecto de la presencia de diferentes cantidades de
SiC sobre el calor latente y la cinética de solidificacién de la
matriz metdlica presente en materiales compuestos A356/SiC,
mediante la aplicacidén del Método de Andlisis Térmico de Fourier
a las curvas de enfriamiento experimentales.

Elaborar e implementar un macro-micro modelo de solidificacidn
destinado a simular las historias térmicas y la cinética de
solidificacién de materiales compuestos A356/5iCr colados en
moldes de arena.

Comparar las predicciones del modelo con respecto a los
resultados experimentales, incluyendo las historias térmicas,
asi como la c¢inética de solidificacién obtenida mediante la
aplicacidén del Métoeodo de Fourier.



CAPITULO I:
GENERALIDADES
I.1. INTRODUCCION

Los materiales compuestos de matriz metdlica (MMC, por sus
siglas en inglés) son materiales desarrollados para cubrir una gana
de usos especiales, aprovechando las propiedades del metal base en
combinacidén con las del material reforzante, con lo que se pueden
modificar caracteristicas tales como resistencia, rigidez,
resistencia a la abrasidén y estabilidad dimensional, dependiendo de
la cantidad, ubicacién y unidén con la matriz'.

La mayvoria de los desarrollos comerciales de MMC, se ha enfocado
en el aluminio come la matriz metdlica, vya que se aprovecha la
ligereza, resistencia a la intemperie y propiedades mecénicas de sus
aleaciones. El puntc de fusidn del aluminio es suficientemente alto
para satisfacer wvarias aplicacicones, asi mismo es suficientenente
bajo para que el proceso de fabricacidén del MMC sea conveniente.
Otra caracteristica del aluminio, es que puede emplearse con una gran
variedad de reforzantes, como boro, Al,0:, $iC y grafito, ya sea en
forma de particulas, fibras largas o cortas y hojuelas?.

Actualmente varias compafilas emplean la técnica de incorporacidn
de particulas u hojuelas en la aleacidén fundida de aluminio, para su
posterior colada vy produccidn de lingotes, barras o placas. Los MMC
de aluminio/SiC particulas (R1/S5iCp) estdn siendo desarrollados por
la industria aerocespacial para fabricar placas, refuerzos y racks
para equipo eléctrico en aercplanos; dichos MMC poseen buena
estabilidad dimensional ¢ resistencia a la microflexidn, importante
en las aplicaciones de oéptica de precisidén y medicidén de unidades
inerciales; la industria electrénica ha comenzade a reemplazar
aleaciones hierro-niquel por MMC de Al/SiCp por su baja densidad,
buena conductividad térmica y bajo coeficiente de expansién.

Las propiedades de los productos finales de MMC, -estéan
controlados en gran parte por la microestructura obtenida durante su
solidificacién®, por lo que es importante establecer las condiciones
de proceso que producen la microestructura deseada asi como la
influencia de las particulas reforzantes.

Es por esto que para obtener un MMC de las caracteristicas
requeridas, es necesario establecer las relaciones causa-efecto que
ligan a las variables de proceso con la microestructura presente en
el producto de solidificacién® ¢, asi como de la distribucién de las

particulas de reforzante’.



I.2. ANTECEDENTES
I.2.1., GENERALIDADES.

En las WUltimas décadas el modelado de la solidificacidén ha
seguido un desarrollo sostenido, impulsado por el interés de
optimizar los procesos y la calidad de los productes de fundicién
mediante la comprensién de los fendmenos que rigen la formacidn de la
microestructura, a través de la prediccidén de la evolucidn de sus
variables, basada en modelos mecanisticos®®*011,

A partir de un punto de vista general, las caracteristicas
estructurales asociadas a un producto metalico obtenido mediante
procesos que involucran a la solidificacidén se establecen a tres
niveles, en funcién del tamafic de los aspectos de interés'®:

1) Nivel macroscdpico (macroestructural), del corden de mm a m, Llos
aspectos de interés ascociados a la solidificacidén a este nivel
incluyen la forma y posicionamiento de macrorechupes, tamafio de
macrograno, macrosegregacién, fisuras, calidad superficial vy
exactitud dimensional de la pieza; la aceptacién de un producto
de fundicién pasa por un primer filtro gque restringe las
condiciones minimas de calidad que debe cumplir una pieza en
funcidén de las caracteristicas macroestructurales.

2) ﬁiﬁel microscodpico (microestructural), del orden de um a mm, en
la mayoria de los casos las propiedades mecanicas dependen de la
estructura de solidificacidédn a este nivel; elementos de este
nivel incluyen al tamafic y tipo {(columnar o equiaxial) de grano
obtenido de c¢olada, tipo, morfologia y cantidades relativas de
las fases presentes, espaciamiento interdendritico, tipo e
intensidad de la microsegregacidén, cantidad de microrechupes,
microporosidad e inclusiones.

3) Nivel atdémico (nanocestructural), del orden de nandémetros, las
caracteristicas estructurales a este nivel incluyen la estructura
cristalina y defectos lineales, ©puntuales y de superficie
{dislocaciones, wvacancias, etc.).

Con base en la anterior clasificacidén y en su evolucidn pasada,
el estado actual del conocimiento y el desarrollo que tendradn los
modelos destinados a simular la solidificacidn, pueden ser ubicados
dentro de tres generaciones de modelos de solidificacién.

Los modelos de la primera generacidn, basan su planteamiento en
lo gue acontece dentro del sistema a nivel macroscdpico y son
conocidos como modelos macroscédpicos de solidificaciédn.



En estos modelos, la descripcidn cuantitativa de la evolucidn de
la interfase sélido-liquido se realiza a través de las soluciones
nunéricas de las ecuaciones de conservacldn macroscdpica de energia,
masa, momentum y especies quimicas, empleando simplificaciones para
introducir al calor latente generado por el cambio de fase, sin
considerar la cinética de solidificacién y asumen que la £raccién
sdélida es una funcidén gue dependen unicamente de la temperatura. La
mayor parte de los esfuerzos realizados en las Ultimas tres décadas
pertenecen a este tipo de modelos.

Los modelos de la segunda generacién acoplan la descripcidn
cuantitativa {(a escala macroscdpica) de los fenbmenos de transporte,
con la descripcién microscodpica de la solidificaciédn mediante la
introduccién de la cinética de formacion de los microconstituyentes,

La mayor parte de los modelos gue pertenecen a esta generacidn
resuelven las ecuaciones asociadas a los fendmenos macroscépicos de
transporte simultédneamente con las ecuaciones relacionadas con la
cinética de transformaciones de fase y, «cuando la principal
transformacidédn de fase es la solidificacidn, son conocidos bajo el
nombre genérico de macro-micromodelos de scolidificacién.

Estos modelos permiten obtener informacién cuantitativa de
aspectos estructurales a nivel microscépico. El tratamiento del
problema de generacién de calor latente durante el cambio de fase se
realiza mediante leyes de nucleacidn 1% crecimiento del
micreoconstituyente en formacién.

Los modelos de la tercera generacidn, para predecir la evolucién
de la interfase sdélido-liquido, se basan no solamente en
consideraciones que se relacionan con lo gue acontece a nivel
macroscépico v microscdpico, sino gue adicionalmente calcula la
evolucidén del sistema a nivel atdmico. Si bien en la actualidad no
existe una base de datos que correlacione cuantitativamente a
elementos estructurales a este nivel con las propiedades gue muestra
una pieza fundida, la descripcidén detallada del movimiento de las
interfases sdélido-liquido durante la solidificaciébn requiere célculos
a este nivel®?.

Sin embargo, la descripcidén de la eveolucidn del estado asociado
a cada atomo presente en un sistema metal-molde estd limitada por 1la
capacidad de memoria vy procesamiento del equipo de computo
disponible®®.

Por esta razdén los célculos atomisticos asociados a la formacidn
de microestructura se han aplicado a aspectos microestructurales muy
aislados y especificos, como limites de grano, dislocaciones, etc,,
donde el ntimero de Atomos se ubica entre 107 y 104,



Actualmente los modelos de la segunda generacidn son los que
mayores aportaciones han dade al estudic de la solidificacién y en
este trabajo se planted e implantdé un mnodelo de esta naturaleza,
razdén por la cual este tipo de modelado se trata con mas detalle a
continuacidn.

I.2.2. MODELADO DE LA SOLIDIFICACION.

Un modelo que pretenda describir el enfriamiento VY%
sclidificacién de una pieza fundida, debe considerar la fenomenologia
a nivel macroscdpico y microscdHpico.

Una descripcidén més precisa de la evolucién de parédmetros
micrcestructurales, depende del adecuado modelado de la transferencia
de calor, de la cinética de solidificacién y de un correcto
acoplamiento entre estos dos aspectos durante el cambio de fase'!.

A escala macroscdpica, el proceso de solidificaclén de piezas
coladas en moldes de arena, es gobernado principalmente por la
transferencia conductiva de calor.

La wvariable gque debe ser evaluada es la temperatura, 71, a
cualquier tiempo, ¢, y en cualquler posicibén, (x,y.z}, dentro de 1la
pieza bajo estudio.

Conforme a lo anterior, el planteamiento bé&sico de un modelo de
solidificacidén, se resume en la resolucidén de 1a ecuacién de
conservacién de energia con cambio de fase cuando se considera que el
principal mecanismo de transferencia de enexrgia es la conduccidn.

VU VT)Y+Q, = pCp, %?— ec., 1
en donde:
Qs = Lf %

ot 4 ec. 2

En las ecs. 1 y 2, T es el campo de temperaturas en funcidn de
la posicidn y del tiempo, k& es la conductividad térmica, p es la

densidad, (p es la capacidad calorifica, L, es el calor latente de

fusién por wunidad de volumen, f, es la fraccidén sdélida, los
subindices iésimos indican la pertenencia al dominio del metal (i=1)
o del molde (i=2) y @, es el flujo de calor latente liberado por 1la

solidificacidn, por unidad de wvolumen, el cual toma valores
diferentes de cero Unicamente en el dominio del metal y durante 1la
solidificacién,.



En este caso para resolver la ec. 1 es necesario fijar las
condiciones iniciales y limites del sistema bajo estudio, asi como

conocer la evolucién de la fraccién sédlida f; como una funcidn de la
posicién y del tiempo.

En los modelos macroscépicos de solidificacidén, f, se determina

en funcidén de la temperatura. Las ecuaciones empleadas para
describir cuantitativamente esta dependencia son obtenidas,5 en la
1 16

mayoria de los casos, a partir de modelos de microsegregacidn

En la tabla 1 se muestran las ecuaciones de algunos modelos de
microsegregacidn.

Modelo Ecuacidén Caracteristica .&(T)
Regla de la o . 1 HYL—T—
C =C /Ijt+ flk —1 =
palanca L o [ fs( o )] fs (ko""l)-TL "'TF"
](k ) ) - 7 =1 /Ck,~1)

Scheil!®® ¢ =Cf1- £} f. = ~lp

g 0[ . ' (koml)_TL_"TF_,

* Kk -1) (120, ) (1-2ek,, )ik, 1)
Brody y C, —Clﬁ“0*2ahlnf . f 1 [TWI}}

9 {51} rE =

Flemings a=4Dg, [ 4] (- 2ak,)| T, -1, |
cr=cli-2 R HL-2Ck, ) (120, )/(k,~1)
Clyne y Kurz(53) L o[( mo)fs]( f 1 [T T :l
Q= afl—exp(--1/a)—0.5exp(-1/2a) (120, T, ~Tx
E -1~k
. CL [ (1 -Bk )f I }[ﬁ 0] . 7.1, (-2, k1)
4
Ohnaka B =2y 1+2y) f = (1--2)3k )[T 7 ]
y=8Dt, /A
Tabla 1.- Modelos de microsegregacion v .
expresiones asociadas para determinar f;(7).

Sin embargo, estos modelos simplificados del cambio de fase, no
pueden predecir adecuadamente la historia térmical’, en particular la
recalescencia, ni las caracteristicas de las microestructuras
equiaxiales, como tamafico de grano, espaciamientos interdendritico y
laminar eutéctico, fracciones voluminicas de cada fase ni la

morfologia de los productos de solidificacién.

Por lo antericor y con el fin de predecir de una mnanera més
cercana a la realidad lo que acontece en la matriz de lcos MMC durante

la transformacién de fase, es necesario conocer la evolucidén de f; en

funcidén de las condiciones de enfriamiento presentes en el interior
de la pieza bajo estudio, lodgréndose esto a partir de las leyes de
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nucleacidén y crecimiento, e Incorporéndolas en la parte microscdpica
del macro-micro modelo de solidificacién.

Un micromodelo destinado a describir la solidificacidén equiaxial
y eutéctica de una aleacidn, consta béasicamente de tres elementos,
para cada microconstituyente:

Modelos de nucleacién.

-~ Modelos de crecimiento.

- La consideracidn de la interaccidén de los granes én
crecimiento.

1.2.2.31. NUCLEACION.

La evaluacidn de las leyes que rigen dicho fendmeno sirven para
determinar la densidad de granos dque presentard un producto de

solidificacidén. Para ellc, se distinguen dos aproximaciones
principales®’:
1. Modelos de nucleacidn continua.

En este tipe de modelos se considera una dependencia continua
del nutmero de nicleos activos por unidad de volumen de metal,

Ny, respecto a la temperatura del liquido subenfriado y la
nucleacién termina cuando el liquido remanente alcanza su méximo
subenfriamiento.

2. Modelos de nucleacidén instantidnea.

Estos modelos consideran que todos los nucleos se forman en el
momento en que el liquido subenfriado alcanza la temperatura de

nucleacién, 1.

En la Tabla 2 se muestran algunas de las ecuaciones béasicas vy
parémetros que deben evaluarse para caracterizar cuantitativamente la
nucleacidn.



Modelo Tipo Ecuacidn Basica i;:iﬁﬁi;;:
Oldfield Continuo fézv—-:unKl(AT)n"léf— n, K
ot ot
Maxwell Continuo N (N~ N, expl —> /O N, ¢
at ATX(T, - AT)
Thevoz Continuo av__ N, ex (AT -AT, ) Ns ’ ATN '
{estadistico) | d(AT) -[2zAT, AT} Af;
Goettsch C(:(;I;tt:;.g.l;gthO) N(T) - (Rmx “;?mn)fi (Rm‘ %’.)2 S&m
aN _ T4 dr
Stefanescu | Instanténeo " (Ns —NI.)M2 exp[};z—} Ns( %Jt)
Fras Continuo N =yAT" v, om

Tabla 2.- Modelos de nucleacién.

La descripcidn cuantitativa de la nucleacidén, depende en gran
medida de las condiciones experimentales en que se cbtuvieron los
datos alimentades al modelo, por lo que los parametros de ajuste
mostrados en la tabla anterior deben obtenerse mediante el conteo de
granos en diferentes condiciones experimentales de enfriamiento.

En los modelos mencionados, se considera que la nucleacidn
ocurre sobre sustratos presentes previamente en el metal ligquido, lo
que se justifica cuando, como parte del tratamiento de refinacién de
grano de aleaciones, se realizan adiciones gque fungiran como sitios
de nucleaciédn.

I.2.2.2. CRECIMIENTO.
En el caso de las aleaciones hipoeutécticas base Al-8i, como es

el caso de la matriz de los MMC A356/SiC, se presentan los siguientes
microconstituyentes:

- La fase «a, que se forma al inicio de la solidificacién, es
una solucidn rica en aluminic, gque se presenta en las

condiciones existentes durante el enfriamiento y
solidificacidén en moldes de arena, como dendritas
eguiaxiales.



- El eutéctico irregular Al-Si, que se presenta como placas
alternadas de silicio y de solucidén sdélida de aluminio,
espaciadas irregularmente, que se ubican en las regiones
interdendriticas e intergranulares de la fase primaria.

Debido a que difieren las caracteristicas de los crecimientos
equiaxiales dendritico y eutéctico durante la solidificacidn, se han
desarrollado modelos aplicables a cada caso.

En el caso del crecimiento equiaxial dendritico, los granos en
¢crecimiento son parcialmente sdlidos, mientras que en el eguiaxial
eutéctico son totalmente sélidos'S.

* CRECIMIENTO DENDRITICO.

Para modelar el crecimiento de un grano equiaxial dendritico hay
gue considerar:

- El conocimiento de la velocidad a la que se desplaza la punta
de la dendrita, en funcidén del subenfriamiento presente en el
liquido en contacto y del radio de la punta bajo esas
condiciones de crecimiento.

Un modelc de microsegregacién gque permita relacionar la
evolucién de la fraccidén sdlida en el grano semisdlido en
crecimiento, c¢on la distribucidén del soluto dentro del
sistema, el cual debe conservarse.

Esta aproximacidn, aundgue no describe la compleijidad geométrica
de un grano dendritico real, si describe la evolucidn de la fraccidn
s6lida dentro del grano, de donde se determina la cinética de
solidificacién'?,

Como el «campo solutal es la principal fuerza notxiz de
crecimiento de la dendrita, se requiere representar adecuadamente la
composicién del liquido remanente en contacto con la dendrita en
crecimiento, por lo que es necesario incluir un modelo de
microsegregaciodn,

Las teorias que han sido propuestas para describir al
crecimiento dendritico constituyen una de las &reas fundamentales de
la investigacidén que con respecto a la solidificacién ha sido
realizada en las ultimas décadas'??®, Hasta inicios de la década
pasada la teoria del subenfriamiento constitucional (CS)# sirvio
come el modelo mas exitoso para describir la evolucién de estructuras
dendriticas, particularmente en el caso de solidificacién
direccional. El andlisis realizado por Lipton, Glicksman y Kurz

10



(LGK) **'%*  proporciondé los fundamentos del estado actual del
conocimiento del crecimiento equiaxial dendritico®.

Este modelo establece la interrelacidén entre el subenfriamiento,
la vwvelocidad de avance de la dendrita y el radico de la punta
dendritica a partir de un anédlisis de los procescos fisicos que
controlan al crecimiento dendritico, los cuales, en la mayoria de los
procesos convencionales de solidificacidn, son bésicamente tres:
difusién térmica, difusién solutal y enexgia interfacial.

El modelo LGK combina las soluciones de Ivantsov?® para los
campos de difusidén térmico y solutal alrededor de una punta
dendritica, con forma de un paraboloide en revolucidén, con el
criterio de estabilidad morfolégica marginal de Muller-Krumbhaar®® y
se resume a continuacidn.

Durante el crecimiento equiaxlal dendritico, en relacidén con la
velocidad a la cual se desplaza la punta dendritica, se ha encontrado
gque la transferencia de calor y de masa implicita en este procesoc son
una funcidén del subenfriamiento total due presenta la aleacidn
liquida en contacto con la punta de la dendrita en crecimiento y que,
en las condiciones presentes en los procesos convenclonales de
solidificacidén, el subenfriamiento total mencionado anteriormente es
la suma de tres contribuciones: el subenfriamiento térmico, el
subenfriamiento solutal y el subenfriamiento capilar.

AT = AT + AT + AT ec, 3
i c R

Los componentes térmico y solutal del subenfriamiento pueden
obtenerse a partir de la solucidn general del campo de difusidn
asociado a un paraboloide de revolucidn, el cual simula a la punta de
la dendrita en crecimiento, mediante el tratamiento de Ivantsov,
mientras que el subenfriamiento capilar es obtenible de la ecuacidén
de Gibbs-Thomson®’, que permite calcular 1la disminucién de 1la
temperatura de liquidus asociada a la curvatura finita que presenta
la punta deé la dendrita en crecimiento. Las anteriores
consideraciones permiten describir explicitamente la siguiente
ecuacion.

o . 2
AT ==L (B)+mCyl1~ R B
o () +m 0{ 1.-(1—-k0)1v(1)¢)}+ R )

Adicionaimente, ©para obtener wuna relacién Unica entre el
subenfriamiento total, la velocidad de crecimiento de la dendrita vy
el radio que presenta la punta de la dendrita, es necesario
introducir el criterio de estabilidad morfolégica marginal para una
interfase sélido/liquide. El modelo LGK asume que el radio observado
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en la punta dendritica es igual a la wmenor longitud de onda que se
forma bajo las condiciones 1locales de crecimiento en la punta
dendritica, empleando el modelo de Miller-Krumbhaar:

I/o’

R= ec, 5
FAH, - PmC,(1-k,)
Cp 1-(-k)I(Z)
dqnde el ntmero de Péclet Solutal es definide por:
R:F@ ec. 6
2D

La solucidn, mediante métodos iterativos, de las ecuaciones 4 y
5 determinan, para un subenfriamiento dado, el radio y la velocidad
de avance de la punta dendritica. Realizando una regresidén
polinomial de la dependencia funcional de la velocidad de avance con
respecto al subenfriamiento, la ecuacidn resultante permite simular
la evolucién de la velocidad de 1la punta dendritica durante 1la
solidificacién. Lo anterior constituye la base del conocimiento
actual relacionado al crecimiento dendritico en aleaciones
subenfriadas.

e CRECIMIENTO EUTECTICC.

El crecimiento del microconstituyente eutéctico, corresponde a
un sistema binario que involucra el crecimiento acoplado de dos fases
sdlidas a partir del liquidoe de manera cooperativa y por efectos
caplilares, ya que en la interfase existente entre las dos soluciones
sdlidas y el liquido, las tensiones deben estar balanceadas para
alcanzar el equilibrio mecéanico.

Jackson y Hunt (JH)?® desarrollaron la teoria de los eutécticos
regulares. En este caso dos fases o vy f, crecen en la forma de
placas o] fibras que son perpendiculares a la interfase
sblido/1iguido. Considerando la difusién de soluto entre el arreglo
periddico de placas o fibras, y el equilibric mecénicc entre las
fuerzas interfaciales en la unidén de las tres fases participantes, la
teoria JH permite calcular el subenfriamiento del frente eutéctico,

AT, , asi como el espaciamiento interlaminar o interfibroso, A,
como una funcidén de la velocidad de crecimiento, vg,. Lo anterior es
descrito por las siguientes ecuaciones:

K
By, =—r ' .7
Eu ' Bu Kc ec .
(ATE‘ )MZVE == "1““ ec. 8B
3 U 4K'GIKr
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donde K, y K, son constantes fisicoquimicas que caracterizan a las
fases que conforman al microconstituyente eutéctico.

En muchas aleaciones eutécticas de interés industrial, como las
asociadas a los sistemas Fe-C y Al-Si, la formacidén de placas o
fibras es dificultada por la presencia de una fase facetada. Esto
resulta en una morfologia eutéctica irregular en donde las fases en
crecimiento no son paralelas ni estdn espacladas <regularmente.
Fisher vy Kurz?® asumieron que el espaciamiento entre placas en
eutécticos irregulares wvarian entre un valor minimo y un maximo,
proponiendo un espaciamiento interlaminar promedico para caracterizar
micreestructuralmente 'a los eutécticos irregulares.

Extendiendo estas ideas Jones v Kurz®® encontraron que el valor
promedio del espaciamiento interlaminar estéd dado por:

(ﬁ’fzu> = ¢j'Eu ec. 9
en donde ¢ es una constante cuyo valor dependen del sistema binario
bajo estudio. El factor de correccidn ¢ modifica la relacidn entre

el subenfriamiento y la velocidad de crecimiento predichas por el
modelo JH de la siguiente manera:

K
<’1§u>"au=¢2‘k‘j ec. 10
2
AT Yy, =@ | L .
(AL) v [¢2+1J KX, ec.

Estas ecuaciones sblo son validas en condiciones de enfriamiento
que aseguren gque el espaclamiento interlaminar es menocr a la
distancia de difusidn, como en el casco de piezas metdliicas obtenidas
por c¢olada en moldes de arena.
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CAPITULO II:

MACRO-MICRO MODELADO DE LA SOLIDIFICACION DE MATERIALES COMPUESTOS
A356/8iCp

RESUMEN

En este capituloc se muestra el desarrollo de un macro-micro
modelo de la solidificacidén de materiales compuestos A356/SiCp, en el
que se acoplan los aspectos macroscodpicos de transferencia de calor
con los aspectos microscbdpicos asoclados a la cinética de las
transformaciones de fase™, congiderande los cambios en las
condiciones térmicas vy fisicas del sistema, provecades por la
presencia del reforzante®? 2,

En este modelo se buscd simular la historia térmica y c¢inética
de solidificacidén, para crear una herramienta que desde el punto de
vista mecanistico apoye a explicar la fenomenologia gue ocurre
durante la produccidén de los materiales mencionados.

El acoplamiento del modelo cinético de solidificacién con el de
transferencia de calor consistid en incorporar el calor latente
liberado durante el cambic de fase, asociado con la nucleacidn y el
crecimiento de las nuevas fases, tomando en cuenta el efecto de las
particulas reforzantes dentro de la ecuacidn de conservacidn de
energia del modelo de transferencia de calor, con el fin de
determinar la evolucidédn de la temperatura en el sistema.

En este trabajo, se consideré la solidificacidén equiaxial
dendritica y eutéctica, por ser estos casos los que presenta la
aleacidébn A356, una de las aleaciones comerclales empleadas como
matriz en la manufactura de MMC colados en moldes de arena’.

El modelo consta de dos componentes principales: un macromodelo
de transferencia de calor, cuyo propdésito es llevar a cabo el balance
de energlia dentro del sistema; asi como un micromodelo de cinética de
solidificacidn dendritica y eutéctica, cuyo objetivo es cuantificar
la nucleacidén de los granos dendriticos y eutécticos, asi como la
cinética de crecimiento de 1los mismos, para incorporar el calor
latente de solidificacién en los cdlculos realizados por el
macromodelo®,
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IT.1. MACRO MODELO DE TRANSFERENCIA DE CALOR,

El sistema bajo estudio, representado esquemdticamente en la
Figura 1 consta de un cilindro de MMC cuya matriz es la aleacidn
A356, inicialmente liquida, a una temperatura mayor a la temperatura
de liquidus, rodeado por un molde de arena silica que en un principio
se encuentra a temperatura ambiente.

Figura 1.~ Esquema del sistema a considerar
durante la simulacidén de la solidificacién de
MMC A356/3iCy.

Debido a los gradientes térmicos se considera que durante el
enfriamiento y la solidificacién del MMC, el principal mecanismo de
transferencia de calor es 1la conduccidn. En consecuencia la
conservacién de energla en el sistema se representa por la ecuacidn
general de conducciédn:

o7 o
Cp, —-=V(kVTy+ L, =% ec. 12
PP o =V VT + L -
donde las propiedades termofisicas se han asumido constantes.
Expresando la ecuacidén anterior en coordenadas cilindricas,

considerando transferencia de calor tGnicamente en direccidn radial,
se cbtiene lo siguiente:

oT 1{ or of.

Cp —=k ~{r— {+ L. 2% . 13
PEPS kfr[’ 6rj+ r” e
donde:

L g&unQS ec. 14

Sar

El término de generacidén de calor latente durante la
solidificacién, (%, lo proporciona el modelo microscépico de cinética
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de solidificacién y adquiere wvalores distintos de cero unicamente en
el dominioc del MMC y durante la solidificacién.

En el sistema bajo estudio, se consideraron las siguilentes
condiciones limite:

i) Centro geométrico del MMC.
oT
k= ec. 15
M o
ii) Intercara molde/MMC.
or or
k, —— =k —— ec. 16
Mor  Car
iii) Intercara molde/medio ambiente.
—~ks.g’—j=hw(TRs--Tw) ec, 17

Las condiciones iniciales, de temperatura como funcidn de la
posicidén y del itiempo, Iﬁgﬂ, son las siguientes:

iv) En el dominio del MMC.

'T(’ ?O) = ]éalada ec., 18
v) En el dominio del molde.

7(,0)=1, ec. 19
IT.2. MICRO MODELO.

El modelo propuesto asume  que, como resultado de la
solidificacién existen dos principales productos: (i) dendritas
equiaxiadas de una solucién rica en aluminio y {i1)
microconstituyente eutéctico, como es el casc de la matriz A356 la
cual es una aleacién base Al-5i*°, por lo que se tomo como referencia
al binario Al-Si, cuyo diagrama de fases se observa esquemdticamente
en la Figura 2:
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Diagrama Al-Si
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Figura 2.- Diagrama de fases del sistema

binario Al-81,

En la Figura 3 se muestra una curva de enfriamiento experimental
tipica, de una aleacidn A356, colada en molde de arena.
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Figura 3.- Curva de enfriamiento tipica,

asoclada gl enfriamiento y solidificacidn de
la aleagipn A35%, en donde se muestran las
etapas copgideradas en el modelo elaborado.
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Con base en la figura anterior, se pueden describir las etapas
consideradas en el modelo propuesto, mismas que se describen a
continuacidn:

a. Enfriamiento del liquido.
Durante esta etapa, el sistema alcanza la temperatura de
liquidus, vya que transfiere energia a su alrededor como calor
sensible, asociado al sobrecalentamiento inicial.

b. Inicio de la solidificacidn primaria.
En esta etapa, inicia la nucleacién de los granos de la matriz
metalica y predomina el crecimiento de los brazos dendriticos de
la fase « rica en Al, en forma radial hasta que se alcanza la
coherencia dendritica.

c. Engrosamiento de los brazos dendriticos.
A partir de este punto la dendrita equiaxial cesa su crecimiento
radial y la solidificacién de la fase primaria se realiza
mediante el engrosamiento de las dendritas, lo cual rechaza
soluto hacia el metal liquido remanente y este proceso continia
hasta que se alcanza la temperatura eutéctica, momento en gue
inicia la siguiente etapa.

d. Solidificacidén simultanea.
En esta parte, nuclean los granos de micrecconstituyente
eutéctico y crecen simultédneamente con la fase primaria, de
forma competitiva, hasta que cesa el desarrollo de esta UGltima
al presentarse la recalescencia eutéctica.

e. Crecimiento eutéctico.
Durante esta etapa, el incremento en la fraccidén séblida se debe
unicamente al desarrollo del microconstituyente eutéctico y éste
continta hasta agotarse el liguido remanente, al final de 1la
solidificacién.

£. Enfriamiento del sdélido.
A partir del inicio de esta etapa, el MMC aporta energia al
medio circundante, como calor sensible del sb6lido caliente hasta
alcanzar la estabilidad térmica con el molde.

En el presente trabajo, para simplificar el problema de 1la
determinacién de la evolucidbn de la fraccidén sdlida durante la
solidificacidén equiaxial dendritica o eutéctica, se consideran tres
supuestos:

1) Todos los granos que han nucleado permanecen durante toda la
solidificacidn.
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Esta suposicidén permite una primera aproximacidén ya que se
ignoran los procesos de coalescencia y disolucién de los granos
en crecimiento, lo cual ocurre en el caso real, ya que de no
hacerlo seria necesario incorporar al micromedelo otro que
considerara dicho efecto, cabe seflalar que hasta la fecha no
existe un modelo reportado que simule tales efectos.

2) Dichos granos permanecen en la misma posiciédn, es decir, no se
considera flujo en la aleacidn.

La consideracidén de que la velocidad de los granos sdlidos en
el seno del metal es nula se hace porgue para poder tomar en
cuenta el movimiento de la fase sé6lida durante la
solidificacidén seria necesario resolver simulténeamente, ademéas
del modelo de transferencia de calor y el cinético de
solidificacidén, las ecuaciones de continuidad y movimiento, lo
cual presenta una complejidad formidable.

3) La morfologia de los granos es esférica.

La suposicidén de que los granos son esféricos reside en
simplificar al maximo el seguimiento de la posicidén de la punta
dendritica y eventualmente del frente sdlido dentro del grano en
crecimiento y poder aplicar asi la ecuacién de crecimiento
dendritico y eutéctico, el no hacerlo de esta manera implicaria el
realizar un seguimiento de la evolucidn topoldgica de los brazos del
grano dendritico en tres dimensiones, lo cual constituye una gran
complejidad que apenas en afios recientes se empieza a modelar con la
ayuda de supercomputadoras.

Dentro de cada elemento de volumen, se puede determinar la
fraccidén sdélida mediante:

£ (X'J)=N(x)§7TR3(~xJ) ec. 20

donde Nﬁﬂ es el numero de granos por unidad de volumen y Rhﬁ) es el

radio promedio de los granos presentes en el microvolumen. Cabe
sefialar que conforme se desarrollan los Jgranos, entre si mismos
existird un interbloqueo entre su crecimiento, por lo que la fraccidn
s6lida efectiva estard dada por la ecuacién de Jonson Mehl®S:

fs (.x,t)=1—-exp(N(x)§7rR3(x,t)) ec. 21
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Figura 4.- Representacidén esquematica de los

radios caracteristicos y del reparto de
solute asociados al crecimiento equiaxial
dendritico.

La Figura 4 representa un esquematicamente a un grano dendritico

durante su crecimiento, donde su envolvente de radio R

gl’
definido por la posicién de la punta de la dendrita.
la fraccidén wvolumen del grano, f;, esta dada por:

3

esté
Por lc tanto,

ec. 22

la
lo
es

o= e

Rmr

La fraccidén de la fase sdélida con respecto al volumen total del
grano, se caracteriza por [f. Inmediatamente después de
nucleacidn, el grano esférico se supone completamente sélido, por
que f;=f,. Como la difusividad térmica de la aleacidén metdlica

TESIS CON
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de 3 a 4 ordenes de magnitud mayor que la difusividad de soluto®’,

por

1o

que los gradientes térmicos se desprecian, la cinética de

solidificacién se considera dependiente del gradiente de solute, por
lo anterior se supone gque la temperatura dentro del grano es uniforme
e igual a la temperatura de la punta de la dendrita.

1)

De acuerdo con lo mostrade en la Figura 4, se considera lo
siguiente:

El contenido de soluto dentro de 1la esfera sbélida
equivalente, de R=0 a R, se obtiene al aplicar un modelo de
microsegregacidn.

2) En el liquido interdendritico, de Ry a R, , la concentracidn
de soluto es constante y corresponde a la composicidn de
equilibrio en la intercara sdélido/liquido, C*, obtenida del
diagrama de fases de la aleacidn A356.

3) En el liquido extradendritico, entre R, y R,, se considera
que existe difusidén total del scluto vy su contenido
corresponde a una concentracidén constante, (,, que se obtiene
del balance de materia.

4) La punta dendritica se desplaza bajo el efecto del
subenfriamiento considerando la concentracién de soluto
presente en los liquidos intradendritico y extradendritico.

5) El contenido total de solutc dentro de R, estd restringido
por consideraciones de conservacidn de materia, resumidas por
la ecuacidn de balance de masa definida por:

S
JkC* +{1, - £)C + - £)Cr =G, ec. 23
0

Que este caso, al emplear el modelo de microsegregacidén de
Scheil,

se resume por la ec. 24,

Coli=Q - £ +(f, = £ )"+~ £,)Ca =G, ec. 24

donde f; se define mediante:

|

By

Rlot

3
‘ ] ec. 25
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Para calcular la velocidad instantanea de crecimiento del grano
dendritico semisdlido se empled el modelo LGK, a fin de obtener una
ecuacién que relacione al subenfriamiento del liquido remanente con
la velocidad de avance de la punta dendritica.

Para tal efecto se resolvieron de manera simulténea las
ecuaciones 4 y S5, empleando el contenido inicial de soluto arrojado
por los andlisis quimicos de la aleacidn empleada, asi como al
coeficiente de distribucidn de solute, la pendiente de liguidus vy
otros pardmetros resumidos en la Tabla 3.

PARAME TRO 1 VALOR UNIDADES REF.

D 3E-9 n'/s

T 9E-8 mK

m, ~6,58 K/%Si 38

k, 0.117 Adimensional

a, 5.255E-5 m/s

o* 0.0253 Adimensional 21

C, £.56 %31 EXP.
Tabla 3.- Parédmetros empleados para el
calculo de la velocidad - de crecimiento
dendritico.

Para un subenfriamiento total dado, definido por la ec. 3, se
calculan los numeros de Péclet térmico y solutal, que satisfacen a
las ecuacicnes 4 y 5 de manera iterativa, asimismo se resuelve
nunéricamente la ec. 5 para conocer el radio de la punta dendritica
que se emplea a su vez para obtener el subenfriamiento en funcidén de
la velocidad de avance de la punta dendritica.

Realizando este cédlculo para diferente valores de
subenfriamiento, se generdé un archive de datos que correlaciona a

valores de V, en funcién de A7, y esta informacién se procesd

mediante una regresidén numérica para encontrar una ecuacién
cuadratica que describiera apropiadamente dicha dependencia.

En la Pigura 5 se presentan graficamente los datos generados

mediante el procedimiento anteriormente descrito para el caso de la
aleacidn hipoeutéctica A356 considerada en este trabajo.
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Figura 5.- Subenfriamiento total, A7,, en

funcidén de la velocidad de avance de la punta
de 1la dendrita, V,, para la aleacidén A356
considerada en el presente trabajo.

En el modelo propuesto, cuando un volumen de control alcanza la
temperatura eutéctica, T[,, se asume que inicia el crecimiento
simulténeo de los microconstituyentes primario y eutéctico, etapa en
la cual, el subenfriamiento eutéctico, AT, es calculado mediante:

AT, =T, ~Ty ec. 26
donde T, es la temperatura del liquido remanente.

Durante esta etapa, el sdélido presente en cada elementc de
contrecl dentro del dominio del metal puede ser representado por:

i) Esferas sélidas de fase primaria
ii) Esferas sdlidas de microconstituyente eutéctico.

Cuando se presenta la recalescencia, la fase primaria cesa de
crecer y el dnico microconstituyente que prosigue su solidificacién
es el eutéctico, hasta gque el 1liquido remanente se agota, para
posteriormente enfriarse el sélido resultante.
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Las relaciones empleadas en el modelo para simular la nucleacidn

a

v el crecimiento de 1la fase primaria y del microconstituyente
eutécticeo, de la matriz metédlica de aleacidédn A356, obtenidas por el
modelo LGK y tomadas de la literatura reciente, sSe resumen
continuacién?®,
MICRO'_ - -
CONSTITUYENTE DENDRITICO EUTECTICO REF.
. JorY . a1y
Nucleacién N,=37T5E9+23E7 — N, =521E8+3 56E6] —
\ Ot )1, L Ot Jr.1, 38
Crecimiento % =1 59 ~6(AT, } %ﬁ ~5E—6(AT, )
Tabla 4,- Relaciones de nucleacidén 3%

crecimiento empleadas en el mcdelo.
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IT.3. IMPLEMENTACION DEL MACRO-MICRO MODELO.

Iniciaimente, se discretizd el sistema compuesto metal-molde
bajo estudio, en un conjunto de elementos de  volumen o)
macrovolimenes, dentro de cada uno se considera que la temperatura es
uniforme, como se muestra el la Figura 6. Cada macrovolumen, en caso
de encontrarse en el <dominio del metal, se subdivididé en
microvolimenes, considerados esféricos, cuya cantidad se determina
mediante una ley de nucleacién'®*, donde crece un solo grano en cada
nucleo, a una velocidad determinada por consideraciones cinéticas.,

Figura 6.~ Esquema de la discretizacidén del
sSistema.

En el presente trabajo, se empled un micromodele deterministico,
ya que incorpora los aspectos de la cinética de solidificacién vy
transferencia de calor, relacionados con el sistema aleacién-
A356/molde, bajo estudio, dentro de las ecuaciones obtenidas al
aplicar el principio de conservacidn de energia.

A nivel macroscédpico, se resuelve la ecuacidn de conservacién de
energla por transferencia de calor, considerando el cambio de energia

asociado al cambio de fase @, en la ec. 13, mediante la ec. 14.
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Al considerar una geometria cilindrica, es necesario resolver
numéricamente la ecuacidén 13, por lo gue se utilizd el método de
diferencias finitas implicito, gque aplicando las condiciones de
frontera mencionadas, arrojaron las siguientes ecuaciones nodales,
correspondientes a cada tipo de elemento de control:

1. Elemento en el centro de simetria del MMC.
A AH
1_,____.! ,,,,, T -7, = T;__+ ! Af, F0M=aM‘3t ec. 27
4Fo,, 4Fo,, 4Fo,Cp, Ary
2. Elementos en el dominio del MMC.
. AH

”@'“L)ﬂ4+ 2+m1m-ﬂ-~ﬁ4~l]ﬂﬂ= 1:-+ / Af, ec, 28

o2 Fo,, 2i Fo,, Fo,Cp,
3. Elemento de la intercara MMC/molde.

- icﬁiéiA(l__}:] T, +41+ AN ﬂ—(l—--}-)+¥’f§ﬁ .A)‘s T;.
Ary, i A, i) A \idr,

ec. 29
koAt Ar, ‘
gt A Ve 0T =T, + p AH AN
{Ars [ iArM]}" Py A, Vf,
A= XXy,
ay kA +agk, Ar,
4, Elementos en el dominio del molde.
m (S S O R TS (T c. 30
2i - Foy o2 Fo, Ar{
5. Elemento en la intercara molde/medio ambiente.
-{1—~ mln-_}zﬁquc_ﬁ 1-2Fos(1~--1-_]+-ﬂ&‘“lm T =T 4+ 2PeA ec. 31
a; 2i) ArgpsCp; Ars s Cpy

A partir de las ecuaciones nodales anteriores, que discretizan
al sistema compuesto MMC/molde/medio-ambiente, debe generarse el
sistema de ecuaciones simulténeas que lo represente.

Dicho sistema de ecuaciones se resuelve considerande el campo de
temperaturas previo. Cuandc no exista solidificacién, el término A,

adquirird un valor nulo y cuando se considere la solidificacién del
MMC, el cambio de la fraccidn sdélida en cada volumen de control en un
tiempo dado, serd calculado explicitamente a partir de las leyes de
nucleacién y crecimiento seflaladas con  anterioridad, dichos
resultados seradn alimentados al nuevo célculo del campo de
temperaturas.
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Cabe seflalar, que el sistema de ecuaciones generado toma la
forma de una matriz tridiagonal, por lo que para resolverlo
eficientemente se aplica el algoritmo para resclver sistemas de banda
diagonal®®,

Las propiedades termofisicas usadas durante los calculos fueron
obtenidas de la literatura, siendo las siguientes:

. Conductividad
prOpPIEDAD | Donsidad | g e, Ce | Rret. térmica Ref.
(kgem ) (Jekg "*K ™) (Hom oK)
2559.1~
Matriz 0.2820T+
metalica 3.37181 40 © 1084 41 77.36 38
liquida T en °C,
Si en % _
2688.6-
Matriz 0.1997-
metalica 2.29584i 40 963 41 122.26 38
sbélida T en °C,
Si en % ;
Reforzante 3200 42 690 42 100 41
Arena de ‘ .
moldeo 248 43 880 43 3 43

Tabla 5.- Eropiedades termofisicas utiiizadas
en el modelo.

Se considera que el material compuesto posee propledades
termofisicas homogéneas, por lo qgue los parédmetros de densidad, calor
especifico y conductividad térmica gue se introducen en el modelo
durante los calculos térmicos, se obtienen mediante®!:

2k, +ky~ 2V, (k, —kg)

k., = c. 32
M 0k vk Volk, k) °

Pu =V rPr +(1"VR)pm ec. 33

Cp,, = VerrCpp + (1 -V )Pmcpm ec. 34

Pu

De igual manera, el calor latente de solidificacién®®, por
unidad de masa:

Ly =Lp, (1 ~V ) ec., 35
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donde V, es la fraccién de contenido veolumétrico del material
reforzante y V,, es la fraccidén masica de contenido de particulas.

El campo de temperaturas se obtiene de manera iterativa durante
la historia del enfriamiento del liqguido, solidificacién vy
enfriamiento del sélido, conforme al procedimiento ilustrade en el
diagrama de flujo del anexo “B”, estando en posibilidad de desplegar
los resultados y actualizar los pardmetros correspondientes.

La velocidad de avance de la punta de la dendrita es calculada a
partir del la ley de crecimiento del radio de grano, de acuerdo a la
ecuacidn mostrada en la Tabla 4.

La ecuacidén 24 es resuelta numéricamente para conocer el radio
equivalente del sélido Ky que corresponde a un valor conocido de R,.

El procedimiento anterior se realiza hasta alcanzar la
coherencia dendritica, a partir de lo cual para deterxminar R, se

aplica el modelo de microsegregacidén de Scheil, hasta que se presenta
el crecimiento eutéctico.

El procedimiento citado anteriormente se implantd en un programa

de cémputo en lenguaje BASIC y su diagrama de flujo correspondiente
se muestra en el anexo “B”.
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CAPITULO III:

EXPERIMENTACION

ITI.1. PROCEDIMIENTO.

La experimentacién fue realizada con la aleacidn comercial A356
como matriz y SiC en particulas de tamafio entre 23 y 38 um como
reforzante, cuyo tamafio se cbtuvo separidndolas mediante cribado entre
mallas 400 y 500.

La conmposicidén quimica de la aleacidn empleada se obtuvo
mediante espectrometria de absorcidn atdémica y se muestra en la Tabla
6.

%31 $Pe %Cu FMn Mg %Zn gAl

6.56+0.133]0.40£0.018|0.05+001{0,14+0,005]/0.30+£0.014}0.05£0.001 |Balance

Tabla 6.- Composicidén quimica de la aleacidn
A356 empleada como matriz del MMC Dbajo
estudio. :

Los MMC fueron preparados por la técnica de agitacidén del
fundido en un crisol de carburo de silicio con un didmetro interno de
12.5 e¢m, colocado dentzo de un horno de resistencia eléctrica, en
atmésfera de Ar; la nmatriz liguida fue desgasificada durante 4
minutos con una corriente de Ar inducida mediante wuna lanza de
cularzo,

El SiCp precalentade a 300°C se adiciond al bafio metdlico y se
incorpord por mezclado a 850 r.p.m. usando un agitador de acero cuyos
alabes se recubrieron c¢on material refractario, para evitar su
disclucién.

La matriz metalica se modificd con 0.015% en peso de Sr, ya que
se ha encontrado que su presencia en cantidades ligeramente mayores a
las normalmente presentes en la aleacién monolitica modificada
promueve la incorporacién de las particulas de SiCey al bafio
netalico®”.

Los MMC fueron wvaciados a una temperatura preestablecida de
720+10°C, dentro de un molde de arena-silicato/C0., con base vy tapa
de fibra refractaria, didmetro interior de 2.6 c¢m, y altura de 10 cm,
con dos termopares tipo K, recublertos por una funda bifilar de
altmina de 1.6 mm de diametro, cuya punta se encontraba en contacto
directo con el MMC, en diferentes posiciones radiales con respecto al
eje de simetria de la pieza, como se muestra esquemé&ticamente en la
Figura 7.
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Figura 7.~ Representacién esquematica del
arreglo experimental empleado.

Las posiciones consideradas para los calculos durante el
procesamiento de la informacién experimental, fueron medidas después
de cortar en el plano transversal del «cilindro, a la altura
correspondiente a las puntas de los termopares.

Los termopares fueron conectados a un sistema de adquisicidn de
datos Iotech Tempscan 1100, de donde se enviaron a una computadora
personal, habiendo realizado las mediciones con una frecuencia de 10
hextz. Su calibracidén se realizé empleando como referencia aluminio
puro (99.99%).

Con objeto de que las condiciones experimentales se aproximen a
las del modelo, que considera un llenado instantdneo del molde, se
empled un método de vaciado directo del MMC dentro del molde.

El tiempo de llenado del molde fue de 2.32%0.12 segundos, el
cual representa un 1.9% del tiempo total contado a partir del primer
registro de temperatura dentro del liquido y hasta el final de la
solidificacidén, en el caso més rapido (MMC con 9.1% vol. de SiCp) y
considerando que el efecto de la transferencia de calor del metal
liguido hacia el molde durante el llenado es minimo, aungue existe,
como lo denota la diferencia entre la temperatura de colada y la
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primera temperatura registrada, de igual manera se debe considerar la
inercia térmica de los termopares empleados. Los efectos reportados
en estas préacticas han sido reportados en la literatura para el
estudio de la solidificacion®®,

El disefio experimental incluyé 9 experimentos elementales,
considerxando 3 niveles de contenido de SiCp como variable
independiente, habiendo planeado utilizar 0, 5 y 10% de reforzante
por ser el intervalo mas ampliamente utilizado®’ en la fabricacién de
estos materiales, por lo que posteriormente se analizo su contenido
real incorporado, lo gue se reporta en el siguiente capitulo.

Se realizaron 3 réplicas por nivel, con el fin de analizar el
efecto del contenido de reforzante sobre los parametros
caracteristicos de las curvas de enfriamiento y sobre la cineética de
solidificacién obtenida de la aplicacién del Método de Fourier a las
sefiales obtenidas de los termopares dentro de cada muestra durante su
solidificacidén. La

Tabla 7 resume los experimentos realizados.

NIVEL O
EXPERIMENTO SIN NIVEL 1 NIVEL 2
REFORZANTE
1 X
2 X
3 X
4 X
5 X
6 X
7 X
8 X ]
g X

Tabla 7.- Disefio experimental.

Las curvas de enfriamiento obtenidas, fueron procesadas medlante
el Método de Fourier, empleando el programa elaborado con base en el
procedimiento presentado en el anexce “A”, a fin de extraer la
informacidén de la cinética de solidificacidn.

ITII.2. ANALISIS METALOGRAFICO.

Las superficies de la pxehetas seccionadas transversalmente se
prepararon metalogréficamente, despugs de haber sido cortadas con un
disco de diamante, mediante desbaste con lijas 80, 100, 240, 320 y

600 y posteriormente pulldas con una suspeggidén de diamante de 1 pm.

31



Lo anterior, con objeto de determinar el contenido de SiCe,
empleando un sistema de anédlisis de imagenes, considerando al menos
30 regiones por muestra, para tener una representacidén
estadisticamente confiable del contenido de reforzante.

La determinacidén del contenido de particulas en las probetas
experimentales se realizd empleando el sistema de andlisis de
imadgenes “Global Lab, Data Translation”, el cual permite medir el
drea ocupada por diferentes mnmicroconstituyentes en una superficie
preparada metalogréficamente, conforme el procedimiento reportade en
el manual de operacién de dicho software. En este caso el porcentaje
del 4&rea determinada se considerd equivalente al porcentaje de
volumen ocupado por el reforzante®®,
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caAPITULO IV:
. RESULTADOS Y DISCUSION
Iv.1, ANALISIS DE CURVAS DE ENFRIAMIENTO.

En la Figura 8 se nmuestran las curvas de enfriamiento
tipicamente asociadas con cada uno de 1los casos bajo estudio,
incluyendo las seflales de los dos termopares dentro de cada pieza.
Como era de esperarse, el termopar que se ubicd en el eie de simetria
de la muestra presentd mayor temperatura que el asoclado a la orilla,
durante todo el proceso como consta en la siguiente figura,

Iy T [ T T T ¥ T T
A
— Centro
620 \ 5 l = Orilla
- "':‘.:%\\
) %&‘.\
580+ pRE Ny
N "‘%hﬂmr—ﬂ-ﬂ":r—_—«::_“\
Ty
Mmtk(gz
~ 540 ; { ; f ; 4 ; —
$
~ 6201y ' :
© Nezrap
i e
3 T C\
4] 3 T
o 580) R
g__ TrEEE TS S TR e R T oo \‘\\
Z T (b)
— Ta
540 E ! 1 ! | i } e
i
620
580 \bﬁhk\
- K‘”\_ p— um—;w?;_:\
Sy (©
540 L 1 1 : 1 ! :L\L I
0 20 40 60 80 100 120 140 160
Tiempo (s)
Figura 8.~ Curvas de enfriamiento asociadas a
dos posiciones radiales, durante el

enfriamiento y solidificacién de la matriz vy
los compdsitos A356/8iCp, colado en molde de
arena, (a) A356, {b) A356/6.8%81Csp, (c)
A356/9.1%SiCs
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En la Figura 9 y con el fin de mostrar el efecto de la presencia
de diferentes cantidades de particulas sobre las caracteristicas de
las curvas de enfriamiento, se muestran las curvas de enfriamiento
ascciadas con el termopar ubicado en el eje de simetria, para los
tres niveles de contenido de SiCp considerados.

640 ' ' ‘
— A356
| === A356/6.8%SiC
~- - A356/9.1%SiC
O 610t Ve~ |
8
2
S
3
£ 580+ 1
@ Ny D
- i ‘
550 |
i el
0 50 100 150
Tiempo (s)
a b
Figura 9.~ Curvas de enfriamiento

experimentales asociadas a la aleacidén A356 y
los compdsitos con €.8% y 9.1% de SiCe.

Observando esta figura se puede notar que un incremento en el
contenido de SiCp tiene los siguientes efectos principales sobre las
curvas de enfriamiento.

i) El acortamiento de las curvas.
ii) Un decremento en la temperatura de liquidus.
iii) Un incremento en la temperatura eutéctica.
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Con el fin de conocer en mayor detalle los efectos del 3%3iCp
scbre las curvas de enfriamiento se procedid a analizar
estadisticamente los cambios en los parametros caracteristicos de las
curvas de enfriamiento en funcién del contenido de reforzante.

Se consideraron los parametros de: maxima temperatura de
recalescencia de liquidus, 7,; tiempo de liguidus, ¢ ; maximo
subenfriamiento de liquidus, AT;; méxima temperatura de recalescencia

eutéctica, T,; tiempo eutéctico, {, y maximo subenfriamiento
eutéctico, A7,. Lo anterior se muestra esquematicamente en la Figura
10.
660
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@
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500 , : ,
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Figura 10.- Paradmetros caracteristicos

conslderados en las curvas de enfriamiento.

Asimismo se analizé al tiempo local de solidificacién, ¢ vy

velocidad de enfriamiento, a@%&’ cuya determinacién se realizd

siguiendo los procedimientos descritos en la literatura®®.
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Los resultados obtenidos se muestran en la Figura 11 y en la
Figura 12.

Con relacidén a los parédmetros de liquidus, se observa gque la
presencia de SiCpr provoca una disminucién de T,, ¢ y AI,, como se
observa en la Figura 11. Se sabe gque la méxima temperatura de
recalescencia de liquidus estéd muy relacionada con el nuimero de
niacleos dendriticos que operan durante la solidificacién, por lo cual
los cambios observados podrian relacionarse a cambios en el potencial
de nucleacidédn de la fase primaria, debido a la presencia de 8SiCp.
También los cambios en A7, indican modificacién en la cinética de
solidificacidén dendritica durante los primeros instantes de la
solidificacidn, como resultado de la presencia de reforzante. El
decremento de { podria estar asociado con el acortamiento de las
curvas de enfriamiento.
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éﬁeog | - ]
= | e
606
e
6 | =
- —
Z C S |
 ad T
4 | - l
SR ————
18 -
o~ L-«-w--—-—l--.w—}
& 1.2 R
,;.—i — )
06 | E = |
0 6.8 9.1
%SICp
Figura 11.- Intervalos minimo y méximo, asi

como de confianza de los valores de los
parémetros de liguidus.

36



La Figura 12 muestra gue la presencia de particulas afecta
notablemente a los parémetros eutécticos. Evidentemente el SiC;
provoca un aumento en 7, y una disminucién de ¢, y AT,. El
incremento en 7T, podria estar asociado con la nucleacidén de Si
eutéctico sobre las particulas de 8iCp, como se observa durante el
andlisis metalografico de los MMC, el que se discute mas adelante en
este texto; el comportamiento de A7, en funcién del contenido de SiCp
también sugiere cambios en la cinética de solidificacidén del
microconstituyente eutéctico durante el inicio de la solidificacién
eutéctica. Observandp la Figura 9 se puede constatar que existe un
incremento en la temperatura a la que crece el eutéctico, lo cual
podria sugerir cambios no sbélo en la cinética de nucleacidn, pero
también en la cinética de crecimiento eutéctico, debido a la
presencia de SiCsp. La disminucidén de ¢, conforme el %SiCp se
incrementa puede estar asociada al acortamiento de las curvas.
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La Figura 13 muestra el efecto del %S5iCp sobre I vy CQZ%u Un
incremento en el contenido de reforzante provoca una disminucidén de
ty, y valores de dzz; mas negativos. El decremento de [{; era de

esperarse debido al efecto observado del acortamiento de las curvas
de enfriamiento asociadas, lo cual es el resultado, como lo muestra
el analisis de Fourier de las curvas experimentales, de una
disminucidén del calor latente liberado por unidad de volumen conforme
se incrementa el %SiCp. Esta disminucién de calor latente liberado
durante la sclidificacién provoca que el enfriamiento del sistema
durante la misma se efectde en condicicnes més severas (valores mas

negativos de a@%&), como se puede constatar en la Figura 13(b).

Los cambios observados en las historias térmicas de las
muestras, como resultado del incremento en la cantidad de SiCp
presente en el sistema son una manifestacién de cambios térmicos vy
cinéticos de solidificacién que resultan de la presencia de las
particulas reforzantes, como se verd en los siguientes puntos.
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Iv.2. ANALISIS DE FOURIER,

Se procedié a efectuar el procesamiento numérico de las curvas
de enfriamiento asociadas con los dos termopares introducidos en cada
muestra, con el fin de obtener informacién relativa a la cinética de
solidificacién de los compdsitos bajo estudio.

Para tal efecto se aplicdé la metodologia descrita en el anexo
“A”, siguiendo el procedimiento ahi sefialado, empleando un programa
de cémputo elaborado para tal fin.

La Figura 14 muestra las curvas de enfriamiento ascociadas a un
compésito con 9.1%SiCp, Figura 1l4(a), asi como a la primera derivada
de la curva de enfriamiento y la curva cero de Fourier, ZF, Figura

14 (b), de igual forma la Figura 14(c) muestra la evolucidén de la
fraccién sélida y la Figura 14(d) la velocidad de solidificacidn
correspondiente.
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se puede observar gque la solidificacidn se
solidificacién de las dendritas de
Y

En la Figura 14
realiza en dos etapas principales:
fase primaria,en el interxrvalo de tiempo comprendido entxe ¢, v f;,

la solidificacién del microconstituyente eutéctico en el periodo de
tiempe comprendido entre f; y .. Observando la Figura 14(d) se
puede constatar que existe, a lo largo del procesc de solidificacién

de la pieza, variaciones importantes en la cinética de
solidificacién, relacionadas con la velocidad con gque se forman los

diferentes microconstituyentes durante el proceso.
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Figura 15.- Grafica comparativa de las curvas
experimentalmente a

dt’
través del método de Fourier, para los casos

bajo estudio.

de g determinadas

La Figura 15 muestra comparativamente las curvas de velocidad de
asocladas a la matriz A356 y a los MMC A356/3iCp,

solidificacidn,
donde se observa que la presencia de particulas afecta
sustancialmente a la c¢inética de solidificacién, como se

inferido del andlisis de las curvas de enfriamiento.
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La Figura 16 muestra los resultados de L,, el calor latente de
solidificacidén, en funcidén del contenido de SiCp, donde se observa
claramente una disminucién en el calor latente liberado pox las
muestras durante su solidificacién, conforme aumenta el porcentaje de
reforzante, como era de esperarse de la presencia de una menor
cantidad de metal liquido por unidad de wvolumen, conforme se
incrementa el %31Cy, Como el metal liquido durante su sclidificaciédn
es el unico constituyente del sistema que libera calor latente, al
reducir su cantidad por unidad de veclumen, lo cual sucede cuandc se
incrementa la cantidad de reforzante, se zreduce la cantidad de
energia por unidad de wvolumen del sistema, liberada durante la
solidificacién,

——-
1E9 5
L
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A -
- BT SO
= B8E8 -
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0
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0 6.8 9.1
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Figura 16.- Valores de L, en funcién del

$3iCp wvol., obtenidos de la aplicacidén del
Método de Fourier a las curvas experimentales
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Iv.3. ANALISIS METALOGRAFICO.

Se procedié a efectuar la cuantificacidén del SiCp siguiendo el
procedimiento descrito en el capitulo anterior, los resultados
obtenidos se enlistan en la Tabla 8, donde se incluyen los intervalos
de confianza al 95% para cada nivel de contenido de reforzante.

Nivel de $SiCe on
contenido de soLhe
volumen
reforzante
0 0.0
1 6.8 + 0.6
2 9.1 + 1.1
Takla 8.- Contenido de particulas, de los

experimentos realizados

La Figura 17 muestra fotomicrografias caracteristicas asociliadas
a la matriz y a los compdsitos analizados en este trabajo.

Figura 17.- Microfotografias de (a) la matriz
A356, (b) MMC A356/6.8%S51iCp vol., (c) MMC
A356/9.1%S8iCp vol. y (d) detalle donde se
observa la nucleacidn y el crecimiento del Si
eutéctico sobre el reforzante.
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La Figura 17(a), asoclada a la aleacidén A356 sin reforzante
muestra la presencia de los dos microconstituyentes principales, las
dendritas de solucidn sdlida a y el microconstituyente eutéctico
ubicado en las zonas interdendriticas e intergranulares, lo cual
corresponde con la presencia de dos productos principales de
solidificacién, come se detecta al aplicar el anélisis de Fourier
(ver la parte de resultados de curvas de enfriamiento y analisis).

La Figura 17(b) y la Figura 17(c) muestran las fotomicrografias
asociadas a los materiales compuestos bajo estudic, con 6.8%SiCe y
9.1% 3SiCp, respectivamente, en donde se puede constatar que las
particulas son empujadas hacla las regiones interdendriticas e
intergranulares. La Figura 17(d) muestra claramente la nucleacidédn de
Si eutéctico scbre las particulas de SiCp, lo cual pudiera estar
asociado con los cambios de 7, detectadas durante el analisis de las
curvas de enfriamiento.

43



Iv.4, COMPARACION DE RESULTADOS EXPERIMENTALES Y PREDICCIONES DEL
MODELQ ELABORADO.

La comparacidén en las curvas de enfriamiento experimentales vy
las simuladas por el modelo elaborado indican una buena concordancia
cualitativa y cuantitativa, como se observa en la Figura 18 donde se
muestran las curvas de enfriamiento experimental y simulada,
correspondientes a la probeta de material compuesto A356/6.8%SiCp, en

las zonas mds cercanas al eje de simetria y a la orilla de la probeta
cilindrica.
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@
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Figura 18, - Curvas de enfriamiento
experimental Y simulada del material

compuesto A356/6.,8%S8iCp vol.

O
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La Figura 19 nuestra la evaluacidn de la Curva Cerxo de Fourier
durante el proceso de enfriamiento y solidificacidn para las curvas
experimentales y las simuladas por el modelo. Aqui se observa una
buena concordancia cualitativa entre ambos casos.
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Figura 19.- Evolucidén de la velocidad de

enfriamiento y de la curva cero de Fourier,
correspondientes a las curvas de enfrlamlento
mostradas en la Figura 18.
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La Figura 20 presenta la evolucién de la fraccidn sélida
asociada a datos experimentales y simulados. En este caso, como en
el anterior, se observa una buena concordancia cualitativa, ya que se
puede apreciar en esta figura, que la fraccidn sdlida simulada es muy
semejante con respecto a la real, mostrando puntos de inflexidn
similares, los cuales corresponden al inicio de la solidificacidn

eutéctica.
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Figura 20.- Curvas de enfriamiento
experimental y simulada del compdsito

A356/6.8%8iCp vol.
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La Figura. 21 muestra la evolucién de la velocidad de formacidn
del sdlido y en este caso también se observa una buena concordancia
cualitativa, distinguiéndose la presencia de dos maximos, asociados
cada uno de ellos con cada producto principal de solidificacién.
Puede observarse que en esta figura existen, como en todos los casos
anteriores, discrepancias cuantitativas, indicande que el modelo
propuestc es susceptible de mejoras.
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Las discrepancias pueden deberse a valores inadecuadocs en las
propiedades termofisicas consideradas durante el célculo, también los
modelos de nucleacidn y crecimiento equiaxial dendritico y eutéctico
empleados, no fueron capaces de capturar con detalle todos 1los
factores que influyen en la formacién de los microconstituyentes
presentes en la matriz del compdsito durante la solidificacién.

Sin embargo se debe resaltar que el modelo mostrd una buena
concordancia cualitativa con respecto a los resultados
experimentales, vya dque se aprecian las mismas etapas principales del
proceso en las figuras anteriores, asociadas a los maximes y minimos
en la evclucién de la fraccién sbélida, correspondientes a la
solidificacidén de la fase primaria y a la del microconstituyente
eutéctico.

Por lo cual, la informacién extraida del modelo podria sex
utilizada COomo una prinmera aproximacidn para explorar la
fenomenologia de la selidificacidn de materiales compuestos
A356/5iCp.
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CONCLUSICONES

La presencia de S8iCp afecta las caracteristicas de las curvas de
enfriamientoc, en los siguientes aspectos:
- Acortamiento de las curvas.
- Disminucién de 7,.
Aumento de T,.

El calor latente diminuye conforme se incrementa el SiCp y la
cinética de solidificacién es afectada por la presencia del
reforzante, encontrandose los mayores efectos durante 1la
solidificacién del microconstituyente eutéctico.

Se evidencia la nucleacidén de Si eutéctico sobre las particulas
de SiC, lo cual podria estar asociado con el aumento observado
de T, al incrementarse el contenido de particulas reforzantes y
con los cambios en la cinética de solidificacidén del
microconstituyente eutéctico obtenida del andlisis de Fourier.

Se obtuve una buena concordancia cualitativa entrxe las
predicciones del modelo y los resultados experimentales. Las
discrepancias cuantitativas indican que el modelo es susceptible
de ser mejorado. .
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ANE Xo W Aﬂ

IMPLEMENTACION DEL METODO DE FOURIER

Existen dos métodos reportados en la literatura reclente, dJue
permiten obtener informacidén que caracteriza cuantitativamente a la
cinética de solidificacidon de aleaciones en condiciones de interés
industrial para la produccién de piezas fundidas: el método de Newton
y el método de Fourier, en el presente trabajo se empleara éste
ultimo.

Dicho método se basa en el procesamiento digital de curvas de
enfriamiento de la aleacidén, empleando los datos provenientes de dos
termopares, ubicados dentro del metal, a una distancia predeterminada
entre ellos y toma en cuenta los gradientes térmicos durante el
enfriamiento y la solidificacién.

Se realizd el programa de codHmputo gue permitiera emplear ésta
herramienta de andlisis para confrontar los resultados de cinética de
solidificacidn arrojados por el modelo elaborado con los
experimentales.

METODO DE FOURIER.

Este método asume que el mecanismo principal de transferencia de
calor durante el enfriamientc y solidificacidén de piezas metadlicas
coladas en moldes de arena es la conduccidén, por lo que la
temperatura en cualquier regldén de la pieza y a cualquier tiempo,
puede conocerse a partixr de la ecuaciédn general de conducciédn o
ecuacidn de Fourler, la cual se aplica al dominio del MMC y durante
la solidificacidn incluye un término de generacidn asociado con la
liberacién de calor latente de scolidificacidn.

Se consideran propiedades termofisicas constantes para la
aleacidn liquida, la aleacidn sdlida, el reforzante y el material de
moldeo, por lo gue la siguiente ecuacidn describe la evolucidn, en el
dominic del MMC, de la velocidad de enfriamiento durante el proceso:

a_jzanzT-;-.._%__:j." ec. A-l

ot PruClss
Esta ecuacidn puede describirse en términos del flujo
volumétrico instantineo de calor generado durante la solidificacidn,

Qs :
QS=pMCpM(}*amVﬂTJ=mehM(%—ZF] ec. A-2
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donde ZF es la curva cero de Fourier o linea base para el calculo de
los parédmetros cinéticos que caracterizan al sistema y esta definida
por’®:

ZF =), V°'T ec. A-3

ZF representa la velocidad de enfriamiento que presentaria la
regidén adyacente al termopar mé&s cercano al eje de simetria si en
esta zona no se efectuara la solidificaciédn.

Pcr lo anterior, cuando «, y el campo de temperaturas YTxJ) son

conocidos dentro del metal, pueden establecerse las magnitudes de las
deferentes contribuciones térmicas del sistema.

Experimentalmente el Laplaciano del campo de temperaturas VT
puede obtenerse de las lecturas de temperatura contra tiempo de dos
termopares insertados dentro de una pieza simétrica en posiciocones
conocidasm,5H

LM -T)
R22 - R|2
Cuando no existe generacién de calor latente, Q;=0, la ec. A-1

muestra gque la difusividad térmica ~del metal puede estimarse
experimentalmente mediante:

_ T

VT
esta ecuacidén, aplicada en las partes de las historias térmicas justo
antes y después de 1la solidificacidn, permite obtener valores
experimentales de la difusividad térmica de la matriz liquida y
s6élida, respectivamente, los cuales pueden emplearse para estimar la
difusividad térmica de una regién parcialmente sélida, mediante una
ponderacidn a través de la fraccidén sélida.

VT ec. A-4

ay ec. A-5

El calcr latente de sclidificacidén por unidad de volumen se
obtiene de:

5/ e i
Lo = p,,Cpy, J(T-— ZF]dt = XQSN ec, A-6
iy ‘Ia
La rapidez de solidificacidén estd dada por:
Ys _ PuCPu A{’}"---- ZF} ec. A-T
dt L ‘

Por lo gue la evolucién de 1la fraccidn sbélida se puede
determinar mediante:

51



=P -
fo= e[ O ec. A8

Los pasos anteriormente descritos, se realizan iterativamente de

acuerdo al siguiente procedimiento:

a)

b)

Inicialmente se asume una evolucidn lineal de la fraccidédn sdlida
entre el tiempo de inicio y fin de la solidificaciédn.

Calcular la difusividad térmica vy capacidad calorifica por
unidad de volumen del metal durante la solidificacidén, en
funcién del tiempo y de la fraccidén sdélida estimada
inicialmente, tomando como base los valores de Gy Y Oy

obtenidos, ec. A-5.

Establecer la curva cero de Fourier, mediante la ec. A-3.
Determinar el flujo wvolumétrico instantdneo de calor latente
generado por la solidificacidn, a través de la ec. A-2.

Calcular el calor latente de solidificacidén mediante la
integracidn, desde el tiempo de inicio hasta el tiempo de fin de
la solidificacién, del flujo volumétrico instantaneo del calor
latente, ec., A-6.

Estimar la evolucidén de 1la fraccidén sélida en funcidén del
tiempo, mediante la ec. A-8,

Los pasos (b} a (f) antericrmente descritos, se repliten hasta

gque el cdlculo alcanza la convergencia del calor latente actual y el
calculado en el ciclo anterior.
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ANEXO “B*

DIAGRAMA DE FLUJO CQRRESPONDIENTE AL PROGRAMA DE COMPUTO DONDE SE
IMPLEMENTO EL MODELO DESARROLLADO
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