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Posicion del Problema

Posicion del Probles

Duranie el proceso de solidificacion dJel hicrro gris se pueden forma dos eutécticos: uno
correspondiente a la ruta estable y el otro it la ruta metaestable cuya representacion se muestra en fa

figura 1.

ABLE —p C.uumlu la solidificacion ocurre de acuerdo al
- diagrama mwetaestable, Fe-Fe,C, se forma el
cutectico y (austenita transformada)-Fe,C, resultando

la formacién del hierro blanco.

NETA

NETAL ——® SOLIDIFICACION
TAQULIRY

Cuando Ia solidi ién sigue el diagrama estable
F '-C(,,,n.‘,, . resultando la tormacién de hierro g a
partir del cutectico formado, v (austenita

transformada)-Cryanior

ESTARLE —@»

Figura 1. Representacion dv lus rutas de solidificacion de un hicrro gris,

D¢ acuerdo a parimetros  cindticos y  termodinamicos la  velocidad. de crecimiento : del -
microconstituyente ledeburita (y-Fe;C) es de V=2.5*10" * AT v/ sMy la \clomdnd de crecumemu
del cutéetico estable (7-Ciyamey) € de V=R.65*10™ *AT? m/ s, dondu AT rcpr«.senln el

subenfriamiento en °C.

Las velocidades de crecimiento previamente citadas nos mdlcau quc m| n(r'\s sc t.l'cclun la .
solidificacion del eutéctico del hicrro gris c\nsle una_competencia entre Iu formacion de los .dos

cutéeticos, siendo el cutéctico metaestable el que presenta una mayor velocidad de crecimiento. Lo

anterior provoca que en todo momento en que la soliditicacion de la’ pscudoledeburita sea

termodindmicamente posible, esta se formard. Por lo tanto es necesario analizar los pardametros y

variables que  promucven  la  formacion  del - microconstituyente pseudolcdebunla. cuyas

caracteristicas microestructurales le proporcionan propiedades mecanicas desfavorables tales como

resistencia a la teaccion, ductitidad y dureza a s pieza tinal de fundicién. Las variables de mayor

hportancia relacionadas con ¢l tendmeno de ka solidificacion de tal microconstituyente son: la

cionada con la geometria de

composicion quimica de la aleacion, la velocidad de enfriamicnto (rela

la piczan ¥ la cantidad de materia) 3 el tratamiento del metal liquido, Una herrmmienta para llevar a

-1 IS CON
FALLA DE ORIGEN
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o es el ani

cabo este obj sis de curvas de enfrinmicnto asistido por computadora, el cual nos

ales

proporciona - Ia evolucion térmica de on hipocutéctica. Una vez obtenida la informacién

térmica del siste

1 se’ hace uso de las temperaturas de referencia las  cuales se presentan a

continuacion

TEE= 1155.4-6.5*(% Si)
TEM=1148-19*(%Si)+3*(%Mn)-2.3*(2%Cu)'®

En donde TEE corresponde a la Temperatura Eutéctica Estable y la TEM a la Temperatura

Lutéctica Metaestable. Estas temperaturas de referencia en funcién de la composicidn quimica de la

aleacion nos son de gran utilidad para determinar el dominio de las zonas de interés de la curva de

enfriamiento clasiticadas como TSM (tlemperatura de maximo subenfriamiento), TEU (temperatura

cutéctica) y TFS (temperatura final de la solidificacién del eutdctico) como se observa en las
figuras 2, 3 y 4y de esta forma de acuerdo a su posicidn relativa con respecto a las temperaturas
cutdeticas estable y metaestable de referencia en el grilico, saber si se blunquea o no la aleacién
bajo estudio, lo que representa a nivel microestructural la aparicién del microconstituyente

pscudoledeburita en a picza final de fundicion.

Figura 2. Curva de enfFiamicmto tipica o uma aleacion hipocutéetica la cuald sigue la ruta estable ya que

tendas las temporaturas do interds se encuentran por encima de la TEM y por 1o tanto se obriene el lierro gris,

TESIS CON
FALLA DE ORIGEN
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1400

Temperatur
TEE :
—————— — TEM

e
i
i
|
|
{

100
.

Figura 3. Curva de enfriaqmicnto tipica de una aleacién hipocutdctica la cual sigue ambas rutas de

lidificucion (estable y ble) yu que existen temperaturas de interds  por encima y por debajo de la

TEM por o que se obtience el hicrro moteado.

L

Fisnura 4.Curva de enfriamicnto tipica de una aleacion hipocutéctica la cual sigue por completo la ruta
muetaestable de solidigicacion, ya gue todas Lay temperaturas de imterds se encuentran por debajo de la TEM,

por o yne se obticne el hicrro blanco.
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P
del cuté

yor informacion que nos permita comprender la fenomenologia de la solidilicacion

generar

ico metacstable, en este trabajo se hace uso del macro-micro modelado para simular las
radas con curvas de

curvas de enfrimmicnto de un hierro gris hipocutéetico, lis cuales son comps

perimentales. De acucrdo con lo anterior este trabajo tiene los siguicntes objetivos:

entriamiento e

Objetivos

e Establecer mediante un diseiio experimental factorial los efectos del cambio en los

parametro de proceso: inoculacion, metro de la pieza, y cantidad de mangancso en la

aleacion sobre la tendencia a la formacién del microconstituyente - pseudoledeburita en

piczas cilindricas de hierro gris hipocuté

variables  mencic 4 previ

las

los suuulados por cl modclo mecanistico

e  Analizar los resultados e.\pcrimenlalés’y
claborado, con la finalidad de establecer una proy fcnomunolo ca que explique las

s de los elfeclos que se generen a pamr dv_l l:omrol de :las variables descritas

cau

previamente.
Metodologia

ofio estadistico de experimentos que. permita establecer. los cfectos

e  Elaborar un d
principales 3 las interacciones de las variables inoculacion, diimetro de la picza, -y cantidad

de manganeso en la aleacion, empleando un diseito factorial - a dos niveles'y. efectuar la

controladas. . La: presencia del - microconstituyente

experimentacion  en condicione
n de la microestructura en las muestras

a0 serd examinada mediante la evaluaci

Tedebu

obtenidas en la fase experimental,

e Elaborar un modelo mecanistico deterministico que acople la transferencia de calor con la

ica de solidificacion de hicrro gris hipocutéetico ¢ implementarlo en un programa de
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cémpulo que permita predecir los efectos de las variables ionadus previ sobre

Ia tendencia a-la aparicién del microconstituyente pseudoledeburita en la aleacién bajo
estudio.. Lo anterior se realizard través de la simulacion de curvas de enfriamiento bajo
diferentes condiciones de proceso y la comparacion de la posicién de su meseta cutéctica

con relacién a las temperaturas eutdeticas de referencia cstable y metaestable.

Analizar  |os” resultados  obtenidos con la  finalidad dc  establecer una  propucsta

fenomenoldgica que explique los efectos encontrados.




Introduccion

Tntroduccion

Las aleaciones de Fe-C-Si tienen gran importanci

en la industria de la fundicién debido a que su

produccion sigue sicndo de gran interés para la claboracion de diversas piczas comerciales

(automotriz, maquin,

1, etes,). Por esto a lo largo de los ailos se han implementado metodologias
para conocer de manera precisa la fenomenotogia del proceso de soliditicacion de las aleaciones Fe-
C-8i, dundo como resultado una disminucion en ¢l rechazo de piczas elaboradas por fundicién a

causa de la formacion del micro constituyente eutéctico lamado pseudoledeburita.

La (ormacion de este microconstituyente ocurre de acuerdo al diagrama metaestable Fe-Fey C, en'el

que s¢ forma el cutdéet

o ¥ (austenita transtormada)-Fe;C, resultando la I‘ormu:iéu de hierro blunco .
(ledeburita y a temperatura ambiente pseudoledeburita), cuyas propicdades meceanicas tales'como Ia
resistencia a la traceidn, ductilidad y dureza, difieren en gran medida con las ‘de un hierro gris; el
cual soliditica de acuerdo al diagrama estable Fe-Cepanioy cOmo resultado de la formacisn del

cutéctico y (austenita transformada)-Cy,

L.a formacidn de estos dos cutéeticos depende basi de la ién quimica del metal, la

velocidad de enfriamiento y el tratamiento del metal liquido, estas son algunas variables que tienen

intluencia en la ealidad del producto final, cuyos efectos - pueden ser simulados mediante modelos

matemiticos, 1o cual resulta en una disminucion de ticmpo y costos. Es asi como ha surgido el
maodeldo de 1a soliditficacion de piczas coladas por fundicion, cuyo propoésito fundamental es
generir una descripeion espacial y temporal del movimiento del frente de solidificacion o interfuse
liquido-sdlido, ya que repercute directamente en la morfologia estructural del producto final

obtenido por métodos de fundicion directa,

La deseripcion de los fendmenos que ocurren en el ambito macroscépico y microscdpico de

fendmenos transporte, cindlica de transformaciones de fase y mecinica del estado sélido que se

desarrollan durante la solidiflicacion de w

1 aleacidn nos proporciona informacidn para describir en

su totalidad el proceso fenomenolégico.

En esta tesis se utiliza un macro-micro modelo deterministico o modelo MT-TK el cual acopla al

micromodelo de solidifics

ion de Ila cinética de transformacion de fase TK del hierro gris
hipoeutictico con el macromodceto de transferencia de cator con cambio de fuse MT. La idea bisica

que se muestra en el desarrollo de este modelo deterministico radica en la incorporacion de los




. Introcuccion

aspectos de la cindtica de solidificacion y de transferencia de calor, relacionados con la aleacion Fe-
fones obtenidas al aplicar el

C-Si y el sistema metal-molde bajo estudio, dentro de las ecu

. asumiendo que el principal mecanismo de transferencia de

principio de conservicion de energl
1. El acoplamiento entre el modelo macroscépico de transferencia de calor y el

calor es la conduc
modcelo microscdpico de cindtica de solidilicacion se realiza a través del término de generacion de
Esta

cualor [atente de solidificucion, presente en la ccuacion de conservacién de encrgis
incorporacion se puede realizar una vez que se conoce la dependencia funcional de [a fraccién
x,t), I cual puede ser obtenida a pantir de leyes de

sdlida ¢con respecto a la posicion y el tiempo, 1%

nucleacion y crecimicnto para hierros grises.

Mediante el trabajo experimental y la simulacion matemitica del proceso fenomenolégico de la

solidificacion de hierro gris hipocutéctico se tiene una herramienta para predecir’ la cvolucién

termica y microestructural de la aleacion y por lo’ tanto establecer mediante el conrol  de las

variables que intervienen en el proceso si se forma & no ‘el microconstituyente - eutéctico

pseudoledeburita de acuerdo i b deseripeion,
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Antecedentes

rmodinamicos de la Soli

1.1 Principios

Durante ¢l proceso de soliditicacion de un metal existen siempre cambios de tase siendo el cambio

ndes rasgos, la transtormacion de liquido a

de fase de liquido a solido es una etapa inevitable, A g

solido en un metal se deseribe como el desarrollo de tres etapas:

1. Eafriamiento del metal en estado liguido.

2. Solidificacion.
3. Enfriamiento del metal en estado sélido.

En ¢l proceso de solidificacion, los .umnoe y las moléculas de la fase en estado quiudo pasan a

formar. parte. de - una fase. en csmdu ‘solido - (eristal).  Es’ conveniente dlvxdur'cl proceso de

solidificacion en dos ctapas: la nuclc.acxén. que consiste en la f‘ormnc:én dc.. las plniculas »mds

pequedias de la nueva f-|>g que, <on cstables y ¢l crecimivnto, que es cl numcnto dg tamano de los

nticleos.

|pon:iv1lc la

En el proceso de solidificacion intery

temperatura de sol

nen divérms factores ‘sicndo el ‘mas .

libre unto de la fase

ficacién. Cuando se alc.nu.n osta lgmper‘llur.l. la gncrg,

ale

liquida conmo de la fase sdlida son 5. 125 “importante mencionar quu la tunpc.r‘ml a2 de

1 a la que dicho

1V es caracteristica del mate: 1 qu-: estd sohd-ﬁc.mdo y'dela prus

solidificac

material este sujeto, ademis de que es lullclén tanto “del hqmdu como del “sélido, ‘es decir,

dependiendo de ka temperatura a la cual solldlhquu un material, este prcscmam un dclcrmmado upo

de estructura eristalina.

a que en estado solido a temperaturas inferiores a

Los dtomos en estado liquido, tienen mayor enery|
Ta de fusion. Al pasar del estado liquido al estado sélido, ceden esta energia en exceso, en forma de
calor estableciéndose que durante ¢l cambio de fase tiene tugar ¢l desarrollo y flujo de un calor
nente hablando, existe’ una estrecha

denominado ealor latente de solidificacion. Termodiniamics

relacion entre calor latente v ki temperatura de solidilicacion, y para que la solidificacion progrese,

r ese calor del sistema. Es importanie mencionar que ke velocidad de solidificacion

se debe extraer
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esta determinada por la velocidad de extraccion de calor del sistema. La extraccion de calor del

sistenu, cambia la encrg 1de las fases s6lida y liquida en dos formas:

1. Existe un decremento en Ja entalpia del liquido o del sdlido debido al enfriamiento.

st un decremento en la’ entalpia del sistema debido a la  transformacién de liquido a

sélido, el eual se'conoce como calor latente de fusion™

llquld.l (GL) como dt. " ﬁm. sé da (G,) ! "“K"'", ‘),’ por lo tanto existe un equilibrio tal que:
l\l:ncm:ilic:uucmé. Ia em‘:rgl";l lil?‘rc.;l'é Cii\bs ’(:G). ;c acﬁ.1c cumo;
(k:‘=llr—7‘"’.5~" ‘ - ; @

Lin donde:

H= Entalpia o calor latente.

T'a= Temperatura absoluta. ™ * o

S= Entropia o medida del dus«xl;dcll de la fase, -

Sustituyendo Ia ccuaciéon 2 en 1 pnrn" cl liquido'y el sdlido, se llega a la expresion 3.
H, =TS, = H =TS ! )

£l calor {atente L que se desarrolla durante of cambio de fasc, es Ia diferencia de entalpias entre el
liquido y el salido. Partiendo de este razor iniento se plll.dL mumpul.nr md.wia mas la ecuacion 3
para tlegar finalimente a las C\prq.auonc.s dy5. E
=7,(S. —S.)=T.as

By )
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Lo ccuacion 5 se utiliza para caleular el cambio de orden o de entropia durante la solidificacion.
1.2 Nucleacion §leterogénea.

En condiciones ordinarias. los niGeleos se forman en las paredes del recipiente en el ‘que esta
contenido ¢l liguido, o sobre particulas extraidas (impurezas) en ¢l seno del metal fundido. Esto
disminuye ¢l grado de subentriamicnto necesario para formar los nicleos. Este tipo de nucleacion se

Hama heterogénea, Ocurre nucleacion heterogénca cuando los nacleos se forman en:

e Las p'nr'cdc.s’ del molde.
. lﬁclusjoncs (en el seno del metal liquido).
e O

e Superficies sdlidas.

idos del meétal.

Debe quedar claro que la razén de que no ocurra la nucleacion inmediata al alcanzar la temperatura
de tr:

sformacion, es la barrera presentada por los requerimicntos de energia libre superficial del
nacleo. Consecucniemente, los si
b

manera, la interfase preexistente ¢s “eliminada™ y consecuentemente el cambio neto en la energia

en proceso de transformacion de fase intentan reducir ésta

rrera de energia libre superficial, mediante Ia nucleacion sobre una interfase preexistente. De ésta

libre superticial puede de alguna manera ser reducido.

Considere la formacion de una nuceva fase, fuera de una Jase “madre™, en la pared def molde o
contencdor. La figura 1.2.1 (a) muestra s nueva fase 3 formandose como un ca's'qiiete‘ estérico sobre
el substrato, esto es, la fase f§ es una porcion de la estera de radio ry. Una v,ist:'x superior de 1a figura
1

supertic

.1 (a) mostraria Ia fase f como un circulo con un radio proyectado R. Ef cambio en encrgia libre

al producido por la formacion de ésta fase B se rop a por la ion 6:

AG = | pq¥up + Aa...?’/x.uj_ s V% . 6)

en donde A es elirea de Ly intertase a-f y A, es el drea de la interfase B-o.

- 10 -
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Figura 1.2.1 (a) Geometria de un casquete esférico. (b) Diagrama dv tension superficial en filo del

casquene.

Figura 1.2.2 Cambio de encrgia libre duranee la nucteacion hieterogénea en un substrato. Como le

cnergia interfacial o tiende a cero, la energia libre critica para la nucleacion tiende a cero. a; y oy
v correspondientes de la

son diferentes valores de la energia imerfucial; AG*; v d4G*3 son valore

energia doe nucleacion critica.

nee de fuerzas de tensidn superficial en el punto de interseccion de las tres fases (filo)

Un b
mosteado en la ligura 1.2.1 (a) dast como resultado ks ecuacion 7;

Vaw = ¥t + Vup T COSS (@

1+ combinacion de

cosd y recordando que Ag,, =TT*R7 obtencmios med

Hacicmlo

ceuaciones 6 3 7:

FALLA DE ORIGEN |
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AGy = Ay — 78 (r., ) )

La expresion para el cambio total de encrgia libre en Ia formacion del micleo con forma de casquete

esférico us escrita comuo:

AG, = AG, + AG, = 1,AG, + (s, —7R*S)* ¥, )

en donde:

AG, = [; T r"‘..;;"\'vG_r +

2%
aG,

12)y (13)

2_—3:Sfr§’]

AG (heteroginea) = AG (hom ogénua)l: 4

tre corchetes varia desde 0 hasta 1 tanto como el angulo dihedral de la figura 1.2.1 (b)

El término ¢
varia desde 0 hasta 180 %, Par 1o tanto, AG” (het)<AG” (hom), 1o cual indica que se requiere menos
energin para Ly nucleacion heterogénea y por o tanto, esta debe ocurrir mas facilmente, Esta misma

obsenacion sc pucde hacer, nolando que:
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¥ = rlupsend a4y

Si el valor de 8 decrece el valor de R” también decrece. lo cual indica que el volumen del nacleo

heterogéneo tendrid que ser mas pequeio y, por 1o tanto requerira solamente de algunos dtomos para

su formacion., Cuando 8=0 ¢l volumen se hace cero, por 1o que se puede esperar la nucleacion sin

nto.

que se requicra subenfriami

Si un metal con sustancias ext s impurezas o procedentes del recipiente, es

s, Y sean e

esencial que la superficie del substrato (capa inferior ) ses bafiada por el liquido. Satisfecha ésta
condicidn, cl siguiente paso cn la nucleacidn heterogénea es procurar que el liquido solidifique
ficilmente en el substrato. Por esta razén, el angulo de contacto 3 entre el substrato y el metal sélido
que estid sicado depositado (Fig. 1.2.1 ), completa el ciclo de un importante concepta teérico de la

nucleacion, a pesar de que dicha teoria no sea usada ampliamente en la prictica.

Cuando ¢l dngulo de contacta & es mis pequeiio, la masa entre el sélido y ¢l substrato ticne una

energia superficial baja. Bajo estas condiciones los dtomos en el metal liquido, forman ficilmente
sobre a superficie del substrato con el metal sélido el embridn. Si 8 esta a 1807 ¢l metal liquido no

terfacial del metal sdlido del

salidificard facilmente sobre ¢l substrato, puesto que la energia

substrato es al La efectividad de cualquier particula como la nucleacién catalitica, s funcion del

angulo de contacto determinado por factores tales como el espacio en un arreglo de dos estructuras

(substrato y metal s6lido) y de ka naturaleza quimica de ta superficie del mismo. Cuando el angulo

de contacto es pequedio, ki nucleacion ocurrird a una baja cantidad de subenfriamiento; y si el

angulo de contacto es grande, una cantidad de igual proporcion de subenfriamiento serd necesaria,

La consideracion de la nucleacion y el nivel de subenfriamiento del liquido introduce un tipo de

desviacion™  del equilibrio total. que es conocido como equilibrio metaestable. Cuando se alcanza

et equilibrio 1otal, Ia teomadindimica predice que no es posible la solidificacion. Solo cuando existe

una desviacion del equilibrio total liquido-sélido seri posible I solidificacion. Para que ocurra la

o debwe inclui

suliditicacion, ésta des al liquido a un estado de subentriamicnto en el cual éste

aestable debido a la ausencia de una o mids fases solidas estables. El cambio de un estado

S e
estable a uno metacstable ocurre de una manera continua sin un cambio abrupto eon las propicdades

fisicas, tales como volumen molar o capacidad caloritica.

-13-
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Lo anterior induce a concluir que: Lt nucleacian es termadindmicamente posible solo a temperaturas

por debajo de alguna temperatura de cquilibrio Ty y que, la nucleacion se produce frecuentemente

sobwe una sustingia extraiia como en ¢l caso de la colada en moldes en donde 1a nucleacién ocurre

nmo, 1

en las paredes del n que directamente dentro de la fase inicial. Dicho de otra forma, la

nucleacion es, con frecuencia, heterog

ea en vez de homogénea. La importancia prictica de este

altimo factor pucde juzgarse tenicndo en cucnta el hecho de que los metales puros solidifican

sol

unte unos pocos grados por debajo de sus puntos de fi

i6n, mientrus que la nucleacion

homogénea requeriria, aproximadamente, un centenar de grados de subenfriamiento.

tis importante considerar el nivel de subenfriamiento del mictal liquido que se da en el comicnzo de

Ia solidificacion, en el desarrollo de un entendimiento de la variedad de modificaciones

estructurales y pricticas de refitinniento de grano, lias cuales son conmuunes en las aleaciones de

colada y es Ia base de las téenicas de solidificacion mas recientes, tales como los métodos de

solidificacion rapida,

1.3  Nucleacion en Hierros Grises.

Siempre que por enlrismicnto o por concentriciodn se pasa del estado liquido al sélido, s necesaria

la formacion de un embrion que pueda erecer y dar lugar a un eristal, l‘n 1a m.lyorl de los casos se

inocula et Ilquldo para que pueda formarse este embr

i el embrion tiene el tamaio cril

te tamaio eritico es funcion del grado de subenfr u 2 mo, d‘. T VL|0CIL|.ld de

1 solida presente el liquido tiene ulu dl u.ulxad para comenzar a

Cuando no hay vestigios de mate

cristalizar; pero si hay alguna particula sélida en el Ilquulo ‘Este m:lun como un’ nuclco sobre el cual

los primeros eristales son depositados, El niicleo es mis LfLC(I\O 4o cs de la B H

que tos cristales. Esta exposicion contiene la ese ncia, de In l;urm dc nuéle cnén d; g,ru!uo por

inoculacion

Por eso el liguido subenfriado baja considerablemente la temperaturs de equilibrio y cuando la

solidificacion comicnza se accelera la velocidad de avance de las interfases

soélido-liquido de los

alrededores de las hajuclis de grafito, esto fisicamente ¢s igual a incrementar la velocidad de

enfriamicnto. La velocidad de nucleacion de las hojuelas de grafito individualimente es acelerada,

1=
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comparada con su velocidad de crecimiento y como resultado el tamaiio de las hojuclas ha

ninuido.

Si algan material inoculante 6 material promotor de nicleos es agregado en el liquido activan la
solidificacion de acuerdo al sistema estable, el Jliquido ewtéctico experimenta menor dificultad ¢n
comenzir a solidificar. El grado de subenfriamiento bajo la temperatura del liquido es menor, y

consecuentemente, la velocidad de avance de la interfase sélido-liquido alrededor d-. cada colonia

de grafito no es tan npn.la. Las hojuclas de grafito tienen gran oportumd.ld dL cn.c:.r ¥y.por

consiguiente su tamailo promedio se ve incrementado,

puede ser

Hay varias hipotesis o teor

s, para describir el efecto de la inoculacidn, entre las cual

Kl llluros, c:lrhurcs. etc. ) en el caso de un bailo moculddo por fgrroslllclo lndu (nnl o con c.nlcm, este

podril ser carburo de calcio segfin la otra teoria, los c.mbrtoncs serian p-nrucul.:s lmas du grafito.

tales dc carburo du s cuo, qun ‘se ha podido

Estas podrian resultar de la disolucién de los ¢
inoculacion con l’crromhcxo.

demostrar se forman local y transitoriamente en la

Basada en los estudios de la influencia de los inoculuntes con metales puros en la estructura de

aleaciones de Fe-C y Fe-C-8i, hi sido posible establecer que una adicion de elementos capaces de

altli

formar carburos © (una estructura cristalina parecida a la de granos de sales ) aumenta el

namero de nacleos para llevar a cabo {a eristalizacion del grafito en el hierro gris.

La precipitacidn del gratito durante la cristaliza eutéetica en el hierro fundido, depende de la

presencia de ndeleos heterogéneos.

cion homogdénea

s consideraciones wernmodinimic

Partiendo de ¢ie

s

eraba grandes temperaturas de

del gralito cutéctico ¢ de lograr, pues

subenfriamicnto  durante la cristalizacion  cutéctica. en resultados experimentales y

consideraciones teoricas, mostrd come era el efecto de ha inoculacion en Ja nucleacion del grafito

y» que padia ser explicado por medio de nacleos heterogéncos

cutdetico en hicrro gris fundido

-15-
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apropiados que contenian agregados de carbono, la formacidn del grafito podria llevarse a cabo a

partir de los dtomos de carbono disucltos en ¢l metal fundido.

1.4 Crecimiento en llierros Grises.
El proceso de crecimiento es controlado por una serie de variables interdependientes las cuales se
alteran con el estado de no-equilibrio. Muchos tactores afectan el proceso de crecimiento en ambas
fundiciones eutécticas estables y metacstables.

Los cambios en la morfologia del cutéetico esta controlada por un namero de variables incluyendo

wras de las superficies de  las fases, la forma 'y dlslribucién del - nhcleo, el

las  tempe
subenfrismicnto del liquido, la velocidad de extraccion del calor, la u.mpcrnmm y gndn.nlcs de

concentracion en la interfase sélldo-llqmdo. la dll'u;mn ‘de unpurczas on las fascs quc esmn

austenita v el liquido y aquél entre ¢l grafito » la austenita, En

¢l hicrro gri
crecimiento adicional al limite entre el grafito y el liguido. La ve 16 y .
cntéetico es una funcion de la lunp-.r.nur.: ¥ la velocidad de cuf'rmmucnm a trav s de |
eutéetica. 1 crecimionto real depende de T veloeidad de difu ’

celda entéetica dentro del metal liquido.

ramiticarse dentro de un plano de deslizamicnto.

nados por la

in determ

L.as variaciones en {a forma del grafito que ocurren en I.l c;ld.: rmec
aelocidad a la cual ocurre ¢l crecimivnto. IIn L.sm.r.ll cl . pratito (lpo *A™ solidifica a un

micnto se incrementa pars el tipo ~B™ y un

subenfriamiento muy limitado. El grado de subentri;

aumento en el subenfriamiento produce el tipo *1D°

- 16 -
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Con un subenfriamiento limitado, ef grafito tipo “A™ crece relativamente lento. La velocidad de
crecimivnio es mucho mas ripida  para ¢l grafito tipo “D™, dc aqui que ¢b hierro gris liquido es
sulicientemente subenfrindo debido a la extraccion de calor de fusion absorbida por el liquido

remanente. El grafito tipo *13” crece rapidamente como ¢l grafito tipo D™, en la porcién central de

Ia celda pero el subenfriamiento es menor y ¢l calor de fusion eleva la temperatura eutéctica en

equilibrio.,

Entonces el crecimiento procede mas lentamente dindose un aumento del grafito tipo “A™ en las

porciones exteriores de las celdas del tipo “B

ento puede estar influido por ﬁunr-.:: térmicos tales como la vclocudnd de enfrmmlcmo. Y

todas las variables incluidas

n el historial térmico, Ias cu'\lcs m\.Iu)cn vurmhlt.s como tempn.rmurn

de soblu:'ll-.m.umu:m. h.mpc.mlun de le.llnhz.lcuon e crt..mo.mo y ducrememo du In lempcr'mnr'l

de cola

1.5 Mlecanismos de Solidificacian

puede variar de lami

r, pasando por compactada / \'m.rmn.ular. Imsm csf«.r

dependiendo en todos los casos de tres factores 1) composi

nicas de solidificacion y 3) nucleacion y erecimiento,

Para expresar la influencia cuantitativa de las variables de una fundicién sobie la solidificacion, cs

necesario evalu

r los efectos del gradiente de temperatura (G). y velocidad de erecimiento (R), en 1a

intertase solido-liquido de una aleacion.

La relacion G/R, o el producto G*R (velocidad de enfriamicnto), son pardametros significativos en

los procesos de solidificacion. Cuando la relacion G/R es pequeiia, o cuando el subenfriamiento se

incrementa. Ia intertiise de solidificacion cambia de planar a celular y enseguida dendritica.

Lyentualmente cuando ta nucleacion heteropgénea ocurre delante de la interfuse sélido-liquido

(independiente de Ta nucleacion), resulia una irregular debido a una nueva nucleacion y

crecimionto de granos fejos de fa interfase. Este altimo tipo de soliditicacion es caracteristico de las

aleaciones cutéeticas (ansteniti-g

17 -
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c la interfase sélido-

Podumos decir que ta forma del grafito estd determinada por la estabili

liquido durante ¢l proceso de solidificacién, donde dicha estabilidad esta controtada por la presencia

de algunos elementos que ejercen gran influen sobre ella.
De los tres factores que afectan ¢l tipa de estructurs y forma de- gr'll'lo que resultan de la

solidificacion de las aleaciones Fe-C-X, restan por analizar dos: ynuclcnuén ¥ crecimiento y

ica.

composicion qu

En un proceso de nucleacidn, se crea o gencra una region d;. una pueva, l‘a:c dentro de otra fase.

Asociada con tal evento se encuentra la formacidn de un limite que <epnrn las’ dos fascs. Por otro

lado, hay

cmpre un tnnaito de particula critico, sobre el que la nueva pnrlu:ula se vuelve estable.

1:n aleaciones ll(lllld.l: Fe-C-X con contenidos clevados de carhmm (>3 S%), sc d|cc que 'se tiene un

stema ‘coloidal con l“lCrObrllpO: de carbono dl'serSOS en el Im.rro quuldo. ¥ aunque l.l ndlurnlgl’!

o,,rupus no \.; clara, se puede L\phcnr la prcsr.nc £l du. r.slo> abrubndos por ¢l hecho de

de estos mic
‘que fa dnolm.yon mml del carbono ocurre por arriba d¢ Ioa 4000 °C.

disminuye, i :
La nucleacion lmnn)b..m..x es improbable en ﬂle.ls ones F C-k duhndo a’ qm. cl subv.nl‘rmmlcnlo
i 1a nucleacion

tipico que se necesita en este easo es mucho menor que el ruqucrldo para quc. se activ

homogénea tedrica. 2 : B N
6n de centros de nucleacién  debido “al subenfriamiento o ‘a’ los

Adicionalmente la genera,
microgrupos de particulas de carbono, se suma la aportacidn de ciertos compuestos tales como:

axidos. silicatos, sulfuros, nitruros, carburos y compuestos  intermetilicos, - que favorcecen: la

tormacién de [a nueva fase, es decir, actiian como centros de nucleacion.

uaeion se explica ¢l proceso de crecimiento para ¢l gratito, El grafito ¢s un cristal facetado,

alizacion del grafito normalmente se observa que sc

A conti

limitado por planos de bajos indices. La crist

presenti en los planos (0001) v (1010), la estructurs

stalogrifica es hexagonal y las posibles

<

sal del prisma posce una altas

imiento son a lo largo de los gjes A y C. El plano b

iones de cre

- 18 -
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cenergia donde las impurezas se adsorben preferencialimente. micntras que la resistencia y la dureza

son mayores sobre la dircecion C del eristal,

100011 = ©
Plaro basal
Cara £~ 987 nm
I el T~ 110%0) - 4
1"oto) .

arre, _qlu he.

estructira It

i.a figura 1.5.1 muestra et cristal del Lr’lfllO el cual csln Iunl ado por los pl nos (0001) y (lOIO).

donde et urr;g,lo h Vgnnal de lon

que pn.\.llu.ul durante la solidificacion  de

consideraciones cindticas de crecimiento.

Asumiendo crecimiento bidimensional, Ia mayor velocidad de crecimicnto la experimenta la fase
con L nuyor densidad de datomos. donde La probabilidad de nucleacion es mayor.. Por consiguicnte
en el tiquido puro, L mayor velocidad de crecimiento se desarrolla en la direecion (0001) del cristal

ion de cristales individuales sin ramiticaciones

atito (figura 1.3.2), resultanda en la forn

1o coral).

PPN A G e o
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En un metal liquido contaminado con ¢lementos que activan la super|

ic tales como ¢l azufre u

oy que son adsorbidos por el plano de mads alta energia (1010), debido a esto, el plano

alcanz energia interfacial que la cara del plano (0001), predominando ¢l erecimicnto en

fa direccion (1010) y resulta

1do fa formacion del grafito laminar,

Co. i, Lo ® 100011 Ve

"= 11010 Vv i
Ve Vamir STy
I v ve e
ve L. Ve L_ —
L J
Peticraial T ST

—

1001
Mo Mamificada Qrafite Hojuala

fo) 18 tey

Figura 1.5.2 Exquema dol cambio en la rapidez de crecimicnto debido a la adsorcion de dromos
extraitos en el grafito esferoidal eutéctice. Se pres, tres variaciones de aleaciones Fe-C-Si. (w)
Con adicion de nodularizante cuando con impurezas reactivas en ¢l medio. (b) Medio puro. (c)
Moedio vcontaminadeo en ol cual, elementos con supecficie reactive, como 8 y Q, se wadsorben deniro
del sistenc, Para () v (b)) Ia densidad en el plana busal Vg es mayor que Ia densidad en la cara del
prisma, Vo, yoresultan: policristales ramificados o mono cristales simples no ramificados. Para (c),
Ve La adsorcion de azufie produce cn las caras del prisnia un mayvor empaqueramicento de
ctonos, provocande la formacion de ojuclas de grafito'.

i 1.3.2 muestra tres variaciones en la torma de crecimiento del grafito debido a la adsorcion

de dtomos de elementos presentes en el hierro:

a) con adicion de un nodularizante como impureza reactiva,
b) Muedio puro.

¢) Mecdio contaminado, en ¢l cual  clementos aleantes que activan superficie (ox

&
[}

no y

azufre). son adsorbidos dentro del sistema,

li_u. ._..

FALLA DE ORIGEHN
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1.6 ELDIi

gfrnma Fe-FeyC-C

Las aleaciones de Fe-C-X son aleaciones ricas en carbono, donde las dos principales estructuras

eutécticas que se presentan en el estado sélido son:

Cuando Ia solidificacion ocurre de acuerdo al diagrama metaestable, Fe-FeaC, se forma el
eutéctico ¥ (austenita  transformada)-FeyC, resultando la formacion de hierro blanco
(carburo de hierro o cementita).

2. Cuando la soli

icucion sigue el dmgr‘una establc Fe-grafito (un sig,niﬁcativa cantidad de

silicio es necesal

ay un enfriamicito quo de ln nlcacxon). rcsullando Ia formaclén de

hicrro gris a partir del eutéctico I'ormndo. (auslumln trnnsfcrmndu)-C(,,.r...).~

La formacién de estos dos cutéeticos depende biasicamente de la - composicién” del metal, Ia
velocidad de enfrinmiento y el tratamiento del metal liquido. Es posible 1a solidificacién de una
mieschs de estos dos tipos de hierros (blanco-gris). Estos dos tipos de hicrros son muy diferentes

entre si respecto a sus propicdades mecinicas tales como resi ia a la traccion, ductilidad y

dureza, variando en grandes intervalos los valores respectivos de cada hierro. Esta d:fuencm es

debida basicamente al tipo y cantidad de eutéctico formado durante la solidificacién,
1.7 Solidificacion del Hicerro Gris.
L.a caracteristica dlslmuvl deestos I||errus es ¢l grafito pru:lplmdo en Forlnn libre. La aparicion del

grafito es debido a la forlll.n:n)n directa a partic del quuldo (ca.nlros dc. 

evento). : ! B R I

uclc:lcnén favorecen este

en el metaestable,

Ln los procesos de solidificacion correspondicnte al dmgrnmu estable, la prccipilaciéu del grafiio
puede realizarse en zonas y o temperaturas parecidas ‘alas’ correspondicntes a la cementita
precipitada segin el diagrama metaestable. En aleaciones hipercutdeticas se forma grafito primario

win Ia linea C°D°, Juepo se puede lTormar grafito a la temperatura cutdctica, al continuar el




Antecedentes

enfriamiento, se precipita grafito segOn la linea B'S® y, finalmente, a la temperatura culectoide la

austenita se transforma en ferrita y grafito (las lincas C'D* y E’S” se observan en la figura 1.8.1).

La formacidn de constituyentes que corresponden a las transformaciones cutectoide y procutectoide,

son reguladas por procesos mas complicados que los que rigen las fundiciones blancas. En general

podemos decir que 1a aparicion de una estructura ferritica 6 perlitica & una combinacion de ambas

en diferentes proporciones, depende directamente de la influencia de los el 1tos al que
favorecen la formacion de tal o cual constituyente, asi como la velocidad de enfriamiento de 1a

aleacion.

1.7.1 Grafito Eutéctico (hojuela laminar).

Ll eutéctico  Austenita-Grafito Hajuela (v-Gl1) solidifica con la formacién de colonias cutécticas
(celd

que son de forma semejante a una eslera. Generalmente se picnsa que cada celda cutéctica
cs el producto de un evento de nucleacion. La celda cutéctica consta de placas de grafito
interconectadas rodeadas por austenita. El grado de ramificacion del grafito dentro de la celda
depende del subenfriamiento, con subenfriamientos grandes se produce mis grafito ramificado

(Figura 1.7.1.1). Ia tase principal durante el crecimiento del cutéctico es el grafito. El espaciamicnto

del gratito es determinado por los mismos parametros que el cutéctico regular, con presencia de
ramificaciones como respuesta de la inestabilidad de Ia intercara. A su vez, la inestabilidad de la

intercara esta determinada por cambios localizados de composicion, corrientes de conveecion, la

diferente orientacion eris

alografca debido n la direccion de extraccién de calor, y un cambio en el

gradiente de temperatura.

Distrbucidn unforme Distriucidn interdendiiticn Secuentiade ¢ tMienta pars Uuna colont eutdetica.
Grafto tipo A Genito tipa D (b]

Figura 1.7.1.1 Esquent de solidificacion de grafito hojuela (ar Colonias de eueéctico (eoldas) (b)

Svcuencic de crecimionto para un colonia eurdctica.
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las diferentes estructuras de br':lnm tipo l\cuusl.n s'. han clasificado de acuerdo a su longitud, por
normas que h.m anlo Illllll.ld..ls durante’ mugho; aitos. Las hajuclas de grafito en el hierro gris se

pucden designar como:

e Tipo A distribucion uniforme, orienlacién al azar,
e Tipo 13, grupos de rosetas; orientacién al azar,
e  Tipo C, hojucla sobrepuesta, diferentes tamaios, orientacion al azar

e Tipo D, segregacion interdendritica, orientacién al azar,

e Tipo E, scpregacion interdendritica, orientacién preferencial.
La formacién del eutéctico-grafito  hojucla (Tipos A, B, C, D y E) esta influenciada por el tamaio
del enfriamicento del metal liquido, por debajo de la temperatura de equilibrio para el cutéetico

austenita-gralito antes de oct

la solidificacion. La fundicion gris con grafito Tipo A sélo tiene
pequeios subeniriamientos, mientras que ¢ grafito Tipo D tiene subenfriamientos significativos por
debajo de esta temperatura de equilibrio. El subenfriamicento que ocurre con el grafito Tipo C es
intermedio entre los dos, produciendo grafito fino de hojuelas, el Tipo B sc produce en ef centro de
fas celdas  cutéeticas 0 rosctas ¥y un tipo mids tosco como el Tipo A se efectia en los limites
enteriores de las celdas. Bl grafito Tipo E se presenta bastante en hierros grises hipocutécticos con
-alente debajo de 4.3%.

carbon equ

La solidificacion del cutéctico en unit lundicién con grafito en forma de haojucla inicia con la

nucleacion ¥y crecimiento de una fase prima que son dendritas ‘de austenita para el hicrro

hipocutdctico o placas de grafito primario para hicrro hipereutéctico. Fs razonable nsmnir que las

fuses primarias que  intervienen en la nuclea

n del eutéetico, l.u.m.n como . cons que se
genere un gran crecimicento del eutéctico sobre las fases primaria.
Tipo de hojucla. Su crecimiento es por un mecanismo de defecto. La i ud se pr sobre

el plano (100) de 1o cara del gratito, permitiendo qué se‘p‘rod‘uzcy'a" an _cristal ramificado

esencialmente de cardcter planar. Bl estudio de esta formacion requicee el “conocimicnto del

mecanismo de ramificacion, nucleacion y efectos por impurezas, particularmente del azufre, con

erecimicnto eutéet

co. Sus propicdades se compa

raron con los sistemas tipo diplex de una fase con

distribucion tipo Luminar en una matriz. La fi

s tipo laminar es de ductilidad limitada. La estructura
de la matriz » propicdades  varian de acuerdo a fos elementos aleantes o bien por tratamiento

térmico. Xl modo de solidificacion gris o blanco de una fundicion depende de 1a posibilidad refativa
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de pucleacion y kv rapidez de crecimiento  de  las fases grafito y FeyC. Esto depende de la
composicion quimica de la aleacion y del crecimiento de 1a fase en las ‘condiciones establecidas. La
temperatura de equilibrio para grafito cutéctico es 1153°C y para la Fe;C eutéetica es 1148°C.
Eatee estas temperaturas. solo puede nuclear y crecer el grafito eutéctico. Debajo de 1148°C, la
FoiC  eutdctica pucde nuclear y crecer. La rapidez de crecimiento de este eutéctico excede
rapidamente [a de la fundicion gris  cutéetica ¥ a una temperatura de aproximadamente 1140 °C

debe haber un cambio de solidificacion gris a blanca,

ne ] ]
€ 1) d -—
1 e toliaeneion de wamo n ] '
153C o 1
Y17} S R I WD xR P
1188 C e
1 |
1160 . o> [P S —] OB

t fCambio erporianec de manera
de s0llific mcin de pris ablanco

llmL UNEEY (U i | )
oGt - 9. 19 w0 *
Papuderdecrectmiento R ¢m s -1

Figura 1.7.1.2 7 Rango de existencia de estructuras de fundi de fi

urises 3 bl s

trazcaddas grdficamente como temperatira contra rapides de crecimicniso.

1.8 Solidi

acion de Hierro Blanco.

La solidif

cidén de las fundn.:ong; blancas sxgn. el duu.mma mclacstabl¢ (t ‘-Fc,C). de la figura

3 las fases y estructuras de In> .llum.mncﬁ con conte
desde 2.00% a 6.67%. . L i

1.8.1 donde se aprec

idos de carbono que van

A la primern fase en eristalizar se e Hama prlm'lrm ¥ cristaliza dm.gl.unculu d«.l liquido, injciando

1 a partir de la linea 3°CD, it

su prec muada tiquidus

La solidificacion o cristalizacién primaria se Heva a cabo dentro de 12 zona limitada por las lineas
3"

C  para aleaciones  hipocutéeticas  (2.0<%C<4.3). formiindose austenita  prisnaria  con

composicion variable a 1o largo de la linca J7LE.

.24

TESIS CON
FALLA DE ORIGEN




. Antecedentes

1700 T v A AU I AT A
IS3e°C —— Sistema Estable Fe-C
1600 *L Sistema Metaeatable 7}
010, 1o ' Fe-Cementita
»
1400 kooX M SV /]
etc \\ 2 b~ Litgticte /
< 1300 A
< ™~ yob /cv
£ 1200 | PP, Pl P
2" P L - a
3 id X7 1"a7C p 430 F
g oo o L Comd
E vooo ¥ *Ger
= (- » Com)|
200 L2
aco a0 A;" L. :
P LR 4 738°C
700 jooej—o7ps 727°C ==
L ¢ L o Cos
€00 (@ ¢ Cam)
8004 £ 20 30 S0
re

o de Carbono

Figura 1.8.1 Diagrama de_fuses binario del sistema Fe-C.

La sona comprendida entre las
(4.3220C<6.67), formandase cementit.

Con un contenido de 4.3% C y una temp.

metacstable tril

co, donde’ todo el

cutéctico ledeburita, ©. s

La wanstormacion secundaria ¢s una’ transforinacion en el estado solido que se

cia a partir de la
linea ECI Hamada solidus y terming en la linea PK-".

Por debajo de la linen EGF y hasta LK, las fundiciones se encuentran en equilibrio metacstable

ico 3 segln sy composicion se obticnen estructuras diferentes.
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Aleaciones hipoeutéeticas: a consecuencia de la cristalizacidn sccundaria en la zona de temperaturas

comprendida entre 1147 © C-723 ° C, la austenita disminuye su solubilidad de carbono de acuerdo a
[H]

incu 28, precipitando a partir de esta

cementita secundaria. A 723 © C 1oda la austenita restante
se comierte a perlita (ferrita-cementita). Por debajo de los 723 © C estas estructuras presentan

fedeburita transformada, perlila y cementita secundaria.

Aleaciones hipercutéceticas: por debajo de 1147 © C y como consecuencia de la cristalizacion
prin

aria se tienen . cristales de cementita primaria y ledeburita. A partir de la cristalizacion
secundaria ¥ por debajo de 723 © C, estas fundiciones tienen en su estructura cementita primaria y

ledeburita transformada, que esta constituida de cementita secundaria, cementita eutéctica y perlita.

Aleacion emécetica: durante ¢l enfriamiento desde la temperatura eutéctica (1147 © C) y hasta la

eutectoide (723 © C), Ia austenita existente en la ledeburita forma cementita secundaria. En la linea

PSK. como resultado de la transformacion cutectoide, se forma perlita. Por debajo de la temperatura

cutectoide la ledeburita transtformada esta constituida por cementita cutéetica secundaria y perlita.
1.9 Eutéctico Austenita-FeyC.

El crecimiento del cutdetico y-le;C  fue investigado por Benedicks, También fue reexaminado por
Hillert y Steinha

ser como parte de una investigacion cuyo objetivo consistin en  comparar la

cindtica de solidi cion gris y blanca. Hultgren, Lindblom, y Rudbery observaron que la ledeburita
cutéetica erece con una velocidad mucho mas alta que el grafito cutéctico.

L.a estructura de FeaC es ortorrémbica, de esta torma 1illert notd gue 1a solidificacion del cutécetico
comenziaba con placas planas de FeyC ue crecian en el baflo, ramificindose en el proceso. La fase

austeniti crece entonces de mane:

dendritica sobre la placa de F

1C, esto inestabiliza la Fe;C qué
crece o través Jde 1a austenita, Adicionalmente durante la solidificacion se desarrollan dos tipos de
estructuras  eutéeticas (Figura 1.9.1) un cutéctico de estructura laminar en la direccion de

crecimicnto de las placas planas de FeiC y una estructurn como

arra™ creciendo normal a las

placas. La

tines se origing por crecimiento couperativo de la FeyC a trav

de la fase austenita. La
rapides de crecimiento cooperativo de austenita y Foy© normal a la placa es mas lento gue Ila
rapidez de crecimiento del emdéetico en la direceion de la placa. En la direceidn de 1a placa, ocurren

las relaciones

igtuientes entre las dos
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(10-He;C (101,
(01MFe;C || (310)

€rerumiante as feta
i S vetire
Otk .

l:
)

Figura 1.9.7 Crecimicnto de ledeburita cudctica de lus observaciones realizadas por Hillert y

. Bemutea
-

Steinhanser. En (4) se munestran cuatro etapas del desarrollo del euréctico. Infcialmente - debe
crecer wia pluca de FeC v crecen dendritas de y sobre la placa de Fe;C. Esto inestabiliza la Fe;C
que crece a través de la y. Se desarrollun dos tipos de estructura entéctica, un eutéctico laminar ¢én
la dirececion de crecimicento de FesC y un ewaéctico comao “barra™ normal a las p_lm:d\'. Esto se

muesira con mcs deralle en (hy.

Los clementos aleantes  que entran en la fase del carburo afectan la tendencia a la solidificacién
blanca. Estabilizan el carburo y promueven el eutéctico y-FeyC. Esto pucde predecirse  del

coeliciente de distribucion del clemento entre Fe,C y y.

Sih = NMpac/M, > 1 TESIS CON
FALLA DE ORIGEH

M = Ly solubilidad de elemento en Fe,©
N =

solubilidad de elementoen y

entonces b elemento se introducird » estabitizard Ia fase Fe,C.
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1.10 PPropiedades del tlierro Blanco Hipocuéetico.

. < i 2 FeAanis
Resistencia a la compr <|6n (N/ mmn® ) 1514-1730
Conductiy |dad tém1u.n (W/m - k

Cocficiente lLrI"ILO ds expansién
0-276°C 10-11*10"
276-648°C 15.9-16.4*10°

Tahla 1.10.1 Propicdades del hierro blanco.

Las propiedades mencionadas en esta tabla 1.10.1 corresponden a un hierro blanco cuyas prucbas se

realizaron sobre barras citindricas de 30 mm de didmetro con la siguiente composicién quimica'®:

% C total ™
2.5-3.5 0.4-0.67 0.3-0.96

1.11 Solidilicacion de Flierros Grises Hipoeutécticos e Hipercuéeticos.

La soliditficacion de esta clase de hierros presenta dos etapas: ctapas de nucleacion y erecimiento;

du esta forma algunos investigadores han estudindo 1o soliditicacion progresiva de los hicrros grises

ordinarivos. entre cllos, Howe vy Lillert usando ¢l concepto general de equilibrio  estable y

mictaestable en la solidifd on de las tas

s. describen con claridad la secuencia de 1os eventos que
ocurren durante ¢ entriamicento de estas aleaciones. 2s10s describen la formacidn de dendritas de

austenita primaria en aleaciones hipocutéeticas: seguidas de la solidificacion del cutéctico en los

-28 -
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espacios intermedios, ademas de estudiar la estructura del hierro blanco formado. Las diferencias
estructurates entre la fundicion blanca y gris- fucron interpretadas por Howe en términos del

concepro de equilibrio estable y melaestable

una explicacion clara de la manera en que s
forman las hojuclas de gralito.

Boyles estudio la soliditicacion de los hicrros grises usando el método del temple, enfriando desde
varias temperaturas, En un enfriamiento lento muestra que cuando la fundicién de hierro es enfriada
bajo la temperatura liguidus, las dendritas de austenita primaria comignzan a nuclearse en el liquido

y erecen continuamente conforme la temperitura decrece. Debido a que el contenido de carbono

que poseen estas dendr es mucho mis bajo que ¢l conte

ido ‘de carbono en el liquido, su
crecimionto esta acompadado por un enriquecimicnto progresivo en carbono a partir del liquido
Temanente, ‘ g

reaccion eutécticn esta

Ha sido establecido por chos autores que la cantidad de - subenfria
P

iento dcpendg de  las

condiciones de nucleacion del metal liquido y la velocidad de enfria mo. D; aqui’ que | Ios 1

mas comerciales scan los hlpm.m-.cm.os. con dendritas de auslv..nu.x

de una reaceion cutdetica.

nluncu)n se

entria bajo la linea liquidus, y I dendritas d¢ austenita se form n y crecen lmsla que fo tuupummr’: .

cutéctica ¢s aleany

wda. En el eutéetico ia l'orm.:c:on de 5mrlo es’ suprumdo

ero ln auster ita y
cementita precipitan en forma de ledeburita I cual es uia rurmn del culéc ico el cunl consiste en

esfers de austenita embebidas en cementi

L.a ledeburita se forma en el sistema Fo

-FFey C cutéctico (figura LB 1), Sobre la linea N-M a un
enfriamivnto adicionat ta cementita crece en cuanto la austenita decrece en el contenido de carbono

-29 .
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a través de la linea solidus N-O. En O Ia reaccion eutectoide transforma la austenita remanente a

perdita. A temperatura ambiente esta estructura ¢s dura y quebradiza ¥y cominmente se le Hama
nte.

hierro blanco, por que Ia superficic de una picza fracturada de este hierro es blanca y brill
En el caso de tener un enfriamiento lento, se forma primero  la austenita a partir del liquido, pero el
entriamiento cutéetico es aliora mas lento, de tal forma que los productos de la reaccion eutéctica

son la austenita y grafito (la reaccidn se encuentra sobre la linca punteada N-M),

LI grafito cutéctico tiende a formar hojuelas rodeadas por austenita cutéctica. Sobre el enfriamiento
continuo Ia austenita decrece en el contenido de carbono a través de la linea punteada N-QO y las
hojuelas crecen. A la temperaturn eutectoide O-P, la austenita se transforma a perlita como
anterionmente se menciond.

Los cambios de fase en un enfriamiento muy lento en una aleacion serin exactamente como el caso

anterior excepto que en el cutectoide ¢l enfriamicnto es suficientemente lento para permitir que el

grafito precipite sobre algo de perlita o ferrita. Las hajuelas de grafito presentes incrementarin su

tamaiio, en este caso la estruciura final serd anicamente hojuclas de gratito embebidas en una matriz
ferritica, ¥ este es ¢l Hamado hicrro gris.

Algunas veces la velocidad de enfriamiento de porciones de alguna fundicidn puede ser intermedia
entre hicrro blanco y hierro gris, entonces la estructura contiene a la vez partes de hierro blanco y

de las Curvas de Enfri

Una curva de enfriamiento se pucde  definir como la representacion grafica que describe la
evolucion de la temperatura respecto nl lu.mpo de cnnlqulcr alcacion, su importancia radica en el
hecho de que los cambios en fa h.ndcncm moslr.:d.ls por las  mismas coinciden con las

transformaciones de fase, las cuales ocurrcn én pu ms cepccnl‘cos de  temperatura y composicion,

detenminados por las condiciones de proceso.. En una’ curva de unl'rl.unu.mo tipica de un hierro gris

hipocutéctico vs posible distinguir cmco npas
. - = : - -

1. Enfrismicento del liquido.

2. Solidificacion de la fase primaria.

3. Soliditicacion simultinea de ta fase primaria y el cutécetico.
4. Solidificacion del eutéetico.

5. Enfri 1o del sélido.
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De las cinco etapas participantes de la curva de enfri

miento es te considerar y definir los

siguientes puntos de interés de la curva de enfriamiento:

a

-~

b)

<)

d)

<)

Temperatura de solidificacion al equilibrio (TIS) la cual es determinada por Ia

composicion de la aleacidn.

Temperatura liquidus. (Ty).

Temperatura correspondiente al subenfriamicnto m mo (TSM): representa el

miaximo subenfrian

ento que alcanza le aleacion liquida antes de que se presente la

recalescencia.

Temperatura eutéetica Ty

Temperatura de recalescencia. masima (TRM): es Ja’ maxima 1empcratura que
alcanza la alcacion durante la solidificacion, la cual nunca rebasa la temperatura de

soli

cacion al equilibrio por consideraciones de conservacion de energia.

Temperatura de fin de solidificacion (TFS): os la temperatura a la cual se agota el

liquido remanente y tinaliza la solidificacion, . Esta - temperatura’ nos - permite

establecer el fin de la cuarta etapa y el inicio de la quinta, es docir nos indica que Ia

totalidad del volumen de liquido ha sido transformado en sélido.

Los tiempos correspondientes a las temperaturas anteriores permitiran establecer la duracion de

cada etapa, mismos que son representados como:

2)
h)
i
D
k)
b}

m)

tiempo de inicio de solidificacion (tis).
tiempo inicial de ta fase proeméetica (tipe).
tiempo final de la fase procutéctica (tfpe)
tiempo de recalescencia maximo (trm).
tiempo final de solidificacion (ifs).

ticmipo total de soliditieacidn (1ts) definido como tts=tfs-tis.

ticmpo total tomscurrido (1tt) medido desde ¢l ticmpo cero hasta que el mwetal

aleanza Lo temperatura ambicnte.
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1.13 Métodos de anilisis térmico.

El andlisis térmico es una herramicnta muy atil en la investigacidn de los eventos térmicos que
ocurren cuando un material es enfriado o calentado. En ¢l caso de la solidificacién de un material

e del estado liquido a sélido) ésta  puede ser analizada y registrada en: curvas de

{cambio de fas
enfrinmiento, de tal  forma que la informacién generada puede ser . usada - cualitativa o
cuantitativamente para comprender ¢l fendmeno de la solidificacién.’ Los. métodos de andlisis

térmico comanmente usados son'®’;

a)  Andlisis térimico diferencial (DTA por sus siglas en inglés).
b) Calorimetria diferencial de barrido (DSC pof sus siglas en inglés).
nto asistido por computadora (CA-CCA por sus siglas cn

de curvas de enfrimi

<) Anil

inglés).

TESIS CON

AT
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1.13.1 And

s Térmico Diferencial (DTA).

e nterds es comparada con la muestra de un

material inerte de referencia durante un cambio prog

una téenica en donde Ta temperatura de la muestra de

mado de temperatura. La evolucion de la

diferencia de tempernturas entre la muestra y la referencia es sumamente sensible a los fendmenos

fisicos (fusidn, ebullicién, cte.,) y quimicos (reacciones de deshidratacion, calecinacidn, ete.) que

sufre la muestra durante su enfriamiento o calentamiento, La temperatura de la muestra y de

referencia son las mismas hasta que ocurre un cvento térmico en la muestra, tal como la fusién,

descomposicion o cambio de una estructura cristalina, ete. Si la temperatura de la muestra con

respecto a Ia de referencia sulre una disminucion, el cambio es endotérmico, o si sufre un aumento,

el cambio es exotérmico. Asi, se obtiene un grifico de difer: ias de peratura ( a-

referencia) vs. tiempo o temperatura de referenc

1.13.2  Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC).

LI método DSC utiliza un principio similar al de DTA, éste también incluye una fucnte de calor que

D¢ esta manera, cl calor

1 bal Ia temperatura de la muestra y de referenc

es usado pa

liberado o absorbido por Ia muestra de interés puede ser determinado. La curva obtenida cs un
registro de flujo de calor vs. temperatura de referencia. donde se observan manifestaciones que

producen cambios endotérmicos o exoténmicos, de igual manera que en DTA,

Dentro de fas aplicaciones mas comunes de DSC y DTA se tiene 1a determinacion de calor de
transicion, capacidad calorifica, etc. La cindtica de procesos quimicos y fisicos es otro de los
problemas que es posible abordar mediante el uso de estas dos téenicas, en el caso de la

soliditicacion de aleaciones es necesario un anilisis que considere la transferencia de cator. Por otra

parte, en el caso de la solidificacion de metales y aleaciones, la téenica DSC s poco aplicable ya
que el rango de operacion de la mayoria de 1os equipos tiene como limite maximo una temperatura

acion de 600 © C, micntras que ¢} rango de estudio de las aleaciones comerciales mas

de apl

ies se ubica entre los 550 a 1600 ° C, Las condiciones de aplicacién de estas dos téenieas

Bmpor

¢l inconveniente de ser muy restringidas en aspectos de muestreo, instrumentacion, cte.,

present

o que reduce y limita su empleo en phintas industriales,
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1.13.3 " Andlisis de Curvas de Enfriamicnto Asistido por Computadora (CA-CCA).

A pesar de que el uso de las curvas de enfrizmiento data de hace muchos afios, hoy en dia el uso de

esta téenica ha cobrado auge debido al desarrollo y perfeccionamiento del equipo electrénico. Esta

téenica consiste en registrar la temperatura de una muestra representativa de metal liquido, mieatras

se enfria desde un estado liquido, pasando por un proceso de solidificacion, hasta Hegar a un estado
completamente sélido, LLa curva de enfriamiento obtenida es una grifica de temperatura vs. tiempo,
as durante el proceso de solidificacion.

s fuses que sean produc

cuya forma dependerd de
Mediante ¢l uso de la curva de enfriamiento y su primera derivada es posible la determinacién de

pardmetro caracteristicos que pueden ser correlacionados con la microestructura y, por ende, con las

propiedades mecinicas de la pieza fabricada por fundicion.
El aniilisis térmico es una técnica de rutina que se usa 3,cm.ralmcnu. en la industria de la fundicion
de aluminio y hierros colados para evaluar la cnltd.nd del metal a colar. La evaluacién ‘se basa

principalmente en correlacionar cicrtos p.mimuros cnmcurlsucos de la curvn 'de enfriamicnto con la

abservacion microscépica.

El tamano de grano de un pmducm de ﬁmdltlén ha sndo I'Ll cnonado con- l.‘l magnilud del
subenfriaomiento del metal liquido (A7 Ty el ti mpo dg subuﬂr am {lltb dél qul us (ll) Conforme
nitud AT, se incrementa, el m\‘el de uucl..:lcnon en cl qudo dism lu)c favorccundo que el

I ma
tamailo e grano se ineremeoente. “Conforme tl aumenta, el m\cl ds nuclgamén en- el liquido

disminuye.

La madificacién del eutéetico puede ser relacionada con los parimetros de andlisis térmico. Cuando
miento pueden camb

i6n es modificada, tres caracteristicas de la curva de enfrio
uri {Tg). el subenfrinmiento requerido para empezar la reaccion cutéctica AT, y el tiempo

ico (1e). Mediante la modificacion del cutéctico, la

una ale

tempe
de duracion del subenfriamiento del cutd
temperatura cutéctica (Te) es abatida, el subenfriamiento para la nucleacién del eutdctico es
to (1e) es prolongado. El tiempo

incrementado (ATg) v el periodo de tiempo de oste subenfriami

total de soliditicacian (ts) es definido como el intervalo de tiempo entre el i

> el fiml de la reaccion eutéetica. Frecuentemente, el tiempo inicial y final del proccso son

nicio de la solidilicacion
determinados por fa primera derivada de ta carva de entriamiento. La velocidad de enfriamiento

(T'=dT /7 dt) es definida como fa pendicnte de la curva de enfriamicnto justo en Ia zona pastosa,
niento (T7) y ¢l ticmpo

on de la ¢ primaria. La velocidad de enfr

ente o Ta soliditics

pertenyy
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de solidificacién total (1s) no son pardametros tipicos de andlisis 1érmico usados para relacionar algin
trauniento o propicdades, miis bien son informacion vital, como datos de un sistema en particular,

ra la resolucion de modelos de solidificacién. Una indicacién mucho mas clara de los puntos de
ada de

inflexion presentes en la curva de enfriamiento puede ser obtenida al tomar la primera deri
la curva de enfriamiento. Un punto de inflexién o punto de cambio de pendiente, que aparece como
un pico en la curva derivada, es identificado como la formacion de una fase cristalina. Il grafico

dT7 dt vs. tiempo es una herramienta muy Gtil en el uso del andlisis térmico, asimismo sec pueden

tener usos adicionales para obtener el tiempo de solidificacién (ts), ademis de que también provee
informacién cualitativa de la refinacion de grano y modificacién del ‘microconstituyente

cutéctico. Ly primera derivada de la curva de enfriamicento tipica del hierro gris hipocutéctico se

presenta en la figura 1.13,1

Figura 1.13.1 Primera derivada de la crova de enfriamicnto de un hierro gris hipocutéctico.




dntecedenies

Punto - 77 77 Significado fisico”
Al Pico austenitico, el drea bajo el pico es

representativo  del  calor  latente werado

[ -3

durante la solidificacion de la austenita (fase
primaria)

NPAE "' 77 Pica negativo entre “la’ solldlf'cncnén de }uf

- ‘nustenita y el eutéctlco. en cs(c nnto s da cl‘i

cmnbno de austcmm nl cuxéctlco

M\CR Ma\ ma razon dg rccah.sccucm
INPETTT

Pn:o ncg-mvo después de‘ Ia l'eac'1 6n’ eutécuca,

Figura 1,13.2 Puntos tipicos de la primera derivadea de la curva de enfriamiento de un hierro gris

hipoeutictico™.

La

mportancia que representa la obtencion de un producto de calidad, ha hecho posible que parte
de la investigacidn se enfoque en la bisqueda de herramientas de control de proceso, encontrando
una alternativa en el desarrollo de modelos matemiiticos. Este tipo de modelos tiene la caracteristica
de acoplar la cinética de solidificacién con la transterencia de calor. Es asi como sc logro desarrollar
la téenica CA-CCA, la cual sc basa en hacer una analogia al método DTA, lo cual implica el
planteamicnto de una scrie de suposiciones con el proposito de simular la referencia presente en el
sisten, us deeir un cuerpo inerte de referenc

1L que no se encuentra sometido a la solidificacion.
Liste cuerpo neutro o constituye el metal mismo considerando que no sufre transformacion de fase
algu

L lo que permite generar una linea base destinada a cnnlahlhzar las dgsvlaclones por parte de
La muesten por efecto de la generacion de calor. - .

1,14 Macro-micro modelado de 1a Solidificacion de Aleaciones Metilicas!

12 modelado de fa soliditfcacion ha surgido comoe una nccesidad “de- desarrollar a través de la

comprension del fendmeno de solidifi

acion. modelos matemdticos que simulen la influencia de
parinetros de proceso sobre la calidad del producto de  fundi

n, lo cual resulte en una

de Ia fundicion. Es asi

disminucion de costos y tiempo en la basqueda de mejoras en la industri

como se han desarrollado y tenido gran aceptacion una cantidad de soltware™s de computadora para

e- TESIS CON
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la industria de la fundicién, radicando su uso primordialmente cn el disefio de proceso, control de

calidad y prediceion de propicdades.

El proposito del modelado de 1a solidificacion de piczas coladas por fundicién es generar una
descripeion espacial (posicion) ¥ temporal (tiempo) del movimiento del frente de soliditicacién o
interfase sélido-liguido, ya que repercute directamente en las caracteristicas estructurales del
producto final obtenido por: métodos de  fundicion directa. La descripcion del frente de
soliditicacion se puede realizar en tres niveles™:

1) Nivel macroscépico (mncrocs(ruciuml): comprende del orden de mm a m. Las

caracleristicas estructurales presentes a este nivel son la contraccién del metal, la

macrosegregacion, las grietas, la porosidad, la calidad superficial, ete., las cuales

influyen directamente en las propiedades y en la calidad del produclo de fundicién.
Generalmente, es a este nivel donde se d«.lu.rmma Ia ucepmcuon o rechazo del

producto final ¢n la industria de la fundicion.

2) Nivel microscdpico (microestructural); comprende del orden de pm a mm. Las
caracteristicas estructurales presentes a este nivel son la microsegrcgacién. el
del grano (cqma\ml o columnar), el espaciam

tamaiio de grano. la morfolo; nto

dendritico (primario y secundario), la c.lnlldnd de mclu:toncs. la mlcroporosndad

ete., las cuales infTuyen prmupalnunlc en la> propned.ldus m-.cdmcas d;l producm °

de fundicion.

3) Nivel atdmico (nanoestructural): colnpn.nd\. dgl ordcn dg nm Lns camclerisucas

estructurales presentes a este nivel son los dLﬁ:&:to; llncalcs. Ios pumunlys y de

snpurlluu. (vxlc.mcmx, Atomos intersticiales Y susutucuon- s, |sloc'l lones, timites

de grano, maclas, ete.,) tos cuales intluyen prmcupnlmc.ntu en propucdadc; clcclncas

» mecanicas del producto de fundicion.

Basandose en la anterior clasificacion, los modelos que buscan simutar la solidificacién pucden ser

ubicados dentro de tres gencraciones, de acuerdo al estado pasado, actual y futuro del conocimiento.

En la primera generacion de los modelos de solidificacion, 1a descripeion cuantitativa del frente de
solidificacion se realiza a través de la solucion numdérica de los fendmenos macroscdpicos de

ransporte. La mayor parte de 1os esfuerzos realizados en las ultimas tres déeadas pertenecen a dsta
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genceracion. La segunda generacion de modelos de solidificacion esta constituida por los modclos

croscopica) de los fendinenos de transporte, con

que acoplan la descripeidn cuantitativa (a escala
la descripeion microscopica de la solidificacion mediante la introduccion de {a cindtica de

n de los microconstituyentes, A este tipo de modelos se les ha denominado macro-micro

modelos y su aparicidn se dié formalmente hasta mediados de la época de los ochenta. [.a tercera

generacion de modelos de solidificacion son aquellos que ademds de considerar aspectos

macroscdpicos y microscopicos en la descripeidn del frente de solidificacion, como en la segunda

generacion, toman en cuenta la evolucion del sistema a escala atémica.

ente, estos modelos son COmo ¢« cia de la idad tecnoldgica de punta

Actualy

en el ambito de la computacidn, ya que para poder simular 1 mm® de metal se requicren de al menos

10" atomos, por lo que se esperaria que en un futuro no muy lejano, considerando como ha

avanzado la tecnalogia, 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 deseribir en su totalidad a lu solidificacién y al enfriamiento de una picza colada por

fundicién dirccia, debe considerar 1o que acontege en el sistema tanto a escala macroscépica como

ir, contemplar tres aspectos L ales: 1) Fenémenos de

microscopica,

transporte, 2) ca de transformaciones de fase y 3) Mecinica del estado solido. No obstante, la

canstruccion de un modelo que ple los asy oS ionados adn no es posible, dado que dicha

al, aunque es importante seifalar que se han logrado

implementacion dista mucho de ser algo tri

notables avances en la

nulacion aislada o acoplada de estos aspectos, como es la elaboracion de

un nuero-micro modelo de solidificacion.

Un macro-micro modelo MT-TK de solidificacion™, es aquel que acopla al micromodelo de

solidificacion de la cin

cade transformacion de fase (T'K) con el macromodelo de transtferencia de

calor con mbio de fase (MT). Para la elaboracion de macro-micro modelos de solidificacion, la

metodologia que ha sido planteada en los altimos afos puede ser clasificada en dos corrientes

principales:  macro-micro modelado  deterministico y macro-micro modelado  deterministico-

probabilistica, La idea bisica que se muestra en el desarrollo de los modcelos deterministicos radica
en L incorporacion de los aspectos de la eindtica de solidificacion y de transferencia de calor,
relacionados con la aleacion y el sistema metal-molde bajo estudiv, dentro de las ecuaciones

sumiendo que el principal mecanismao

obtenidas al aplicar el principio de conservacion de energis

nicnto entre ¢l modelo macroscdpivo de

de transferencia de calor es Ia conduccion. El acop
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transferencia de calor y el modelo microscopico de cindtica de solidificacion se realiza a través del
término de gcncmcién de calor kuente de solidificacion Qg. presente en la ecuacion de
conservacion de energia. Esta incorporacion se puede realizar una vez que se conoce la dependencia
funcional de la traccion sdlida con respecto a la posicion y al tiempo, fs(x,t), la cual pucde ser
obtenida a partir del andlisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora o por leyes de
nucleacion y erecimiento. La principal limitacidon de los modelos deterministicos es que ignoran los
aspectos diseretos y cristalogriificos asocindos al crecimiento dendritico. Otra ruta aliernativa para
s de

vista limitados a causa de Ia falta de capacidad de equipo de computo existente, ya que se requicren

ilculos probabilisticas, aunque estos se han

predecir In evolucion microestructural es a t

reatizar cilculos a escala atomica para poder simular la solidificacion. Los modelos probabilisticos

ticnen la ventaja de que los granos individuales estin identificados y por ende la evolucién de su

forma y tamaiio puede ser realizada a lo largo del proceso; 1ismo, toda la informacidn
microestructural puede  ser desplegada grificamente como  morfologia de  grano, direccion

ial, etc. Sin embargo,

cristalogrifica del crecimiento del grano, zona de transicion columnar-equias
alin los modelos probabilisticos presentan dificultades para proporcionar informacidn precisa de la
cevolucion, en el tiempo y el espacio, de la temperatura, de la fraceidn sélida y de la longitud de las

diferentes caracteristicas microestructurales de interés,
I.15 Macromodelo de la Transferencia de Calor con Cambio de Fase (MT).

ro rcsolw:r la ccuacién de xransﬁ.rcnela de calor, y

LEn el smbito’ macroscépico se requi

general se que el ismo cnmrolamg es la conducuél\ de cnlor y se mcorporu cl

ndo la c\pr;s:on a rcsol\sr Ia S'L-

efecto de calor latente, si

VIK@VT 0]+ Qe - pCp(T)g

con K By - B (15)
(.0 - : : : :
R CAC.214
O A

Donde TYx.e) es el perfil de temperaturas, t es ¢l tiempo, A(7) es la conductividad térmica. p es Ia
densidad. Cp (T) ¢s la capacidad calorifica, Qu es el lujo de calor que se genera en el metal debido

a la soliditicacion, L. es ¢l calor latente de fusidn por unidad de volumen y fs(xt) es la fraccion
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sélida. La ccuacién 15 es valida cuando el metal sulre transformacion de fase, en caso de que no

exista esta, el término Qp es nulo.

Para rcsolycr la ccua n 135 es necesario definir las condiciones de frontera ¢ iniciales de interés, y
ademids conocer la evolucidn de la fraccion sélida como una funcidn de la posicion y ¢l lién\po.
Para conocer la  historia * térmica del sistema se recurre a Ia siguiente simplificacion:
j.‘s‘(.\',l) — f\(T) y. posteriormente se emplea un modelo de microsegregacion, el cual describe la
manera en que se efectaa la distribucion de soluto entre las fases sélida y liquida conforme
temscurre la solidificacién. El modelo mas simple es proporcionado por lu regla de la palanca que
resulta de asumir una difusion total de soluto en el solido y un mezclado perfecto en el liquido
remanente  durante  la solidificacion, En orden de complejidad, ¢l siguiente modelo de

microsegregacion ¢s ¢l modelo de Scheil, el cual considera una difusién nula de soluto en la fase

salida y un mesclado perfecto en el liguido. No obstante que se han desarrollado diversos modelos
de microsegregacion mucho mas complgejos, tal como el de Brody Flemings, Clyne y Kurz, Ogilvy
¥y Kirhwood y Kobayashi, no es posible predecir adecuadamente la historia téemica del sistema,

amente la recalescencia, ni aspectos microestructurales asociados a iicroestructuras

Niales, como ¢l tamaio de grano, los espaciamientos dendriti

co ¥y cutéctico, las fracciones de

voliunen de cada tase o la morfologia de los productos de solidificacion.

Lo anterior se debe a que la cindlica de solidificacion juega un papel muy imporlamc en la

evolucion térmica y microestructural de las fases presentes durante la ;olldlf'c.n.lén dc unn “aleacion *

metilica, por lo cual, para mejorar la precision dg. las prcdlccmms du modulos enl‘ocndos n prcducnr

r-o rcsoI\cr la cuacnéu 15 a p'\ntr del

lo que ocurre durante la transformacion de §

ise, ¢S neces

conocimicnto de la evolucion de ta fraccién sélld.n en funcién del lILI“pD yia pos:méu. l‘:('( ON

fuccién dc calor

Las técnicas numéricas mas comunmuug u:.ld.xs para rgsol\'cr la e

modificado » 3) ¢l método d-. |‘I uualpm

1) Méwdo de nu.rcar.l mé\'ll Este método r;suclv on las es de energia

e solida 'y fase hqmdn. Y poslurmrmcm«. resuclve la condicién de balance de

en la fu

cu-:rgiu en la interfase, punto en’el cual se considera ¢} calor latente para mover la interfase.

Se recomienda su uso cuando se tiene interfase solido-tiquido distinguible (mctales

puros), micntras que para la soliditicacion de alcaciones ¢l método no es recomendable.
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Ademds, este método es dificil de extender a problemas de  solidificacién  multi-
dimensional.

2) Método de calor especifico.

Zste método hia sido muy popular para resolver Ja solidificacién
con cambio de fase usando métodos de diferencias finitas o elemento finito. A pesar de que

este

método usa formulas que involucran ki temperatura tnicamente se usa una ecuacién de
energia. para ambas fases sélido y liguido. Este método modifica el calor especifico en Ia

ccuacidn de energia para tomar en cucnta ¢l efecto de calor latente'?,

3) Mdétodo de la entalpia. Es la técnica mis popular, solo se :mplen]ma ecuacién de energia,
¢n términos de entalpia, para ambas fases sélido y quuido. El cnlb? ln(emc *y calor sensible

son combinados para llegar a ser el térimino dg snlalpin Re

ste mc.lodo ha
u\u.ndu.ln stk uso para resolver ccu.\cloncs quc comprcndu\ cl I'enémcno de solldlﬁcucnén
con Nujo de Nuidos'"™

nlemcnlc

1.16 Micromodelado de la Solidificacion de la Cindtiea de Transformacién de Fa;g (K;F)

Como se habri notado en el desarrollo del macromodelado de transferencia de calor con cambio de
fase (MT), la fraccion sdlida (%), que ¢s func

n de la posicion y ¢l tiempo, se¢ asume que depende
de lawemperatura y se utiliza un modelo de microsepregacion, )

Basinduse en una aproximicion del micromodelado de 1a cindtica de transformacion de fase (KT),
¢s posible determinar la fraccion solida en funcién del tiempo y la posicion, f5(x,1).° Al menos dos
(14)

caminos son  posibles’ 1) a partir del método de anilisis érmico: Andlisis de curvas de

entrimnicnto  asistido por computadora (CA-CCA) y 2) a partir de leyes de nucleaci

crecimienta,

1) Método de andl

s térmico: Anilisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora
(CA-CCA). Este método se apoya cn el método de Newton y calcula la evoluciéon de la fs

durante ta solidificacion a partir del procesamiento numérico de las curv

de enfriamiento

oblenidas experimentalmente. Medinnte este método de anidlisis térmico se obtiene la s
como una funcion de la temperanira y el tiempo 15(T,1) » no solamente en funcion de la

temperatura f53(1), como en el caso de los modelos de microsegregacion, 1o cual conficre

-0 -




Antecedentes

n. l\vkdmme Ia mlgrpol‘lcnén de

datos experimentales de la curva de Lnl'
19,

" cmu. se pucdg obtener una expresion de la

forma'

. s

1744

ay_‘l‘l_-i-b':_ SR (16 .

donde a y b son lum.luncs de’ d ¥4 dl y son cous(anus para uu.x curva da.. cnfrmmn.mo dndn. Es asi

| Ilmuacnon de

como se obticne una c\pre5|én de dl'>/ dt i ia parn In’ ," 15 La .u

este método reside en que las caracter

mne mlcro&.slruclur 1 Ics del produclo dg. ﬁmdnc:én no pucden
e(I'll 3 N 8

ser predichas directament

2) Leyes de nucleacidn y crecimiento. La. oblu\cnén dc fs(\ l). a trdw.s “de  ‘modclos

determindsticos, se basa en la solucién de la ecu.lcus d-. continuidad sobre un clemento de

volwien, Primero la picza a solidificar es’ dl\‘ldlda en el >s de macrovol dentro
de los cuales se asume que la temperatura es uniforma. Cada uno de esos elementos es
subdividido en microvolumenes, tipicamente esféricos, basindose en una tey de nucleacion.

Dentro de cada uno de ¢sos el os de microvol sc consid,

era que un solo grano

esférico esta creciendo a una velocidad determinada por consideraciones cindticas™),

Para la simulacion de la evolucion de ta fraccion sdlida durante la solidificacién equiaxial dendritica
o cutéetica. se parte de wres suposiciones bisicas 1) todos los granos que hian nucleado permanceen
hasta el final del proceso (se desprecia la coalescencia y la disolucion de granos durante el
crecimiento). 2) una vez nucleados, los granos permanecen en posiciones fijas (la velocidad de la
fase solida e¢s nula), 3) los granos que crecen adoptan una geometria esférica.” Bajo estas
condiciones, en un elemento de macrovolumen dado, ubicado dentro de la picza metilica y durante

la solidificacion. la fraccidn solida local promedio es:

S3(xa) =

.:)13‘::'1(‘(.\-.1) an

donde N(x.0 es ¢l ntimero de granos por unidad de volumen y R(x.1) es ¢l radio promedio de los

sntes en ese elamento de macrovolumen.,

nos pr




. Antecedentes

La ecuacion 17 es exclusivamente valida al inicio de la solidilicacion ya que a medida que la

fraccion solida sc incrementa, existe un electo de retardo en el crecimiento de los granos a

consecuencia de la interaceion entre granos en crecimicnto. Este efecto es conocido como

terbloqueo entre granos en erecimiento ¢ empalmamiento. Uno de los tratamientos que con mas

frecuencia ‘se incluye en los modelos microscépicos de cindtica de solidificacién reside en
considerar que el drea efectiva entre granos sélidos y ¢l liquido remancente es ponderado por el

término (1-s).

Con lo anterior, la ecuacién 15 se modifica y la fraccion sdlida promedio presente en dicho

clemento e macrovolumen, tomando ¢n cuenta el empalmamicnto entre granos de crecimiento,

Rik]

esta dado por la ecuacion de Johnson Mehil o Aveami’?), ecuacién 18:

(n,0) = l—cxpl:,\'(.\-,:);lz* R’(.\j,:)] 18)

El caleulo de N y R se realiza empleando, re: ivame: modelos de nucleacidon y crecimicento.

1.17 Nucleacion.

n de fase (I\'T).V T

evaluacion de las leyes de nucleacién para caleular la densidad de” granos es ¢l punto menas

Dentro del micromodelado de la solidificacion de Ia cindtica de transform

evolucionado. S¢ han desarrollado dos modelos ba:

rdosc en la teoria de la hetcrogé

nucleacion continua ¢ instantinea, aunque cllos son empiricos en . esencia :y recaen:en  la

experimentacion. £l modelo de nucleacion continua asume una dependencia continua de N, nimero

de nicleos activos por unidad de volumen de metal, con respecto a la temperatura del liquido

subentriado, Adicionalmente, se supone que la nucleacion wrmina en el momento en que et liguido

remanente al

za su maximo subenfrinmiento. PPor otra parte, el modelo de nucleaciéon instantianea
asume una saturacion instantinea de sitios de nucleacidn, es decir, todos los niicleos sc generan al
momenta en el que el liquido subentriado alcanza la temperatura de nucleacion, Tn. Se han
propucsto diferentes relaciones matematicas para describir esta dependencia que correlaciona la
welocidad  de nucleacidn, JN/ di, con ¢l subenfriamiento, velocidad de enfrinmiento o Ia

ura. En la tabla 1.17.1 se presenta un resumen™ de las ccuaciones bisicas y de los

temperd

parimetros que tienen que ser experimentalmente evaluados o asumidos, obsérvese que todos los

manlelos poscen dos o tres parimetros de ajustes

+

4
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Modelo Tipo

. : . Pardmetros” - de

Oldlield Continuo oN

BEA -'a*["

K ame =

nk, ) o
Maxwell

Hellawell :

Thevoz et af, Continuo

'
- = - ~‘\S‘

(cstadistico) b(AT) - 2;‘:\7‘; )

Goettsch vy 'Continug
Damazig L
Stefanescu et al, 1

Fras

Tabla 1.17.1 Modelos de nucleaciain.

Tados las modelos mostrados en 1a tabla se ajustan adecuadamente con los datos experimentales

obientdos, ya que los pardmetros de ajuste que presentan se caleulan pre

amente buscando una
concardancia entre lo predicho y lo observado experimentalmente: considerando lo anterior y
womando como referencia al coc

nte de efectividad de prediceion/ complejidad de cdlculo, un

primer parimetro de seleccidn es la maximizacion de dicho cc . 10 cual inclina la balanza a

tavor de

aproximaciones (ue presenta dos pardmetros de ajuste.

Para ambos modelos de nucleacion, instantdanea y continuo, ¢! conteo de granos se lleva a cabo en
muestras enfriadas a temperatura ambiente y se asume que 1os valores obtenidos corresponden al
mismo namero de granos al final de la solidifieacion. Sin embargo, se ha encomtrado que la
cevalacion de las leyes de nucleacion considerando lo anterior, puede resultar en datos inexactos

porque la coalescencia de granos juega un papel muy importante,

R
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En todos los modelos de nucleacion se asume que el crecimiento de grano, por sucleacion
heterogdénges

ocurre sobre substratos previamente presentes en el bato metilico. Esto se puede
Justificar si se adiciona al bafio metilico agentes nucleantes, de tal manera que se promueva una
soliditicacion equ

xial. Sin embargo, ¢n muchos casos no se adiciona tal refinador al metal liquido
y atnr la formacion de grano equiaxial toma lugar a pequeios sobrecalentamientos. Para explicar lo
anterior existen algunas propuestas. Resumicndo es

tas propuestas, se dice que dicha nucleacion es
el resubtado de la introduccion de fragmentos sélidos en el seno del metal liquido, los cuales, en
funcion de su tamaio y del grado de sobrecatentamiento del metal circundante, pueden disoiverse o

actuar como agentes de nucleacion. Es asi como se ha buscado contemplar en los modelos de

nucleacion los nGeleos inherentes, mas sin embargo, la complejidad matematica de dicho

planteamiento es considerable. Por csta y d

as razones, no ha sido logrado hasta la fecha ningan
modelo que contemple tal fendmeno, o bicn se encucntran en la etapa de plantcamiento ¢
implementacion,

1.18 Crecimiento.

Cuando se intenta describir matemiticamente la evoluciéon microestructural de aleaciones coladas
por fundicion, se tiene que mode

r ¢l crecimiento de la fase primaria, eutécticos regulares,
irregulires, carburos, fases intermetilicas,  ete,, ‘dependicndo. de la aleacion . a soliditicar. Se

necesitan modelos de crecimiento dentro del componente microscépico para el macro-micro

modelado. Debido a que gran cantidad d\. aleaciones solidifican - bajo estructuras cqum\ml

dendritica y equiaxial cutéetica.

Uno de los aspeetos que earacteriza al erecimiento equiaxial eutdetico radica én que los granos de

este microconstituyente  son  totalmente - sélidos,  mientras que ‘para’ el crccmucmo cqun\ml

dendritico, lus granos en crecil v

o son inlmente sélidos, esto conlleva a que el plnnlgamu.nlo
de modelos que deseriban su evolueion sean mas complicados.

Para modelar el crecimi

to equiaxial eutéctico se debe considerar que dicho crecimiento. es

controtado fundamentalmente por difusion solutal, yu que las fases que forman el eutéctico crecen
de una manera coaperativa y por efectos capilares, ademas de que la interfase existente entre las dos
soluciones sélidas y el liquido, Ja

s tensiones intertuciales deben ser bal das para al el
cquilibrio mecanico.
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Para modelar el erecimiento equ

I dendritico se requieren de dos elementos bisicos 1) LGl

conocimicnto de la velocid,

d a

a que se desplaza la punta de la dendrita a pantir de las relaciones
que ligan a la velocidad de desplazamicnio de la punta dendritica con ¢l subenfriamicnto presente
en el liquido en contacto con la punta y ¢l radio de la punta bajo esas condiciones de crecimiento, y
2) Un modelo de microsegregacion que penmita establecer la evolucidn de la fraccién sélida en el
grano semisdlido de crecimiento y que garantice la conscrvacion de soluto dentro del sistema. El

moadelo de microsegregacion, aunado al modelo de crecimicnto ¢s empleado para dos fines

principales: 1) Establecer el reparto de soluto en el sistema, permiticndo con esto cuantificar ¢l
efecto de los cambios de concentracion en el liguido remanente asociados al reparto de soluto entre

tas fases solid

s y liquida. Lo anterior sc requicre para efectuar el seguimiento cuantitativo det
avance de la punta dendritica, y 2) Calcular la evolucion de la fraccion sélida en el grano durante el

proceso de solidificacion.
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CAPITULO 2

maodelo de la Solidificac

cro-icy

2.1 Desarrollo del Modelo.

El macro-micro modelo de solidificacion  desarrollado en este trabajo para el hierro gris

hipocutéctico, considera el acoplimiiento del micromodelo de solidificacion de la cindtica de

transformacién de fase con cf macromodclo de transporte de encrgia con cambio de fase por medio

del término de generacion de calor latente de solidificacién.

El sistema bajo estudio es una seric de piezas citindricas de hicrro  gris hipocutéctico con
composicion quimica establecida, enfriadas en moldes de arena silica aglutinada de Na,SiO,-CO,.
Para efectuar cl desarrollo del modelo se separaron los especimenes para su estudio individual, en
los cuales ¢l bicrro gris hipocutéctico inicialmente esti. a la temperatura de colada definida,
posteriormente se enfria hasta temperatura ambiente, pasando por un proceso de enfriamiento y

soliditicacion.

iones generales para a formulacion del modelo mecanistico:
1. No existen gradientes térmicos, lo que significa que a cualquier ticmpo la temperatura s

uniforme en todo el dominio del metal.

2. Durante cl proceso de solidificacidn no hay cambios de volumen.

Las propicdades termofisicas del metal son independi de la F Q-

4. Elmetal y el molde se consideran como un medio continuo.

%19 1) aproximacion global

ntes térmicos). ..

En este trabajo se utiliza una aproxima informacién térmica y

microestructural que nos Jda ¢l modelo es a nece 1 para cumplie con los objetivos propucstos.

El planteamiento macroscapico del sistema bajo estudio, resolviendo anicamente para transporte de

encrgia, consiste en definir un balance global de energin aplicado al metal de volumien V (m*), en

. . . 5 2 <
contacta con ¢ material de moldeo a través de It interfase molde-metal de drea A (m®). En ésta
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aproximucion se asume la ausencia de gradientes térmicos, como se define en la ccuacién 19 lo que
conduce a la obtencién de una respuesta promedio desde el punto de vista térmico y
microestructural.

dy

R zII.\

,,(IT
ot

+ L=t = pCp,

9
[(.\u}"' [0/«] [Q.u. ]

donde:

Quu= fujo de calor que ubandona el mclal hacia los nlredudorcs. ,'
Qx= flujo de calor que se genera en el meml dLbldO ala sohd:l‘cacmn.

Qac= Mujo de calor que se auumula en cl l’nsl'll

microscopico de ci

en la aleacion durante el proceso de so

v

LY

MOLDE . ‘sdpo LIQUIDO

M ———p

Figura 2.1.1  Distribucion de temperaturas durante la solidificacion de wn metad en un motde

arene,

3% -

DE QORIGEN
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El siguiente andlisis se aplica a metales que solidifican en moldes de arena, en los cuales la
principal resistencia al flujo de calor se presenta en el molde. Considere el vaciado de un metal puro

en un molde con conducti

ddad térmica muy baja. La figura 2.1.1 presenta la distribucién de

temperatura en el metal y el molde en algunos tiempos durante la solidificacion. Debido a que casi

toda la resistencia al flujo de calor se efectia en el molde, la temperatura en la superficic Tses igual

a la temperatura de fusidon del mietal Ty Esto significa que durante el enfriamiento la interfase
metal-molde se mantiene a una temperatura constante Tg =Ty. Bajo estas condiciones la

distribucidn de temperaturas en el molde esta dada por fa ecuacion 20 (solucién de la ecuacién de

calor para un medio semi-infinito):
-7, r ’ .
Al = epf . . 20
7oon, = 3raw o

Donde r ¢s {a distancia duuro dv..l moldc, acs la dlﬁlslvlddd lc..rmlc‘l y To es I.x lcmpumlum inicial

(usualmente conocldn como la (empn.rmura del mcdlo) El uso de la' eccuacion nnlgrlor unpllca que la

pared del molde es lusmm gruu%n para s.mel‘m:cr Ia ‘con on dn. fromcm dl. un medlo semi-

infinito:

Lo impor

a

solidi

NEECP * (1 = T)

T

Yraa =

donde kpCp es Ia habilidad detl molde para extraer calor del metal'*?.

KT, I
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Se haee la consideracion para el micromodelo, que el hierro gris presenta solidificacion  equiaxial

dendritica y eutéctica.

£ proceso de enfriamicnto y solidific

1.

v,

cion se lleva a cabo en cincoa etapas:

Enfriamiento de la fase liquida. Esta es una ctapa de enfriamicnto en la cual no hay
solidificacion y el metal transfiere calor sensible hacia sus alrededores hasta alcanzar Ia
lch\pcraluru liquidus y comprende los siguic'n‘u.-s intervalos de ticmpo y temperatura
O=st=s1s,T, sT=ST,.

Solidificacion - de’ la fase primaria procutéctica. En esta 'ctapa sec desarrolla la

iento de los

solidificacion de la fase primaria que constituye la leacion y cr

pranos eq ales dendriticos de fuse y. Ll erecimiento de dendritas continua hasta que
ocupan la totalidad del metal, lo que constituye un punto de eoherencia, definiéndose

s

<l tamaio de grano. El interbloqueo de dendritas en la red repercute en la formacién
de microporosidad y problemas de contraceion, provocando ascumulacidén de esfucrzos
que pucden ocasionar la ruptura de la picza. Una vez que las dendritas han ocupado la

totalidad del metal, su crecimiento solo pucde ocurrir lateralmente, es decir las

dendritas tienden o engrosarse. Esta etapa comprende los siguientes intervalos de

ticmpo y temperatura tis < S Hipe T, ST <7, .,

Solidificacion simultinen de v y» el cutéctico (yn sea como y-carbén grafito & y-
cementita). En esta etapa se desarrolla Ia solidificacion simultinea de la fase primaria y
y del microconstituyente eutéctico, la cual finaliza cuando el sistema alcanza la
temperatura de maximo subenfriamiento, Tya. Cuando el metal alcanza la temperatura
cutéctica Tg, inicia la nucleacion del microconstituyente eutéctico, “teniendo como

sitios de nucleacién a los brazos interdendriticos. Esta etapa comprende los intervalos

de tiempo y temperatura tipe St S tfpe, Ty, ST ST,

fieacion  del ewtdetico. En esta capa ocurre la solidifica

del

ente del liquido remanente la cual finaliza cuando

microconstitiivente cutéctico proven

la (raccion sdlida aleanza ¢ valor unitario. Esta etapa comprende los siguivntes

intervalos de ticmpo y temperatura ¢fpe St S 8,7, ST ST,
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V. Enfriamiento de la_fase sdlida. En esta ctapa solo se efectia ¢l enfrian

aleacion hasta alcanzar la temperatura ambicnte y comprende los siguicntes

nto de la

ntervalos

de ticmpo y temperatura (¥ S ¢ S us, T, ST ST,

De las cinco etapas participantes del proceso de sol

siguientes puntos de interds de la curva de enfriamiento.

a)

b)
<)

)

Los tiempos correspondicntes a lis temperawras anteriores permi

ficacién es importante considerar y definir los

Temperatura de solidificacion al cquilibrio (T1S) 1a“cual ‘es dcterminada por la
composicion de laaleacion. o . ;
Temperatura liquidus, (T).

Temperatura de recalescencia maxima (TRM) es la - mdxima temperatura  que

alcanza la aleacion durante la solidificacion, la cual nunca rebasa la temperatura de

solidificacién al io por consideraci de conservacion de energia.

Temperatura  correspondiente al subenfriamiento méaximo (TSM) representa el

imo subenfriamiento que alcanza la aleacidn liquida antes de que se presente la

recalescencia

Temperatura cutéctica T L

Temperatura de fin de solidificacidon (TFS) es la temperatura a la cual se’ agota el
liquido remanente y finaliza- la solidificacidn. Esta temperatura’ nos. permite
establecer el fin de la cuarta ctapa y el inicio de 1a quinta, es decir nos indica que la

totalidad del volumen de liguide ha sido transformado en sélido. .-

rin establecer la duracién de

cada clapia, mismos que son representados como:

)
h)
)
3
K
D]

m)

ticmpo de inicio de solidificacion (tis).
tiempo inicial de I fuse procutéetica (tipe).
1

1po final de la fase procutécetica (tfpe)

ticmpo de recaleseencia maximo (tri).

tiempo tinal de solidificacion (ts).

ticmpo total de solidificacion (ts) definido como ts=tfs-

tiempo total transcurrido (1tt) medido desde el tiempo cero hasta que el metal

aleanza la temperatura ambicnte,
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&
2.2 Desarrollo del Macro
Etapa 1. Enfriamicnto
El balance global de energia para esta’ etapa esta representada por la acién 23 .Esta ecuacién

diferencial se aplica para las condiciones de tiempo ¥ temperatura citadas anteriormente y para
fam0, L o

oy
“

ot
donde :

dr
= pCp 185
LS U

dy _ kel Ty @3
odr Ny
. * T — -
g keCp »4(‘(,., -7.) _ pocpar T
T ot

1o solucion de la ecuacion se realiza despajando (AT/d1) de Ia ecuacidn 23 y aplicando el método de

LBuler se obticne la ecuacion 24:

TESIS CON
FALLA DE ORIGEN |
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dr 2, kepCpy (0, =)
ot LCPE T -

@hH
TUM =T 4 [ﬁ’? At
ot

donde TV representa In temperatura futura, T' es la temperatura presente, (d17d1) es la velocidad de

entriamicnto delinida por la ecuacion y At representa el incremento de tiempo.

Ltapa Il Solidific n de la fase primarin y.

L1 balance global de encrgia para esta ctapa esta representada por la ecuncion 25, Esta ecuacién
diferencial se nhlica para las condiciones de tiempo y temperatura especificadas previamente. En
esta etapa se desarrolla la solidificacion de Ia fase primaria v, por lo que se considera el término de
generacion de calor latente de solidificacion, Qu, donde fsp es Ia fraccion solida de la fase

procutéctica.

dyg o, dfy ©LdT
—d= L= Cpy b —
“dr dr PuCPu ot
Qutr + Qpie = Qe
donde :

deg

1744

- “l * = I’:\IC'I’.\I ,’ iT—
or

despejando :

ar __ 2, TkepCpy T —Ty) L B, df
ot PuCpnE V= N Cp

londe @

L2298 = Ay =
23 Ar

@5)
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LEtapa Il Solidificacian simult:in

w de ¢ y ¢l cutéctico Fe-C.

Cuando ¢l sistema bajo estudio alcanza la temperatura eutéetica, Ty, inicia la clapa HI que
corresponde a la solidificacion simultanea de la (ase proewéetica v y del microconstituyente
eutéctico Fe-C, la cual finaliza cuando sc llega a la temperatura de maximo subenfriamicnto

cutdéctico, Tsas. El balance global de energia queda representado por la ion 26. En esta etapa

ocurre cambio de fase, por lo que se considera ¢l término de generacién de calor latente de

solidificacion Qrg, donde fpe s la suma de las contribuciones de la fraccién sélida de la fase

procutéctica, fyp, ¥ fraccion sdlida del eutéctico fyg:.

Qi+ Qe = Qe
dondde (26)
oy _ kpCp * (1 —15)
17/ Ny L

koCp * (T =T)

<
Nttt [

— gt

despejando s

o) . Al dfs
Cp; dt

donde @
s _ Dowr, _| S’ = 1
174 At Ar

N ot +(‘”:)‘AI

ot
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Etapa 1V, Solidifi

ion del eutéctico.

Cuando la temperatura alcanza la temperatura de maximo subenfriamiento (TSN, inicia la ctapa IV
que corresponde a s

solidificacion del cutéetico, la cual finaliza cuando la fraccion sélida alcanza el
valor unitario, El ba

Lunce global de encergia para esta ctapa queda repr
IZn esta etapa ocurre cambio de fase,

ia por la ion 27 .
por lo que se considera el termino de generacién de calor
latente de solidilicacidon donde Fs es la fraccidn sélida cutéetica.

dy i
— A= = p.Cp, 7 5
A= PuCpY -
Qi+ Qu=
dondde :
dy _ JheCp 2 (G, = T)
dt Jr*:
e ion
JhpCp (T, —T,) , , dfs ,dT
— e ML A TRl (S 2 p ol
‘ NE AN di T PP g
despejendo :
“qr_ - o 7o), AHL dfs
dr Cp dr
donde : i
dafs _ afs [ Fs = Fy
ot At SO AL .
. (4T S . ,
T = L2 v ar : T T s S R ey

Para conocer i evolucion térmica del sistema |, s¢ despeja (dT7 dt) de Ia e

1 27y se utiliza el

micromodelo de solidificacién equiaxial cutéctica, para desc evolucién d

do la fase cutéetica 15, La informacion sobre el micromodel, 1ta mas adel:

Crapa V En nto del sidida, 7

Finalmente, el balance global de energia para esta etapa queda éxprcsndu por-la ecuacién 28, Esta
ccuacion diterencial se aplica para las condiciones de tiempo y temperatura  establecidas
previamente, v para 15=1.
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dT
= p.Cpt° <
Pul dr

" dy
e

donde :

“ @
o (77, —
— _\/7‘{’@[_’_/ gl“, - 7;‘) = p,C "'[’51.7:
N ot

La solucion de la ecuacion se efectia despejando (dT/dt) y empleando el método de Euler:
a2 . /7:
et PCPLE

e = (4] e

(e

2.3 Desarrollo del Nicro modelo

Los modelos de nucleacion y 1o modelos de crecimiento que contabilizan Ia interaccidn entre granos
a) inal de la solidificacion son los componentes principales de los modelos deterministicos los

cuales nos son de gran wtilidad para llevar a cabo una aproxi ion del micro Jelado de 1a

ion de la cinética de transformacion que hace posible la simulacién de la cindtica de

solidificacion equ

xial dendritica y eutéetica.

3.1 Cinética de la Solidificacion Equiaxial Dendritica.

[}

En este trabajo se asume que la fase procutéetica, parti e en ¢l macro-micro modelado durante

s etapas 1Ly 1L solidifica bajo una estructura equian dendritica. Para tal efecto se considera un
modelo de nucleacidén instantinea, cuya suposicion es que la totalidad de sitios de nucleacidén

presentes por unidad de volumen de mewl liquido cles

e a la temperatura critica

de nucleacion y posteriormente erecen adoptando una forma esférica.
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La densidad de nicleos activos es un parametro, cuyo valor depende det potencial de nucleacién y
. . . o het », (6]
de la velocidad de enfriamicnto. Con respecto a este tltimo aspecto, se reporta en la teoria'®

valores
experimentales de conteo de granos dendri

cos como una funcion de la velocidad de enfriamicnto,
os cuales se pucden procesar en ccuaciones de la forma:

L]
N =a ‘(i”.:) 30)
ot ) :

Donde N, ¢s el niamero de niicleos por umdad de volumen (m") y (dTI dt) es la velomd'\d de

enfriamiento del metal al inicio de la sul-dlfiu\cmn. Los vnlorcs a y b son parémelros dc la aleacion
hipocutéctica Fe-C-Si. '

Ll modelo de erecimiento™®

crecimiento de los granos equi

suposiciones adoptadas;

e La dendrita crece dentro ‘de una® o

nucleacion.

nimero de l’-.-cl-.l

expresion:

GH

A, = Dm,
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donde My es la constante de crecimiento (m/ s %wi?), D es el cocficiente de difusién en el liquido
(m?¥ s), " es el cocliciente de Gibbs Thomson (mK). ko es ¢l coeficiente de particion, Co es la

concentracion inicial de soluto en la aleacion (% wt), my, es la pendiente de la linea det liquidus (°C/
2% wi), C° es Ia concentracion de soluto en la

interfase sélido-
concentracion de soluto promedio en el liquido remanente (%6 wi).

iquido (% wi) ¥y Ca es In

e C sccaleulat

dndose en ¢l balance térmico dentro de la envoliura del volumen de grano.
En esta tesis C se obtuvo empleando la ecuucién lineal que deseribe a i lineadel liquidus:

m,

donde T¢ es 1a temperatura de fusion del metal pum ("C) Yy T. s l.l Icmpcralura calgul.ldn cn ¢l paso

de cileulo anterior (°C)

La interfase sétido-tiquido de la cafx.m cqunval-.mc ¢s en ludo molm.mo un:l supurﬁc. de

isoconcentracion, que presenta pr-.cu>nmuuu 1a’ conccmncu

e Durante la solidificacion de la esfera cqunnh.nu.. se consld..ra d:fus:él\ nuln dc solum en el

solido y mezelado perfecto en ¢l Inqu:du dé donde sc calull.l Ca par\ucndo dg Ia l'raccu)n

solida previa y de 1a ecuacidn de Sheil- Gullncr‘" com

donde %' es ta frace

solida, asociada al nuevo radio de es! rin sélida equi

ente,’ se’ calcula utilizando Ia ecuacién de
Jonson NMeh!''™, definida como: ; :
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1—expl-£,")

~
P
3

]

a4 "
St =] a~, (v 33

donde Rs es el radio de 1a esfera sdlida equivalente (mm) ¥y fuo™™

es la fraccién solida extendida,
asociada al sélido de la fase primaria.

Durante la ctapa 11 ¢l _sistema | evoluciona™ disminuyendo *su’ temperatura

hasta “alcanzar la
wempes

urn eutéctica, Ty, momento cn,cl‘cu:ll'cs necesario’. contabilizar la fraccion sélida -del
cutéetico, . PR S R S e § B

2.3.2 Cindtica de la Solidilicacién Simultinea de Solidificacién Equiu.\'i:.ﬂ ‘li)cAndh'Alnc'n ¥y Equiaxial

BEuwtéeti

Esta parte ¢s de gran importangia para modelar la solidificacion simultinea de la fase procutéetica y
del microconstituyente eutéctico, presentes durante la etapa 1. Duraite csta ctapa, el sdélido
pr

diferentes ) esferas solidas de tase primaria y b) esferas sélidas de eutéctico.

cnte en ¢l dominio del metal es representado por un conjunto de esferas sélidas de dos tipos

Ln esta etapa se considera que viene ocurricndo el crecimiento de 1a fase procutéctica, adoptando un
valor de fraceion sélida extendida asociada al sélido de la tase primaria, fsp™, cuando el sistema
aleansa fa tempel

itura cutéetica, Ty Inmediatamente despuds ocurre la solidificacién de 1a fase
cutdetica, caracterizado por la aparicion de la fraccion sdlida extendida asociada’ al sélido eutéetico,
[

'Y, Il caleulo de las fracciones solidas extendidas se realiza de la misma manera como se vid
previamente.

IPara considerar el efecto del interblogueo entre granos de crec

snto de la fase procutéctica y del

microconstituyente eutéetico, Iy nueva fraccion sélida, fypi. ssociada al nuevo radio de esfern sélida

cyuivitlente se caleula wiilizando la siguiente ecuacion:

GH
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L.a ctapa 111 finaliza cuando el sistema alcanza la temperstura de miximo subenfriamicnto cutécetico,

s dando inicio posteriormente la ctapa 1V, en donde el incremento de la fraccidn sdlida se ve

incrementada anicamente por cf crecimiento de los granos - del microconstituyente eutéctico, fig,
tinalizando fa soliditi

cacion cuando fa [raccién sdlida alcanza un valor de 0.999.
2.3.3 Cinética de la Solidificacion Equiaxial Eutéctica.

En csle wabajo se asume  qgue el microconstituyente eutdctico, parti

ipante en ¢l macro-micro
modelado durante las ctapas [11 y 1V, solidifica bajo una estructura equiaxial. Para tal efecto se

considera un modeto de nucleacion instantinea, cuya suposicién es que la totalidad de sitios de
nucleacion presentes por unidad de volumen de metal liquido nuclean instantaneamente a la
temperatura critica de nucl

sIcion y posteriormente erecen adoptando una forma esfiérica.

La densidad de granos cutécticos s una constante cuyo valor depende del potencial de nucleacion y
de 1a velocidad de enfrinmicnto. En la literatura™® se reporta la siguiente expresion cn la cual se
muestra una relacion parabslica entre el niimero de nicleos activos y la velocidad de enfriamicnto

en el instante en que el volumen de control aleanza la temperatura cutéetica:

dTY 2
(7).
a = 628200 (35)
b=3.814

{os pardmetros a y b corru-pondgn a los vnlorsa usl.lhl-.cudo; para, el hlerro gris hipocutéctico donde

N, ¢s ¢l nimero de nm.lu)s activos por. umdad de drea. "El numuro de¢ ndcleos por unidad de
volumen sc obtiene de la s:L.l

nte QNPI'L' 105 :

36)

Ll modeto de crecimiento!™®: ¢ mplcildn'vcn este ‘trabajo que. nos permite. modelar 1a’ cindtica de

crecimiento de los granos equisxiales cutéeticos es expresada por la velocidad de crecimiento de la

d Re .
eafera solida equivalente - AR dada por la siguicate ecuacién:
[

- 60 -
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[d lf‘:] = /l“‘(AT'.-)z

i
AT'e = ('I: —T'.\:)

a7

. P . N et 2 -
donde g es el coeficiente de crecimionto del microconstituyente eutéetico (m/ s°C7) y Ty es la
temperatura del liguido remanente calculada en el pase de cdleulo inmediato anterior (°C). El valor
det coeficiente de crecimiento es de p=8.37*10" m /s°C2.

Para tomar en cuenta ¢l efecto del interbloqueo entre granos ¢n crecimiento, la nueva frace

n
sOlida, asociada al nuevo radio de esfuera soli

I*?, definida como:

a equivalente, s caleula u

ando la ecuacion de

Jhouson Mceh

1—exp(-1%)

n:

feemclw) an

I""= ,’;4[‘,-55]'*Al S
e (Ilvr, SEAE S e

donde 8, es el radio de I.I L\'Lr.l séhd.l cqul\nl-.ml. (u\) Yy f‘

asoginda al sélido del ulluullco.

2.4 Pardametros y Propicdades Termo!

s hipocutéctico previamente desarrollado
ndo lenguaje Q-BASIC (EI
de hicrro gris hipocméclico (C.E=4-

11 miacro-micro modeto de fa solidificacion de hicrro g

en sus cinco etapas s¢ iradujo en un programa de computo: util

indricas

sistema bajo estudio es un conjunto de piczas

4.220) enfriados en moldes de arens

glutinada NaySiQ,-COa. cuyas dimensiones son de 2 y 3 e de

disdimetro respectivimente y 1235 em de altuen, segin o orden factorial que se describe en el

-61-
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desarrollo experimental. La tabla 2.4.1 muestra las propicdades termofisicas y parimetros utilizados

en el macro-mi

o modelo de la solidificacion para simular la curva de curva de enfriamiento del
hicrro gris hipocutéctico. Las propiedades termofisicas del metal y el molde son independicites de
Ia temperatura. Ademis durante la solidificacion se asume un promedio ponderado de las
propicdades termofisicas del hierro gris en estudo liquido y sdlido, siendo el término de
ponderacion la Mraceidn solida. De esta forma las propiedades termofisicas empleadas en el modclo
estin definidas como propicdades termofisicas efectivas.

—

‘Propicdades

LN GLLS
Co (%6 wi)

.A(v(sg;g) ’ 0.1

Tabla 2.3.1 Propicdeades termofisicas 3 pardmetros.

TESIS CON

FALLA T ORIGEN
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CAPITULO 3

Desarrollo Experimental

3.1 Di

snos factoriales Generales y Disciios a dos Niveles!™,

Para realizar un diseiio factorial general, el investigador selecciona un namera fijo de “niveles™ (o
“versiones™) para cada una de un conjunto de variables (factores) ¥ luego hace experimentos con
todas las comb

ones posibles. Si hay /, niveles para la primera variable, /; para la segund

A para la K-ésima, ¢l conjunto de todas las £y xh .8 & condiciones experimentales se Hlama disciio
factorial. Estos disciios son importantes por varias razones.

1. Requieren relati

imente pocos experimentos elementales por cada factor, y a pesar de que
no permiten explorar exhau

amente una amplia region del espacio de. los . factores,
pln.d!.ll llldh::ll' lcmlu\Cmq. L -

[

. La interpretacion de las 0b:LI’\’€lCIO“L> produud.x; por estos diseilos se pm.d.., rg.thr en

gran parte a base de sentido comiin y aritmética elemental.

In este caso el discio I.n:lon.:l - propuesto variable ocurre . Gnicamente - a. dos n \'ulcs. Para
variables cuali

ivas las dos vérsiones o “niveles™ se pueden cmhllc.lr l.m\hmn por snguo> menos y
mads. Una tabla de nivelesa L\phl‘lnlgl\l.ll’ e un diseio, como cf de I tabla 3 1.2 s ¢

diseiio.

nn Ill{lll‘l- de

La tabla 3.1.2 representa un experimento tactorial 2%, ademas répresenta los datos obtenidos con los
niveles codificados de manera que fas variables se representan con un signo menos para el nivel

bajo y un mas para el nivel alto como se muestea en latabla 3.1.1.

1. lnogul.n. ion (%%)

D netro de la pn.zu (cm)

3 l\l-lllban‘.\u % 04

Tubla 3.1.1 Nivel de las varviables.

FRGH—CON—
FALLA DE ORIGEN
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3.2

Experimento 1 2 3

TESIS CON
FALLA DE QRIGEN

Tubla 3.1.2  Mauriz de diseio.

Materiales.,

Elaboracion de 8 moldes huecos cilindricos de arena silica aglutinada de Na:SiO-CO; - de
12.5 cm de allura ycon los diametros de la plsZAI (" ¥ 3 cm) eﬁlnblu.ldo; de acucrdo al m\cl

de¢ dicha variable (3) como se muesira en la tabla 3,101

Sel ion y v

3.2.1 muesua la’ comrmsu:lon quumua 1'

Tusion » l'.nhncncmn del hierro 5

v ﬁo%'L sntonita éédica)

Arena reciclada con 6% de bu\loull.l (40% cs bl.lllOl

para la elaboracion de moldes por ¢l método de nmldc..o en verde,

Ferro-silicio al 75% (Fe-75% Si).

Ferra-man

ameso 72-74 (Fe-73%0 Mua).

Recarburante.

tiacuriticante (Silicato de Sadio saolido).

-6 -
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Tubla

Cajas de moldeo.

Cubicrtas de asbesto como aistantes.

TESIS CCHN

FALLA DE QRIGEN

“Talco™ industrial como desmoldante,

Elemento

2.087

0.33947

0.0757
71148
A
0.1689
<0.0500
0.0631

3.2.1 Composicicn quimica inicial de la aleacian (1

N (2)003) y (4) representan la

composicion quimica final del hicrro vacicado en los moldes de arena segin el nivel de inanganeso

establecido en el diserio factorial. El andlisis quimico se realiza por medio del espectraomerreo de

eniinion Spectrolab (modelo MS-8).
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3.3 Instrumentacion y equipo.

e Preparacion de cucharas de vaciado cubicrtas con cerdmico de fibra de vidrio y pintadas

y de zirconio.

con pintu:

e Moline Simpson.

* Pisoncta neuwmiitica.

* Banco de moldeo.

e Olla de colada,

- 0 tor para precalentamiento de olla.

e Adquisidor de datos con 15 canales de entrada cuyo software (Chart-View) registra la

historia térmica del sistema bajo estudio..

. ara tenmopar tipo K calibre No.20 (chromel-
alumel) unidos en 1a punta c_dn soldadura de Cu. o ol

-

-

- dmetro de inmersion (Fermopar tipo S).

*  Adguisidor de imdgenes (Global Lab. V., 3.2).

- 66 .




Desarrollo Experimental

n fa elaboracion’ del dispositivo experimental, sc requi

3.4 Disposilivd Experimental,

de los 8 moldes de arena de Na,SiO;-

CO., los cuales fueron ordenados como sc presenta en la figura 3.3.1.

b METAL 1IQUIDO

J

%

I ADQUISIDOR DI DATOS I

Figgura 3.4.1 Arreglo experimental,

liguido se derrame.

Efectuar Ia com.\iéu del termopar  (negs m\o-nmbnun.o Yy posm\o-p'xmnmg, ¢
adquisidor de datos: cuyn punta estard en contacto con el metal liquido’ eﬁ.cxuamlos«_ asi cl

registro de Ia e\ulucnou térmica de la aleacidn, el termopar estard com.cmdo a una de las

terminales del-adquisidor de datos para alma ar la atura en funcién del tiempo
q ¥ [y

transcurrido con la ayuda del software instalado en Ia PC,

Una vez efectuada 1a tusion vaciar el metal ligquido con la composicion quimica establecida

(en este cuso se suca una muestra de metal liguido y se enfria en un molde permuanente, el

s quitico al espectrémetro de emision MS-B, en ¢l cual se

o
[
H
6
E
z
Z
B}

establece siose tiene Ia composicion  quimica que se desea) a la olla (previamente

-67 -
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Desarrollo Experimental

precalentada para evitar el choque térmico) y posteriormente vaciar a la cuchara de vaciado,

¥ registrar la temperaturi de colada’ con la'ayuda ded pirdmetro de inmersion.

® Va

r el metal liquido a los moldes de arena y cubrirlos con asbesto en la parte superior de
acuerdo al orden del disefio experimental (ver tabla 3.1.2).

3.5 Dceterminacion de la Microestructura.

I. Hacer un corte transversal a Ia muestra cilindrica solidificada.

8]

Desbastar y pulir la muestra, ..
3. Utilizar los reactivos quimicos necesarios de la tabla 3.5.1 ‘para llevar a cabo la
metalografia., .

4. Registro de imigenes.

oo Reaetive
Picral 4%

Composiciéon
%% dcido picrico

95% S S :
10 g. Persultato de amonio.
100 ml. de agua.
Unas gotas de S0,
10°g. clonuro etipric
cloruro de magnesio.
20 mL de 4cido clorhidric
-1000 mL de etanol

Tubla 3.5.1 Reactivos de atuque

- 08 -




Andlisis ¥y Discusidon de Resultados

CAPMITULO 4

Itados

resultados,

Una vez simuladas las curvas de enfriamiento del hicrro gris hipoeutéctico mediante el modelo
maginistico propuesto en el orden establecido cn el diseio factorial segin la matriz de diseo con
|

las curvas de enfl

s propicdades termoftisicas y 10s parinetros descritos previamente en la tabla 2.4.1, se comparan

micento  experimentales con las curvas de enfriamiento simuladas, cuya forma
dependerid de las fases que scan producidas durante el proceso de solidificacidn. En este caso, en las
curvas experimentales y en las simuladas se observa que al inicio del proceso de solidificacién

(Temperatura ligquidas T) la carva de enfriamiento cambia de pendiente debido a la liberacion de

calor lente, producido por la formacion de la fase sélida primarin, correspondiente a la
solidificacion dendritica de la austenita y una fase eutdetica que se caracteriza por la aparicidon de

una meseta.,

Para cfectuar la simulacion de las variables en el programa de cémputo, de tal forma que

cumplicran con los niveles de los factores descritos en 1a matriz de diseilo se realizé lo siguicnte: 1a

variable 1. que representa fa inoculicion se.simuld utitizando un factor de 1000 que multiplica &1

namero de nacleos activos, en ¢l caso de que ¢l nivel de la variable fuera +, segin la matriz de

diseio, para el caso del nivel — de la variable 1 no se utilizé ningan factor que multiplicara &l

nimero de nieleos por unidad volumen,

La expresion grafica de la variable 3 que corresponde al contenido de manganeso en la aleacion se

presenta como dos lineas horizontales Ias cuales representan la TEE y-la TEM, cuya

able (+ 0 =) incluyendo el contenido de

relativa se detine en funcidn del nivel de dicha va)

Lt aleacion. Las temperaturas citadas previ son las sig

TEEEC)= 1155.4-6.5%(% Si) :

TEMEC)I=1 148-19*%(265i)+3*(26Mn)-2.3*(%%Cu)

En donde TERE corresponde a la temperatura eutéetica estable » la TEM a Lo temperaturn cutéetica
metaestable. Estas temperaturas de referencia nos son de gran utilidad para determinar en que zona

de Lo curva de enfriamicnto  se encucntran Jas temperaturas criticas;  como lo son la TSM

-69 -




Adndlisis y Discusion de Resultados

(emperatura de mdximo subenfriamiento), TEU (emperatura cutéetica ) y la TFS (temperatura

final de solidificacion de la fase eutdetica) y de esta forma de acuerdo a su posicién relativa en el

griifico como se muestra en las curvas de enfrinmicento citadas previamente, en las cuales se observa

si la solidificacion de lu aleacién bajo estudio sigue la ruta estable, la estable-metacstable, o sigue
por completo Ia ruta metaestable, figuras (2,3,4), saber si se presenta el microconstituyente culéctico

pscudoledeburita.

lLos resultados del anatisis factorial de la experimentacion se encuentran resumidos en la tabla 4.1.1,
donde la respuesta media de las variables del sistema es el AT ("C) que se define de la siguiente

manera:

ATCC)=TE i

=TE,

eperimental

donde I TEcaice=1153 °C, corresponde al vi lor lcoruo de In lcmpgrnlum culucuca para el hierro

el vator de Ia lunpv.ralur.l eutd Sctica - lnLdld-I cn c.nd.l uno de los

gri
experimentos segtin

¥ 1 TEgpermmema represents

el orden y las condiciones  estableci |"

a partir de este valor podcmo: cusntificar. cn- que nh.dnda L\

aleja de las condiciones de estabilidad.

Lis importante recordar que en cualguier efeeto principal 6 interaccion la media sicmpre contiene la

observacion correspondiente al experimento elemental en que todas las variables estin al nivel mis

alto, en este caso en un 2% conticnen el experimento elemental (+,+,+).

En este trabajo se aplica cl algoritmo de Yates''™!

a las . observaciones una vez que éstas s han

puesto en orden estindar. Un diseilo factorial esta en orden estindar cuando, como en la tabla 4.1.2,

Ia primera columna de la matriz del diseiio consta de signos (=) ¥ (+) aliernados; la segunda, de

ignos alternados: la tereera, de cuatro signos (-) seguidos de cuatro signos (+) y asi

ket

e de

sucesivamente. £n general, la columna h-ésima consta de menos seguidos de 2% mas.

Los cilculos electuados utilizando ¢f orden estéindar con los datos de ta fusion estin en la wabla

L1 Enesta tabla L mateiz del dis

sdio de lits condiciones eaperimentales esta en orden estandar,

L.a columna y conticne las AT (diferencia de temperatora definida como AT(C)=T Epuna-

cqermeneat) M correspondientes a# cada  experimento clemental. (en este trabajo  la

experimentacion no se replicd. por lo tanto las medias generadas (AT °C) son la Gnica observacion

- 70 -




Andilisis 3 Discusiion de Resultados

registrada de esa condicidon experimental). Las medias son consideradas en pares sucesivos. En
general, para un factorial 2% tanto si se trabaja con medias como con observaciones Gnicas, K
columnas (1), (2).... (K) se generaran sumando y restando adecuadamente parejas de niimeros. El
primer divisor serd 2 y los restantes serin 240 A continuacién se muestran en las tablas 4.1.1 y

4.1.2 dos procedimientos para evaluar las observaciones medidas en la experimentacion.,

“Media’

No.,

- i 2 1237 272

2 1483 -50.8 ©
3 ' -lo.g
a4

.

Gv

7

8

331 133" -43.4

Tubla 4.1.2  Adgorinmo de Yaies.

foe i

7 [FALLA DE ORIGEN |
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Para conocer las principales diferencias entre la informacidn térmica simulada por ¢l imacro-micro

mudelo ¥ la experimental se presentan en las sigui tablas 4.1.3-6 los valores correspondicntes
a los puntos criticos ‘'de tiempo (s) ¥ temperatura (°C), los cuales nos son de gran wilidad para
correlicionar ciertos pardmetros caracteristicos  de las curvas de enfriamiento con Ia observacion
microscapica. Es importante establecer que los valores fueron reportados de acuerdo al orden  del
disefio experimental  de la tabla 4.1.1 y fucron clasificados de acuerdo a las caracteristicas
microestructurales que presentan las piczas finales de fundicion, caso 1) cutéctico estable (MTundicidn
zris), caso 2) eutéctico estable-metavcstable (fTundicion moteada) y caso 3) cutéctico metaestable
(fundi

ion blanca).

Simulado

i
1150]

23.805
42.708

Tubla 4.1.3 Temperaturas 3 ticmpos caracteristicos de las curvas de enfriamicnto de las figuras $.3.1 3y 4.4.2

vorrespordicntes al caso 2 v 3 respectivamenie.

66,541 83.91 so0v  9sma2
titp R 9.77.48 3.31835 2218 - 2021

Tubla 4.1.4 Temperaturas 3 tivmpos caracteristicos doe las curvas de enfriamiento de las figuras 4.4.1 3y 4.3.2

= T—TEE 008
FALLA DE ORIGEN

correspondicites al case 3 30 2 respectivamente.




Andilisis y Discusion de Resunltados

cnso X <) REDEE { ) Rt

Femperatura ("Ch BExperinentad Simulado Esperimentad Simulado

TSM 108 10939 5 1125.4 12w
11U 1o 27 11265 BTSN

11774 011496

Tubla 4.1.5 Temperaturas y tiempas caracteristicos de lus curvas de enfriamiento de las figuras $4.3.3y 4.2.2
correspodientes al caso 2 y 1 respectivamente.

97.368
117,108

Tubla 4.1.6 Temperainras v tiempos caracteristicos de lus curvas de cnfriamicnto de las figuras 4.4.3 3 4.2.1
corresporndivies al caso 3y 1 respectivamente.

4.2 Eutéctico Eswuble (hicrro gris).
Caso 1)

En la figura 4.2.1 se observa que la TSN ¥ la TEU se encuentran 17 °C y 18°C respectivamente por
encima e la

IML 1o que significa que se presenta una fundicién totalimente gris, esta situacion se
sevar mbién en el easo de la figurn 4.2.2 donde la TSM y In TEU s¢ encuentra S°Cy 17
°C respectivainmente por encima de fa TEM.

puede obs

= TSI CCN—T1
FALLA DE ORIGEN
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L0 este caso el proceso de soliditicacion de 1as piezas coladas sigue por completo la ruta estable y-

et POF JO que el carbon gralito precipita en forma libre. Lo anterior se pucde observar en las
microestructuras de las figuras 4.2.3 y 4.2.4 en las cuales se muestra la precipitacion del carbon
grafito ¢n forma de hojuclas. De acuerdo a las normas™ la distribucion del carbén grafito en la

i 4.2.3 se encuentra completamente al azar (segregacion interdendritica), lo que corresponde a

fa hojucla tipo D™ y s¢ observa en la figura 2.4.2 que el carbdn grafito tiene una orientacién

preferencial, por lo tnto, el tipo de hojuela asociada con ésta distribucién corresponde al tipo “E".
Es importante mencionar que ¢l grado de subenfrimmicento, que representa la fuerza motriz

termadindmica para que de inicio el proceso de nucleacion y erecimiento, asociado con la aparicion

del cutéctico estable para este caso,  origina que la velocidad de avance de la intercara s6lido-
liquido alrededor de cada colonia de grafito no sea tan rapida y por lo tanto permita que las hojuclas
de grafito aumenten sus posibilidades de erecer. La velocidad de crecimiento del grafito eutéctico s
una funcion de la temperatura y la velocidad de enfriamiento, lo cual se relaciona directamente con

el subentriamicnto.

Figura 4.2.1 Compraracidn de los niveles ¢+, v v b de las crrvas de enfriamicnto eorica vs. experimentad.

oI
‘
»

TS CON
M FALLA D3 ORIGEN




Andlisis y Discusion de Resultados

e

Figura 4.2.2 Comparacion de los niveles (+,-,+) de las curvas de enfiiiamionto tedrica vs. experimental

Fagnra 4 2.3 Microestructura dol hicero gees tomada a TOON 3 aracada con nital al 226 en la gque se observa
waarding gratites procipritado on pornna de lojuelas rpo D0 correspondienie o la muestra cuvos mvedes de las

Veriablos aonr 0y, b 4D como se obsorva on b figtra 4.21.
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Figura 4.2.4 Microestructura dod hiorro gris tomada a 100X 3 atacada con nital al 2% en la que se observa
curbon gratito precipitado en forma de hojuelas tipa “E correspondiente a la muesira cuyos niveles de las

variables Son (+,-,+) comao se observa en fa figura 4.2.2

Las condiciones experimentales a s

s que fuceron sujetas las probetas cilindricas en este caso,
muestrin que antes de vaciar ¢l metal liquido al molde arena fueron inocuiladas con ferrosilicio (Fe-
752680, lo que representa durante ¢l proceso de solidificacion un aumento en el ndmero de nacicos
activos los cuales liberan una mayor cantidad de calor latente, 1o que se refleja en una disminucion
de Jaselocidad de entricomiento de la picza y por lo tanto se generen condiciones adversas para que
se produzea L solidificacion del microconstituyene cutéctivo ledeburita que se caracteriza por ser

extrenidamente 1Tz

il. dura y di

il de maquinar,

4.3 Eutéctico Lstable-Metaestable (hierro moteado).,

En la figuri 4.3.1 se presentan las curvas de enfr

micnto bajo las condiciones descritas, se obscerva

que TSN (emperatura de subent

imiento miiximo) y la TIFP (temperatura de inicio de la fase

a) en la curva simulada se da @ un menor ticmpo y a una mayor temperatura que en la curva

experimental, pero en ambos casos el inicio de a reaceion cutd: 4 es similiar. En este caso la TSM

como se observa en la (1

ra 4.3.1 se encuentra 12 °C por debajo de la temperatura de referencia

TENM, pero la TEU se abica 7°C  por encima de la TEM ¥ por debajo de la TEE. Por o tanto de

acuerdo a los griticos presemados previamente (figura 3) en este tipo de proceso de solidificacion

-76-
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la picza final de fundicion presenta ambas morfologias cutécticas, es decir se encuentra ca la picza
cilindrica una porcién constituida del cutdetico metacstable ledeburita y-FeC y otra del eutéetico

estable 1 e-Crpann. La informacion microestructural  se muestra en la figura 4.3.4, donde se observa

en el lado derecho una distribucion preferencial de carbdn gralito precipitada en forma de hojuelas

(tipo “I3) ¥ en el lado izquierdo se observa el microconstituyente metaestable de ledeburita

precipitado en los brazos

terdendriticos de la

1se primaria austeni

a, Esta condicion se presenta
ura 4.3.2 donde la TSM se encuentra 2.4 °C por debajo de la TEM, pero la TEU se
cncuentra 13 YC por encima de la 7l

tmbién en la fig

M. PPara ostle caso como se reportd pre

nente se presenta en
lu picza final de fundicion los dos tipos de microconstituyentes uno correspondicnte al cutéctico
metacstable y otro al cutéetico estable, lo cual se puede observar en la microestructura de la figura
4.3.5 donde se presenta una distribucion dendritica de fase primari

en el centro junto con cl
cutéctico mataestable y en una esquina en el lado superior izquierdo se presenta ligeramente una

distribucion al azar de carbon gratito en forma de hojuelas. En la figura 4.3.3 tamb

N se presen

este comportamicento en donde la TSM simulada se encucntra 11 °C por debajo de 1a TEM, pero la

TEU se ubiea 7 °C por encima de ta TEM por lo que como en los casos analizados previamente se
presenta una fundicion moteada,

PR
Uerrmn (Somardma)

Fa

rera 4.3 Connparacion de tos iive

o8 foree) i las ctrvas de enfriantiono tedrica vs. Experisientul
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Andlisis y Discusion de Resultados

Figura 4.3.4 Microostructura Jel - Bicero moteado tomada a 100N 3 ataeada con nital ol 226 en la que se
ohscerva en ol Lado izquicrdo de 1a figura ol carbion grafito precipitadeo en forma de hojuclas tipo D"y en la
Sona derecha se observa la precipitacion del microconstituiyente cutéctico pseudoledeburita correspondicne

a lat mnestra cuyos niveles de lay variables son (1, v,=) como se observa en la figura 4.3.2.

Figura 4 3.5 Mcroestructura del fuerro moteado tomada a 100N 3 atacada con nital ol 226 cn e que se

oberva wuna pegueita cantidad de carbin gratito procipitade en forma de hojuclas en la parie derecha
suprerior 3 oen ol comro s¢ observia b microcomatineente ciaéctico pyetdidedeburita correspondionie a ta

mitentra oy wiveles Jo s variablos son (oo 41 conro se observa on la figura 4.3.3.

- 79 - & .
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4.4 Euéetico Metaestable (hierro blanco).

Caso 3).

Ln [ figura 4.4.1 se observa un ligero de

samiento  de inicio de 1a fase primaria entre la curva

simulada y la experimental. En este caso la TSM y la TEU se encuentran 57.4 °C y 27.8 °C por
debijo de la TENM por lo que se considern que la pieza final de fundicion presenta el

microconstituyente eutéctico pseudoledeburita siguicndo por completo la ruta metacstable de

solidificaci

n y-Fe;C. Lo anterior se observa en la figura 4.4.4 en la que se mucstra una distribucién

dendritica originada por la formacion de la fuse primaria austenitica y al cutéetico metaestable en
pequeiios grupos intercalados en los brazos interdendriticos, es importante notar que en este €aso no
aparece ¢l carbon en forma de hojuclas grafito como sucedis en ¢l caso de la solidificacion del
culéetico estable-metaestable. ’

o la figura 4.4.2 1la TEU y la TEM  se encuentra 2 °C y 28 °C respectivamente por debajo de la

TEM, por lo que como en el caso de s figura <.4.1 se presenta en la picza el blanqueado, en cuanto

a los intervalos de tiempo en que ocurre la solidificacion de la fase primaria austeniticn no existe

una diferencia significativ

Fiagura 4.4.1 Comparacion de los siveles (4,3 de las curvas Je enfrianricnio tesrica vs. experimental

-850 - B § ) SR
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A beaeiaciden (o)
Ok e o)
Py

Figura 4.4.2 Ca/u/mruclun de los niveles (+,-,<) de las curvas de enfriami tedrica vs. experi !

Firgura 4.3.3 Comparacicn de los niveles («.v,+) de las curm

Iy ode enfriamicnto tedrica vs. experimoentul
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Figura 4.4.4 Microestructura Joel Iucrro blanco tomada a 100X 3 atacada con nital al 2% en la que se
vhserva la precipitacion del microconstitiyente cuidctico pseudoledeburita en los brazos interdendriticos de
Lt puse primaria austenitica correspondiente a la mucstra cuyos niveles de las variables son (- +,-) como se

ohserva en L figura 4.4.1,

4.5 Analisis de la Tabla de Estimaciones

Esti ion + Pesvincidn

34£074

rincipales ~ 7'
[ 12,7974
: SE 2T £ 9,74
%%Manganeso Mo 6. l SA;t‘ 9.-74

Inoculacion 1

‘InteracciSh dedos factores

IxD
TRMn T

D‘x Mn

Interuccidn de tres factores

IxDxMa T l10.85£9.74

Tabla 4.5.1
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v Di i1 de r Lecrel

En las wablas 4,101, 4.1.2 y 4.5.1 se presenta el anilisis ests

istico aplicado 'a. los resultados
experimentales, en el cual por “cfecto” de un factor se entiende el cambio en la respuesta de la
variable al ir del nivel — al + de ese factor. ;

Si realizamos una interpretacion individual del efecto principal de cada una de las variables del

sistema se observa que ¢l efecto de la inocula

on al cambiar del nivel = al + (0-0.!5%)’disminuyc

12.7 °C ¢l AT(°C), to que significa que al efectuar el tratamiento del metal liquido mediante 1a

introduccion de un inoculante como el terrosilicio (Fe-75%8i), se reduce el subenfriamiento, ¢l cual
es la fuerza motriz. para que se cfectud la nucleacidn y crecimiento  y se define como Ia diferencia

entre la temperatura de crecimicento eutéctico y la temperatura sgsociada al maximo subenfriamiento

que se presenta al inicio de la solidificacion del eutéetico, por lo que el subenfriamicnto ésta en

funcidén del ndmero de nicleos activos presentes durante la solidificacion del eutéctico, lo que
significa que cuando agregamos agentes que promuevan la formaciéon de un mayor namero de
nacleos por unidad de volumen, miento (dT /7 dv)

de la aleacion hipocutdetica debido a que se desprende una mayor cantidad de calor latente

se efectia una reduccion en la velocidad de enfi

generado precisaimente por el incremento en el nimero de niacleos activos. Ademas evila que las
temperaturas de interés (TSM y TEU) se encucatren por debajo de la TEM y por lo tante prevenir

que  la aleacion  hipocutéctica  presente en su microestructura al  cutéetico  metaestable
pseudoledeburita,

El efecto principal individual del didgmetro al cambiar det nivel = al +, es decir de 2 a 3 cm,
disminuye 2.7 °C ¢l AT (°C). Esta vu

enfriamiento de 1a pi

riable esta relacionada directamente con la velocidad de

za, ya que ln que la masa (densidad y volumen) se encuentra explicita en In

ance global de energin presentada prev

expresion del ba

amente y por lo tanto en el flujo de calor
que abandona el sistema. Lo anterior se puede comprobar al observar las figuras 4.2.1 y 4.2.2 donde

Ia curva de enfriamicnto para un diametro de 2 ¢ presenta un ticmpo de solidificacién de 92.7

segundos hasta los 1000 °C y ta curva de enfii

micento para un d

netro de 3 em prescnta un ticmpo
de soliditicacion mucho mayor de 190 segundos hasta los 1000 °C. Lo que significa que la picza de

2 e de disiimetro tiene una velocidad de enty

amiento (A1 7 dt) mayor a la picza de 3 em., por lo que

Ia de menor diametro ticne mas posibilidades de presentar el fendomeno del blanqueado. La

inform

ion anterior nos muestra que para que el electo del disimetro resulte de mayor magnitud se

endrian que tener piczas fundidas de mayor diferencia de didametro para que 1a respuesta de este

factor estuviera por encima de los 2.7 °C re

strirdits para este nivel.




Andlisis y Discusion de resultados

El efecto principal individual del contenido de manganeso en la aleacion al cambiar del ui\"el —al+,
es decir de 0.4 26NN a 0.9 %Ma en la composicion quimica de la aleacién, aumenta 6.15 °C . ¢l AT
(°C). Como se d

uti¢g anteriormente lus temperaturas de referencia estan en funcién de ' 1a

composicion quimica de la aleacion y se definen de la siguiente forma:

TLEE=1135.4-6.5*(% Si)
TEN=1148-19*(%Si)+3*(%aNn)-2.3%(%Cu)

Sc observa que la TEM conticnc en su expresion al contenido de manganeso, por lo que i) al

incrementar ¢l nivel de ésta variable la TEM aumentard y definird su posicidn relativa en las curvas

de entriomicnto o una temperatura de 1107 °C, y ii) si disminuye ¢l contenido de manganeso el

valor de 1a TEM decrece y define una nucva posicion relativa en las curvas de enfriamicuto a una
temperatura de 11035.5 °C. Lo anterior s¢ puede observar ¢n las curvas de enfriamicento presemtadas
en las secciones 4.2,4.2 y 4.3, En el caso i, tenemos mds posibilidad que se produzea la aparicién
del euté

co metaestable ya que la TEM se encuentra ligeramente por encima de la TEM calculada

para ¢l caso ii. La descripeion anterior depende en gran medida de ta posicion que tengan la TSM y
fa TEU durante ¢l enfriamiento y soliditicacion de lu aleacion, por lo tanto el efecto del contenido

de ma

neso esti en tuncion del nivel de otras variables como se explica a continuacién.

El clecto principal de una variable debe ser interpretado individualmente solo 1o no haya
¥ )

evidencia de que esa variable interacciona con otras. Cuando hay

a evidencia de una & mas
interiaeciones, las variables qu

interaccionan s¢ deben interpretar conjuntamente. En ¢ste caso se

encuentra que existe una interaccion de dos factores en los cuales estian involucradas  las variables

1 X Ma, como se muestra en la tabla 4.5.1, cuys estimaci

n ¢s de —13.75, este valor nos indica que

ceion de estos dos factores ticne como resultado en el

Tav inte sistema bajo estudio una d

inucion
de 1373 °C del AT (°C) definido previamente, lo que significa que la interaceion de estos dos
tactores en las condiciones experimentales establecidas promueve el sumento de las temperaturas
de interds (TSN » TLIEU) para evitar que se encuentren por debajo de la TEM y por lo tanto impedir
La tormacion del microconstituyente eutéetico pseudoledeburita
1

“C el AT (C) o que sign

interaccion de los tres £

stores | X 1D X Mn como se muestra en la tabla 4.5.1 disminuye 10.85

A ue al cambiar ded nivel —al + estas tres variables sceleccionadas pari
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Andlisis y Discusion de resuliados

efectuar Ia descripcidn del desarrollo factorial experimental, se tiene una respuesta inmediata del

sistema para establecer cuales variables de proceso en la fundicion directa de piczas son las mis

refevantes para efectuar el estudio que permite comprender la fenomenologia de la solidificacion del
hierro gris hipoeutéctico. g




CAPITULO S

Conclusiones

La comprension de los fendmenas que ocurren durante ¢l proceso de solidificacién del hierro gris
hipoeutéctico nos da una visién desde el punto de

ista fenomenoldgico de lo que sucede si
controlamos  los  parimetros  que  se

volucran  directamente con la  aparicidon  de  los

microconstituyentes de fa pieza final de fundicion. Por esta razdn en este trabajo se llegan a las

ntes conclusiones:

El efecto principal de cambiar del nivel — al + el inoculante consiste en disminuir la

diferencin entre 1a temperatura eutéeticn medida. experimental la
P P

peratura

cutéctica de referenci

, por lo que al introducir agentes nucleantes al metal liquido se abate
¢l subentriamicnto. provocando que 1a TSM y la TEU se encuentren por encima de la TEM,
lo qu iG

implica una dismi

de la tendencia al blanqueado. Lo anterior se explica debido
a que el subenfriamicnto depende del nimero de nacleos activos presentes durante la

soliditicacion del cutéetico, 1o que si

nifica que cuando agregamos agentes que promucvan
la formacion de un mayor numero de nicleos por unidad de volumen se efectta una ripida
reduc

on de Ta velocidad de enfriamicnto de la picza debida a que se desprende una mayor
cantidad de calor lat gencrado preei por el

o en ¢l numero de nicleos
activos.

1 efecto principal de cambiar del nivel — al + ¢! didmetro consiste en la disminucion de 1a
diferencia enire 1a temperatura cutéctica experitmental y la temperatura cutéetica de
referencia, esto quiere decir que ¢l incremento del di

metro disminuye la velocidad de
cntriamiento de la picza al inicio de 1o solidificacion cutécetica, 1o cual a la vez se traduce en
una menor tendencis

al blanqueado. Bsta variable esta relacionada dircctamente con la
velocidad de entriamicnto de i picen, ya qu

un aumento en didmetro a altura constante de

fas  probe experimentales

nplica un aumento en masa lo cual se contabiliza

explici

mente en el factor geomdéirico 2/r incluido en la expresion del balance global de
presentada prev

amente y por lo tanto en el tlujo de ealor que abando

a ¢l sis

1 efecto principal de cambiar del nivet — al + ¢f contenido de n

zaneso ¢h la aleacion

COns

steen aumentar a diferencia entre Ly temperatura cutéetica estable v la metaestable, lo
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que incrementa las posibilidades de presencia de blangueado, lo cual era de esperarse dada
Ta naturale:

1 Tormadora de carburos del manganaeso.

LI macro-micro modelo deterministico elaborado en este trabajo fue capaz de reproducir ta

evolucidn térmica del hierro gris hipocutéctico y por lo tanto predecic con gran similitud el

camportamiente de las vari

bles de proceso en la fase experimental.
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