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RESUMEN

Durante la ultima década el avance de la computacion ha tenido un notable
impacto sobre el desarrollo y control de procesos metalurgicos.

La industria de la fundicién en particular, ha empleado al andlisis térmico de
piezas metalicas, como uno de sus pilares para el aseguramiento de la calidad de las
mismas. Esta técnica ha sido enriquecida gracias al uso de la computadora, la cual ha
permitido el desarrollo del analisis térmico de curvas de enfriamiento asistido por
computadora.

Esta técnica a través de sus dos vertientes englobadas en los métodos de Newton
(NTA) y de Fourier (FTA), es aplicada en el presente trabajo para estudiar como
evoluciona la solidificaciéon en tres aleaciones del sistema Pb-Sn, las composiciones
consideradas para este analisis fueron Pb-40%Sn (aleacion hipoeutéctica), Pb-80%Sn
(aleacion hipereutéctica) y Pb-61.9% Sn (aleacidn eutéctica).

La eleccion de estas composiciones buscé la reproduccion del fenomeno de la
nucleacion no reciproca, el cual se manifiesta durante la solidificacién de sistemas
eutécticos simples como lo es el sistema Pb-Sn. Este fendmeno se caracteriza por la
ambigiedad que la fase primaria tiene en su propia nucleacién, asi como en su
incidencia sobre la nucleacion del microconstituyente eutéectico.

La magnitud de la energia requerida para efectuar la nucleacion de ambos
microconstituyentes puede ser evaluada a través del grado de subenfriamiento alcanzado
durante el desarrollo de los mismos, lo cual tiene también repercusiones sobre la
microestructura obtenida al final del proceso de solidificacion, por lo que aunado a la
aplicacion de los métodos de Newton y Fourier se planted realizar la caracterizacion de
la estructura de las piezas solidificadas de cada aleacién mediante las técnicas de
microscopia dptica (MO) y microscopia electrénica de barrido (MEB).

Los resultados experimentales obtenidos en el presente trabajo revelan que la
nucleacion de la fase primaria de la aleacién hipoeutéctica (Pb-40%Sn) se llevd a cabo
sin dificultades tal como lo indica el nulo subenfriamiento registrado durante esta etapa.

Aunado a ello se tiene la presencia de un alto grado de subenfriamiento durante
la nucleacion del microconstituyente eutéctico. Por otra parte el andlisis de la macro
estructura realizado sobre las muestras solidificadas revela la presencia de granos

columnares y de una microestructura constituida por dendritas de solucion sélida (o)



rica en plomo y por un microconstituyente eutéctico formado por una matriz rica en
estafio (B) en cuyo interior se diseminan pequefios globulos de fase a, dicha morfologia
recibe el nombre de eutéctico anémalo.

En contraste, la solidificacion de la aleacion hipereutéctica (Pb-80%Sn) fue
acompafiada de un subenfriamiento moderado, registrado durante la nucleacion de la
fase primaria B rica en estafio, lo cual indica que este evento no fue favorecido
energéticamente.

Sin embargo una vez que esta fase creci6 pudo fungir como un efectivo substrato
del microconstituyente eutéctico, situacion reflejada a partir del registro de un
imperceptible subenfriamiento desarrollado durante esta etapa.

Este comportamiento térmico generé la obtencion de una macroestructura
constituida de granos equiaxiales, a la cual se le asocia una microestructura formada por
dendritas de solucion sélida rica en estafio en cuyos intersticios se ubico la tipica
morfologia laminar eutéctica.

Los resultados anteriores representan las manifestaciones tipicas del fendomeno
de la nucleacion no reciproca, el cual fue reproducido bajo las condiciones
experimentales de este trabajo.

Para complementar el andlisis de la solidificacion del sistema Pb-Sn bajo esta
misma perspectiva, se analizé la solidificacion de una aleacion eutéctica (Pb-61.9%Sn),
con el fin de establecer el efecto que la ausencia de la fase primaria tiene sobre la
nucleacion del microconstituyente eutéctico. Los resultados obtenidos revelan que este
microconstituyente requiere de una fuerza motriz mayor que la empleada por las
aleaciones anteriores para efectuar su nucleacion, lo que se traduce en la deteccion del
mayor subenfriamiento registrado en el presente estudio.

La presencia de granos equiaxiales, aunado a la coexistencia de las morfologias
eutécticas laminar y andmala, son el resultado final de la dificultad que el
microconstituyente eutéctico tuvo para nuclear.

Las diferencias encontradas en la evolucién de la solidificacion hipoeutéctica e
hipereutéctica quedan reflejadas en los métodos de Newton y Fourier, sin embargo las
limitaciones del primero quedan de manifiesto en la aleacion eutéctica dado que este
método registro la presencia de un solo evento cinético.

En contraparte los resultados arrojados por el método de Fourier muestran que

esta metodologia fue capaz de detectar dos eventos distintos durante la solidificacion de



la aleacion eutéctica, lo que le da un papel notable como herramienta para la evaluacion
de este fendmeno.

Sin embargo, pese a sus limitaciones el algoritmo que fundamenta al método de
Newton es usado hoy en dia en el software de diversos dispositivos de gran utilidad en
el control del tratamiento del metal liquido. En este sentido una de las mayores
expectativas de la industria de la fundicion, ha sido encontrar una herramienta que
permita conocer de manera rapida y precisa las cantidades relativas de los diferentes
microconstituyentes formados al final de la solidificacién de una aleacion.

Considerando esta necesidad y la simplicidad operativa que el método de
Newton ofrece, se plante6 como objetivo secundario de este trabajo aplicar este método
con el fin de establecer las cantidades relativas de los microconstituyentes primario y
eutéctico en aleaciones hipereutécticas del sistema Pb-Sn.

El objeto de este analisis busca explorar los alcances de esta técnica para tal fin,
para ello se obtuvieron tres aleaciones hipereutécticas del sistema Pb-Sn cuyas
composiciones expresadas en por ciento en peso fueron 71.5% Sn, 77.5% Sn 'y 88.0%
Sn.

Los resultados obtenidos revelan que pese a tener multiples opciones para
calcular la linea base de Newton, son los procedimientos mas simples los que arrojan
aproximaciones mas cercanas con respecto a las determinadas por el analisis de
imagenes.

Los procedimientos 2 y 3 para el calculo de la linea base proporcionaron
resultados ubicados dentro del intervalo de confianza obtenido mediante el uso del
analisis de imagenes, para el caso de las aleaciones Pb-71.5%Sn y Pb-88%Sn.

Sin embargo, en el caso de la aleacion Pb-77.5% Sn sus resultados caen fuera de
dicho intervalo, por lo que la aplicacion del método de Newton requiere de un mayor

analisis para establecer su verdadero potencial.



ABSTRACT

Nowadays, the computer aided cooling curve analysis (CACCA) is one of the
most promising techniques used in the quality control of castings. In this technique the
data obtained from of one or more cooling curves are processed numerically with the
assistance of a computer.

Two different methods are used in the implementation of this technique. One of
them is the Newton Thermal Analysis (NTA), in which a cooling curve is used in the
construction of a hypothetical thermal reference named baseline curve. This reference is
compared with the first derivative of the cooling curve in order to generate several
kinetics parameters related to the solidification evolution of liquid alloys.

The other alternative is the Fourier Thermal Analysis method (FTA). In this
numerical scheme, two cooling curves corresponding to different positions of the mould
— metal system, are used in the calculus of the zero curve (baseline curve).

However, the use of NTA and FTA methods has been extended to the study of
the solidification evolution of several alloys systems.

By other hand, one of the most peculiar phenomena observed in the
solidification field is the non reciprocal nucleation. This phenomenon is exhibited in
simple eutectic alloys systems, its main characteristic is the marked contrast showed by
the primary and eutectic microconstituents during their respective nucleation steps.

With the purpose to analyse these differences from a thermal perspective, the
present work applied the CACCA techniques over the Pb-Sn system. The compositions
analysed were Pb-40%wt Sn (hypoeutectic alloy), Pb-80% wt Sn (hyper eutectic alloy)
and Pb-61.9%wt Sn (eutectic alloy). The results obtained in the case of the two first
alloys showed notable differences in the undercooling degree developed during the
primary and eutectic nucleation.

In the case of hypoeutectic alloy, it can be observed the absence of undercooling
during the primary phase nucleation. This tendency is completely opposite to the
eutectic nucleation, which is accomplished under a notable undercooling degree. Both
nucleation events can be translated in terms of the invested energy by each
microconstituent during this step.

However, these thermal tendencies can induce morphological changes over the

microstructure developed. In this alloy the eutectic microconstituent adopted an



anomalous morphology characterized by the presence of two different phases with an
uncoupled pattern of growth. These conclusions were derived from an analysis made by
optical and scanning electronic microscopy techniques. This analysis was extended to
rest of the cases proposed in this work.

The results obtained can assume, the origin of anomalous eutectic morphology is
the result of the fragmentation of dendrites of phase o oversaturated in Sn. This process
is caused by the energy released during the nucleation of the phase B carried out to high
undercoolings.

In contrast the hypereutectic alloy, showed the presence of a moderate
undercooling during the nucleation of the phase p. Afterwards the -eutectic
microconstituent is nucleated easily by the primary phase, as indicate the imperceptible
undercooling detected during this step. Therefore the lamellar eutectic morphology is
favoured by the presence of a little undercooling degree.

The marked differences exhibited by the hypoeutectic and hypereutectic alloys
are representative of the non nucleation phenomenon developed in the experimental
conditions of this work.

These conclusions were complemented by the analysis of eutectic solidification
following the same methodology. The behaviour of the study of eutectic nucleation in
absence of a primary phase was the main objective of this case. During the eutectic
nucleation, two different events associated to this step were detected by the FTA
method. The first of them corresponds to the formation of the phase a (rich in PDb),
carried out under a great undercooling degree. This behaviour is similar to exhibited by
the hypoeutectic alloy. However, the microstructural analysis revealed the coexistence
of the anomalous and lamellar eutectic morphologies.

The presence of both morphologies can be explained by means of the presence
of a second nucleation event, related to formation of the phase . This event occurs
during the recalesence of the eutectic alloy. For this reason the secondary nucleation
temperature is near to the eutectic equilibrium point.

The results obtained by NTA and FTA methods suggest to the second as the best
alternative in the solidification analysis of the non reciprocal nucleation phenomenon.

An additional study was carried out with the purpose of analyse the potential of
the NTA method in the quantitative determination of the microconstituents formed
during the solidification of three hypereutectic alloys. The compositions considered
were Pb-71.5% wt Sn, Pb-77.5%wt Sn and Pb-88%wt Sn. The conceptual argument of

\Y



this proposal, is the relation between the released heat by each phase during the
solidification and the relative quantities of each microconstituent formed at the end of
this step.

The results obtained by the NTA method were compared with similar
determinations made with the assistance of an image analysis system connected to a
computer. This comparison showed similar results in the cases associated to the alloys
Pb-71.5%wt Sn and Pb-88%wt Sn. However the alloy Pb-77.5%wt Sn showed serious
discrepancies between the results obtained by NTA method and analysis image analysis.
It is believed these differences are related to the conception of the NTA method.

Vi



CAPITULO I

INTRODUCCION Y OBJETIVOS
I.1. INTRODUCCION

La solidificacion de un metal o aleacion constituye un proceso sumamente complejo,
debido a que durante su evolucion ocurren diversos fendmenos a diferentes escalas [1]. La
presencia de macro segregacién asi como la formacién de rechupes y fisuras son defectos
apreciables en una escala que va desde milimetros a metros (macro escala) y es el resultado
obtenido por la evolucion de gradientes en la temperatura, composicion y velocidad de flujo
durante la solidificacién del metal [2,3].

A una escala menor (comprendida de micrometros a milimetros) defectos como la
micro porosidad [4], la micro segregacion [5,6] y la presencia de inclusiones [7] pueden ser
apreciados junto con otras caracteristicas estructurales propias de la aleacion como el tamafio
y forma del grano [8], el espaciamiento dendritico secundario [8,9] y el espaciamiento
interlaminar eutéctico [8], las cuales en su conjunto determinan las propiedades mecanicas
de una pieza metalica [10].

Una tercer escala denominada nanoescala puede ser definida para representar los
fendmenos suscitados a escala atébmica [8], los cuales juegan un papel preponderante en la
definicion de la estructura final.

Por consiguiente, las escalas sefialadas representan escenarios diferentes en los cuales
los ingenieros e investigadores en materiales han centrado sus esfuerzos con el fin de poder
establecer la relacion existente entre las variables de proceso y las caracteristicas
microestructurales.

Lo anterior plantea la necesidad de acoplar la perspectiva mostrada por cada escala
con el propoésito de poder establecer una interrelacion entre los eventos macroscépicos,
microscopicos y atomicos, logrando por consiguiente tener un panorama global del
fendmeno de la solidificacion.

Las matematicas constituyen el lenguaje natural para llevar a cabo dicho
acoplamiento, lo que ha dado lugar a la creacion de diversos modelos [11,12] cuyo

planteamiento requiere realizar un sinnimero de calculos con el fin de poder obtener la



resolucion de las ecuaciones que en ellos se plantean, lo que en un principio se constituyo en
una limitante, superada recientemente gracias al desarrollo de procesadores cada vez mas
rapidos.

Especificamente el acoplamiento de los fendmenos de transporte caracteristicos de la
macroescala con los eventos microscépicos requiere, la formulacion de un modelo cinético
en el cual la creacién y crecimiento de la interfase solido-liquido sea representada a través de
una variable que permita por un lado establecer la fuerza motriz asociada a la modificacion
de la interfase y por el otro fungir como un enlace con el modelo macroscépico[13-17].

Debido a que la formacion de una nueva fase involucra la generacion de calor, el
vinculo entre el modelo cinético y el modelo macroscopico se realiza a traves de este
término, representado como el producto del calor latente de fusion y la variacion de la
fraccion solida respecto al tiempo y a la posicion.

La evaluacion de este ultimo parametro, constituye por si mismo el término clave en
el enlace entre las escalas macroscopica y microscopica, debido a que su calculo implica la
formulacion de un modelo cinético en el que tanto la nucleacion y el crecimiento sean
representados [11,12].

Lo anterior plantea la aplicacion de las diversas teorias asociadas a la representacion
de los fendmenos de nucleacion y crecimiento, que en términos muy generales establecen a
la diferencia existente entre la temperatura de la interfase liquido — sélido con respecto a la
temperatura de equilibrio determinada por el diagrama de fases (denominada
subenfriamiento) como la fuerza motriz responsable de la evolucion de ambas etapas.

Finalmente, una vez que ambas etapas han sido descritas, se utiliza un modelo a
traveés del cual el crecimiento de la interfase es vinculado con la fraccion solida en funcién
del tiempo y de la posicidn, a partir de la cual es posible establecer su variacion con respecto
al tiempo comparando los valores actual y anterior en un intervalo de tiempo.

Sin embargo y pese al desarrollo de modelos cada vez mas completos, con una
perspectiva de involucrar la presencia de los diversos fendmenos involucrados durante la
solidificacion, se requiere representar tanto a la nucleacién como al crecimiento a través de
leyes empiricas, en las que el nimero de ndcleos asi como la velocidad de la interfase

dependen del grado de subenfriamiento sufrido por la aleacion [16].



Si bien esta suposicion es sustentada por la teoria, en muchas ocasiones esta limitada
a un caso idealizado, que puede llevar a la obtencion de un calculo erroneo acerca de la
forma en la que la fraccion solida evoluciona, propiciando con ello una inadecuada
prediccion de la solidificacion en su conjunto.

Esta situacion cred la necesidad de idear técnicas basadas en la medicion de la
temperatura en posiciones especificas de una pieza metalica durante su solidificacion, las
cuales posteriormente son tratadas numéricamente dando como resultado una estimacién de
la fraccion solida en funcion del tiempo e incluso de la posicion, obteniendo con ello un
elemento de comparacién con las predicciones de este parametro arrojadas por los modelos
matematicos [18].

El desarrollo de estas técnicas tiene su origen en el analisis térmico [19-20], técnica
consistente en la obtencidn de una curva de enfriamiento, que no es mas que la medicion de
la temperatura del metal una vez que este ha sido vaciado a una molde utilizando un
termopar ubicado en seno del mismo. Dichas mediciones al ser correlacionadas con las
caracteristicas microestructurales de la pieza evaluadas al concluir la solidificacion, did
como resultado una herramienta destinada al control de procesos como la modificacion o la
refinacién de aleaciones de aluminio [21-23].

Posteriormente y con el desarrollo de la computacién fue posible no s6lo la medicién
de la temperatura del metal sino también su almacenamiento electronico a través de archivos
de datos. Los cuales son alimentados en un programa de computo dando como resultado la
obtencion de diversos parametros inherentes a la solidificacion como el calor latente
asociado a la solidificacién del metal o aleacion asi como la prediccion ya mencionada de la
fraccion sélida. Debido al uso imprescindible de la computadora para la implementacion de
estos algoritmos y sus antecedentes basados en el método de anélisis térmico, esta técnica ha
recibido el nombre genérico de “Andlisis de curvas de enfriamiento asistido por
computadora” [24].

El presente trabajo plantea cémo analizar la cinética de solidificacion de un
fenomeno muy peculiar denominado nucleacion no reciproca [25-27], caracteristico de
sistemas eutécticos simples constituidos por dos fases terminales. Durante la solidificacion
de una aleacion cuya composicién se ubica entre la solubilidad maxima de una de las fases

terminales y la composicion eutéctica, dos eventos de nucleacion son esperados, el primero



de ellos corresponde a la nucleacion de la fase primaria, la cual Illamaremos a, cuya
formacion puede llevarse a cabo en el seno de la fase liquida o bien a través de un substrato
proporcionado por el molde o por las impurezas contenidas en la aleacion.

El segundo evento de nucleacion se da cuando el microconstituyente eutectico
nuclea, utilizando como substrato a la fase a la cual ha solidificado previamente, la
factibilidad de que la nucleacién se lleve a cabo de esta manera se manifiesta a través del
grado de subenfriamiento alcanzado por la aleacién durante esta etapa.

El fendmeno de la nucleacion no reciproca, puede ejemplificarse por el hecho de que
si la nucleacion de la fase primaria o se lleva a cabo con relativa facilidad a través de los
substratos anteriormente ya mencionados, esta no favorecera la nucleacion subsecuente del
microconstituyente eutéctico, es decir o es un mal nucleante del eutéctico.

La no reciprocidad de este comportamiento se da en el otro lado del diagrama con
respecto al punto eutéctico y consiste en el hecho de que la fase primaria 3 enfrenta mayores
dificultades para su nucleacion, sin embargo una vez que esta ha solidificado actia como un
buen substrato de la fase a.

Las dos vertientes anteriormente sefialadas inciden sobre la morfologia adoptada por
el microconstituyente eutéctico al finalizar la solidificacion, debido a que una estructura
globular es obtenida en el primer caso ya mencionado, mientras que en el segundo caso en el
que la fase B es un buen nucleante del microconstituyente eutéctico se observa una estructura
laminar.

La busqueda de un mecanismo que explique este fendbmeno ha sido objeto de
multiples investigaciones que abarcan desde los afios cincuenta hasta la fecha [25-31], en la
que se plantearon diversas técnicas tendientes a inhibir la nucleacidn de las fases mediante la
fragmentacion del metal liquido en pequefias gotas encapsuladas en emulsiones, con el fin de
evitar su contaminacion. Una vez concluida la solidificacion, las gotas fueron analizadas
térmicamente mediante el uso de DTA y/o DSC, registrandose la presencia de niveles de
subenfriamiento muy altos asociados a la formacion de las distintas fases durante la
evolucidn del ciclo de enfriamiento.

Estos estudios fueron complementados mediante el uso la técnica de difraccion de
rayos X revelando la presencia de fases metaestables resultado del alto subenfriamiento

alcanzado, este hecho ha planteado el desarrollo de técnicas alternativas para la obtencion de



fases metaestables fundamentadas en la inhibicion de la nucleacién en condiciones de bajas
velocidades de enfriamiento.

Teniendo en cuenta los diversos aspectos involucrados en la solidificacion de
sistemas eutécticos, en los cuales la nucleacion no reciproca se manifiesta asi como el hecho
de que la gran mayoria de estos estudios han sido realizados en muestras sumamente
pequefias. El presente trabajo plantea analizar desde la perspectiva de las técnicas de analisis
de curvas de enfriamiento asistido por computadora al fendbmeno de la nucleacién no
reciproca en muestras masivas (500g) con el fin de poder encontrar como se manifiesta la
capacidad nucleante de las fases o y B en los calculos arrojados por esta técnica a través de la
evolucion de la velocidad de enfriamiento, la fraccion sélida asi como el calor latente
liberado.

Con el fin de complementar el andlisis de un sistema eutéctico simple en el cual la
nucleacion no reciproca estd presente, es necesario analizar la aleacion eutéctica debido a
que en este caso no existe la presencia de una fase primaria que funja en un momento dado
como substrato del microconstituyente eutéctico; sin embargo diversos estudios [25-27] en
este tipo de sistemas han revelado la presencia de dos morfologias denominadas anémala y
laminar, en las cuales el microconstituyente eutéctico es solidificado. Incluso han planteado
un umbral en términos del subenfriamiento eutéctico registrado durante su solidificacion
para establecer el predominio de una morfologia sobre otra [32]. En este sentido, existen
diversas hipotesis formuladas para explicar tal correlacion [32-35], sin embargo estas son
aun inciertas, por lo que el uso del analisis térmico asistido por computadora abre la
posibilidad de analizar este fendmeno a partir de datos registrados en el momento mismo en
el que la solidificacion eutéctica es llevada a cabo.

El analisis del sistema eutéctico serd complementado mediante el uso de diversas
técnicas de caracterizacion con el fin de establecer la naturaleza de las fases formadas al
final del proceso de solidificacion. Finalmente la eleccion del sistema eutéctico correspondid
al sistema binario Pb-Sn, debido a que ha sido objeto de innumerables estudios que abarcan
todo tipo de aspectos incluido su solidificacion, la cual registra el fendmeno de la nucleacion
no reciproca.

La correlacion entre microestructura y propiedades mecanicas es el vinculo mas

importante de la ciencia e ingenieria de los materiales, sin embargo a la fecha existen pocos



estudios que relacionen las cantidades relativas de los microconstituyentes de una aleacién
con sus propiedades mecénicas, la razén de lo anterior obedece principalmente a la tediosa
tarea que constituye la determinacion de estas cantidades en una determinada cantidad de
piezas que permitan llegar a un resultado confiable. Sin embargo, el uso de las técnicas de
analisis térmico asistido por computadora abren una alternativa para efectuar la
determinacion cuantitativa de los microconstituyentes presentes en una aleacion, esta
propuesta ha sido formulada por diversos investigadores [19-20, 36-38] y su factibilidad sera
analizada en el presente trabajo sobre aleaciones hipereutécticas del sistema Pb-Sn.

Las determinaciones obtenidas mediante las técnicas de analisis térmico asistido por
computadora seran comparadas con respecto a las realizadas en las piezas solidificadas
mediante el uso de un analizador de imagenes, sistema constituido por un microscopio
metalografico conectado a una camara digital que permite el almacenamiento de las
imégenes correspondientes a la microestructura de la pieza en una computadora, la cual a su
vez mediante un software permite llevar a cabo dichas mediciones.

Considerando los diversos topicos a analizar en el presente trabajo, se ha dispuesto la
presentacion del mismo de la siguiente manera.

El capitulo dos comprende los aspectos mas importantes de la teoria de la
solidificacion para lo cual se ha dividido a ésta en dos secciones, la primera de ellas aborda
los aspectos tedricos mas importantes en los cuales se fundamentan las teorias de nucleacion
y crecimiento en condiciones de solidificacion normales.

El capitulo tres de este trabajo se centra en primera instancia en la descripcion de los
puntos mas importantes de una curva de enfriamiento. Una seccion posterior muestra la
aplicacion de la primera derivada de la curva de enfriamiento con el fin de evidenciar el
efecto que la formacion de las distintas fases sélidas tienen sobre este parametro y por ende
sobre la curva de enfriamiento. Con ello se establecen los diferentes criterios que permiten
determinar la temperatura y el tiempo a los cuales la nucleacién y el crecimiento comienzan
a llevarse a cabo. Lo que permite evaluar la factibilidad que tienen las distintas fases para ser
nucleadas, a través del nivel de subenfriamiento alcanzado durante su solidificacion .

La seccion final de este capitulo aborda la construccion de una linea base tendiente a
representar de manera hipotética la velocidad de enfriamiento de las aleaciones,

considerando que ninguna transformacion de fase es llevada a cabo, lo cual requiere el



planteamiento de diversas hipotesis las cuales dan origen a los métodos de Newton y de
Fourier.

Ambos métodos constituyen la ultima tendencia en el desarrollo de la técnica de
analisis térmico y se basan en la comparacion de la primera derivada de la curva de
enfriamiento con la linea base. La aplicacion de esta técnica da como resultado, el céalculo in
situ de diversos pardmetros cinéticos que posibilitan el control de las variables criticas de un
proceso y de esta forma obtener las caracteristicas microestructurales deseadas.

El cuarto capitulo de este trabajo describe la metodologia experimental empleada
para generar las curvas de enfriamiento de cada aleacion asi como la obtencion de las
muestras asociadas para su posterior caracterizacion a través de las técnicas de metalografia
Optica, microscopia electronica de barrido y absorcién atomica.

A partir de los resultados arrojados por la caracterizacion de las muestras obtenidas
experimentalmente y la informacién extraida por la aplicacion de los métodos de Newton y
Fourier, es posible establecer las condiciones imperantes durante la nucleacion y el
crecimiento de los distintos microconstituyentes formados en cada una de las aleaciones
consideradas en este estudio.

Con base en lo anterior, se plantea para cada aleacion analizada, la relacion causa —
efecto existente entre la diferente capacidad nucleante de la fase primaria y la morfologia
eutéctica obtenida al final de la solidificacion.

El quinto capitulo de este trabajo, busca determinar la factibilidad del método de
Newton como herramienta para determinar la cantidad relativa de las fases presentes en una
aleacion solidificada en las condiciones asociadas a los dispositivos experimentales.

Finalmente el capitulo seis establece las conclusiones obtenidas por el desarrollo de

este trabajo.



[.2. OBJETIVOS DEL TRABAJO

El objetivo principal de este trabajo consiste en:

Establecer si los métodos de analisis de curvas de enfriamiento asistido por
computadora son capaces de detectar el fendmeno de la nucleacién no reciproca durante la
solidificacién de muestras masivas de aleaciones pertenecientes al sistema Pb-Sn.

Para alcanzar el logro de este objetivo se propusieron los siguientes objetivos
secundarios.

a) Establecer de manera detallada y consistente la temperatura de inicio de solidificacion, el
grado de subenfriamiento méaximo y la temperatura de recalescencia méxima asociados a la
solidificacion de los microconstituyentes primario y eutéctico mediante el empleo de curvas
de enfriamiento experimentales y sus primeras derivadas numéricas asociadas, obtenidas en
las aleaciones bajo estudio, con el fin de identificar las diferencias mas notables.

b) Calcular mediante la aplicacion de los métodos de Newton y Fourier, la evolucion de la
fraccion solida y de la rapidez de formacion de solido con el fin de correlacionarlas a la
deteccion de los diferentes eventos cinéticos asociados a la formacion de los
microconstituyentes primario y eutéctico durante el proceso de solidificacion llevado a cabo
en cada una de las aleaciones bajo estudio.

c) Determinar si la evolucidon de estos pardmetros cinéticos (fs y dfs/dt) esta asociada al
desarrollo de diferentes estructuras en los niveles macroscépico y microscopico de cada una
de las aleaciones bajo estudio, con el fin de establecer sus posibles vinculos.

d) Como punto adicional a este trabajo se plantea como un objetivo adicional, la evaluacion
del método de Newton en la determinacion de las cantidades relativas de los
microconstituyentes primario y eutéctico. Para tal fin se propone determinar cual de las
diversas propuestas, resultado de la combinacion de los diferentes criterios para la
estimacién del tiempo de inicio de solidificacion y de la construccién de la linea base de
Newton sefialados en la literatura constituye el criterio mas confiable para este fin, teniendo
como punto de comparacion las estimaciones realizadas por medio del sistema de analisis de
imagenes digitalizadas de tres muestras distintas correspondientes a tres aleaciones
hipereutécticas del sistema Pb-Sn.
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CAPITULO 11

FUNDAMENTOS DE SOLIDIFICACION
II.1. INTRODUCCION

La formacion de la microestructura durante la solidificacion es el resultado de una
serie de factores que determinan las caracteristicas de la misma; uno de los mas importantes
es la relacion entre la composicion quimica y la historia térmica debido a que ésta permite
establecer la manera en la que interactian los componentes en una aleacion, dando como
resultado la formacion de soluciones constituidas por una o méas fases asi como de
compuestos, cuya estabilidad puede ser representada en un diagrama de fases [1] .

Otro de los factores incidentes en la formacion de la microestructura es la naturaleza
de la interfase liquido — s6lido dando origen a dos tipos de morfologias caracteristicas del
proceso de solidificacion, las cuales son: 1) dendritica y 2) eutéctica.

La importancia del estudio de las morfologias anteriormente sefialadas radica en que
permite definir de acuerdo a su composicion, la forma que la microestructura adoptara una
vez que la solidificacion haya comenzado. En la Figura 11.1 se sefialan los cuatro casos mas
comunes. El inciso a) indica la presencia del metal puro cuya morfologia puede ser planar o
dendritica; el inciso b) corresponde al caso de una solucion solida cuya morfologia sera
basicamente dendritica; el inciso ¢) muestra una aleacion en la cual se forman dendritas, en
cuyos brazos secundarios puede desarrollarse el microconstituyente eutéctico, mientras que
el inciso d) muestra las aleaciones en las que una morfologia eutéctica es obtenida.

Por consiguiente la comprension del fendmeno de la solidificacion requiere
establecer en primera instancia las condiciones que permiten la formacién de la interfase
liquido — solido y posteriormente analizar su evolucion de acuerdo a las condiciones
imperantes durante el proceso de enfriamiento. Los aspectos anteriormente mencionados son

abordados a lo largo de este capitulo.
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Figura 11.1. Principales tipos de aleacion [5]

II.2 NUCLEACION

11.2.1. Termodinamica de la nucleacion

La solidificacion es un cambio de fase, en el cual un metal o aleacion experimenta
una transformacion del estado liquido al estado sélido.

Este cambio requiere de ciertas condiciones energéticas para llevarse a cabo, las
cuales son establecidas a partir de la termodinamica.

El caso mas simple seria considerar que el metal es un componente puro, bajo este
entorno la estabilidad de las fases liquida y sélida podria representarse a partir de la energia
libre de Gibbs que estas poseen, la cual es una funcion termodinamica que depende de la
temperatura y de la presion. Una fase sera mas estable con respecto a otra cuando esta posea
un valor mas pequefio de esta energia [1,2].

En la Figura I1.2. se representa esquematicamente la variacion de la energia libre de
Gibbs para las fases liquida y solida de un metal puro. Como se puede apreciar existe una
temperatura en la cual la estabilidad de las fases cambia, esta temperatura es el punto de
fusion del metal (T;) y puede establecerse que por debajo de este punto, la fase sélida sera la
que predomine. El cambio en la energia libre (AG,) asociado a este proceso puede definirse

a partir de la siguiente relacion:

13



AG, =G, -G, (11.1)

Donde Gs y G; son las energias libres de Gibbs de las fases solida y liquida
expresadas por unidad de volumen, esto implica que la formacion de la fase solida es

factible siempre y cuando AG, < 0.

+

libre de Gibbs

4

Energ

——
1
g

(+)

Temperatura

Figura 11.2 Representacion esquematica de las energias libres asociadas a las fases liquida y sélida de un metal puro.[1]

Sin embargo, ésta no es la Unica condicion necesaria para la formacion de la fase
solida, debido a que es necesario la creacion de una regién que la aisle de la fase liquida, a la
que se denomina nucleo cuya forma geométrica es considerada esférica en los modelos
clésicos de nucleacion [3-5].

La creacion del nucleo da lugar a la formacion de una interfase que separa a las fases
liquida y solida, la cual requiere la inversion de una cierta cantidad de energia determinada
por la relacién A/V (donde Ay V representan el area y el volumen de la interfase liquido —
solido respectivamente). Esta cantidad de energia provoca que la temperatura requerida para
que el nucleo se forme sea menor que la temperatura de fusion.

La diferencia entre esta temperatura y la de fusion recibe el nombre de
subenfriamiento representado por AT en la Figura 11.2, el cual como puede observarse se

traduce en el cambio de energia libre por unidad de volumen (AG,).
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Por otro lado, el nivel de subenfriamiento puede asociarse a la cantidad de energia
requerida para crear la interfase liquido — sélido. Si esta interfase es esférica, la relacion
entre el nivel de subenfriamiento y la magnitud del radio de la interfase liquido — solido
puede definirse a través de la siguiente relacion.

o 20 20

= =- (11.2)
ATAS,  AG,

Donde o y ASs representan respectivamente la energia interfacial y la entropia de
fusion del metal. Por tanto el cambio total en la energia libre para la formacion de un ndcleo

(AGnN) sera la suma de ambas contribuciones.

AGn=£m’3AG +4xr’o (11.3)
3 V

Sustituyendo el radio encontrado en la ecuacion 11.2 en la ecuacion 11.3, se obtiene la

energia necesaria para la formacién de un nucleo de radio r,

AG(@:%;:& (11.4)
\%

La magnitud del radio r, representa el tamafio critico que el nucleo debe alcanzar con
el fin de poder consolidarse. En consecuencia los nucleos con un radio inferior a este
tenderan a disolverse en el liquido. Lo anterior implica que la solidificacién requiere de una
etapa inicial en la que al menos un nucleo alcance un radio de tamafio r, . Dicha etapa se le
denomina nucleacion y debido a que hasta ahora se ha considerado que la creacion del
nucleo se da en el seno de una fase liquida homogénea, es posible nombrar a este fendmeno
como nucleacion homogénea.

La existencia de una fase liquida homogénea es sumamente dificil de llevar a la
practica debido a una serie de factores que van desde la presencia de impurezas en el metal
liquido hasta la interaccién de este con las paredes del molde que lo contiene. Lo anterior
planted la necesidad de formular una nueva teoria en la que se consideraran estas

condiciones [6,7].
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Para ello se considera el suministro de una nueva interfase, la cual actia como
substrato de la interfase liquido — sélido favoreciendo energéticamente la creacion de la
misma.

La Figura I1.3a ilustra la formacion de un nucleo de fase solida o sobre un substrato
ya existente, en ella es posible apreciar al nticleo como una porcion de la esfera de radio r°
definido para el caso de la nucleacibn homogénea. La creacion del nucleo en estas
condiciones implica un equilibrio entre las energias interfaciales asociadas a la creacion de
las tres interfases involucradas y que se definen de la interaccién entre las fases liquida y
solida pertenecientes al metal puro con el substrato (Fig. I1.3b.)

Por tanto, la energia libre asociada a la formacion de la superficie (AGsyp) del nlcleo
es obtenida de la suma del producto de las energias interfaciales multiplicadas por su
respectiva area de acuerdo a la siguiente relacion:

AG, =A

sup a—subs

Opsus t Aa—LO-a—L - AL—subsO-L—subs (I |5)

Donde las areas y energias interfaciales de cada interfase se han representado por las
variables A y o respectivamente, los subindices a —subs, L-a y L-subs representan las
interfases a - substrato, o — liquido y liquido — substrato respectivamente.

Si un balance de fuerzas es aplicado en el punto en el cual las correspondientes
tensiones superficiales ejercidas por cada interfase coinciden (ver Fig. 11.3b) se genera la
ecuacion 11.6
o,

=0,

a—subs

+0,_, cosé (11.6)

subs

La ecuacion anterior plantea que la formacion de la fase a implicé la creacion de la
interfase a-subs la cual se realiz6 a expensas de la destruccion de la interfase L-subs que

ocupaba un area equivalente al término A | sups.

16



Oy
L
substrato
s
Iy (| -subs Og-subs
() (b)

Fig. 11.3 (a) Representacion de la formacion de un nicleo sobre un substrato, (b) Diagrama de las energias interfaciales
asociadas a la formacién de un ndcleo de fase o sobre un substrato [5].

Considerando las relaciones proporcionadas por la literatura [7] correspondientes al
volumen ocupado por la fase a, el area superficial de la interfase entre el substrato y la fase
solida o y el angulo formado entre las energias interfaciales c,.. Y oqsups: ES posible
establecer la energia requerida para formar un nicleo de fase a a partir de un substrato.

_ 2
AGN = [ﬂ ZrPAG, + 47zr020'a_sub:||:ﬂ:| ec.(11.7)
3 4

Si se comparan los resultados obtenidos para las ecuaciones 11.3 y 11.7 es posible
observar que ambas son similares excepto por el término de la derecha correspondiente a la
ultima ecuacion. Lo anterior implica que la energia asociada a la formacion de un nucleo de
fase solida o en una fase liquida heterogénea es proporcional a la requerida en el caso de la
nucleacién homogénea, siendo el término de proporcionalidad la relacion 1/4 (2-35+5?).

Donde S equivale al coseno del angulo 6, mostrado en la figura 11.3b. Los valores del
termino de proporcionalidad oscilan entre 0 y 1, que en términos del &ngulo 6 representa un
rango de 0 a 180°.

El calculo del radio critico se realiza derivando la ecuacion 1.7 con respecto al radio

y se iguala a cero; el resultado obtenido es el mismo que el sefialado por la ecuacion 11.4.
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11.2.2. Cinética de la nucleacién

El célculo de la velocidad de nucleacion, implica establecer por una parte el nimero
de nucleos que han alcanzado el radio critico y por otra la velocidad a la cual arriban nuevos
atomos, necesarios para consolidar los nucleos ya formados. Cabe sefialar que un nucleo ya
consolidado es resultado de la adicién paulatina de &tomos [8] hasta que se alcanza un cierto
numero definido por el cociente entre el radio critico y el radio atdbmico del metal, este

mecanismo puede ser representado por la siguiente reaccion.

nA— E (11.8)

Donde n es el niumero de atomos requerido para alcanzar el radio critico, A
representa un atomo de fase liquida que se incorpora a la fase sélida y E equivale al nucleo
de fase solida ya consolidado. Suponiendo que la energia libre asociada a la reaccion
anterior (ec 11.8) corresponde a la cantidad de energia requerida para la formacion de un
nucleo. Es posible establecer las siguientes relaciones bajo la suposicion de que un estado de
equilibrio es alcanzado entre la fase liquida y la fase solida representada por el nucleo.

AGn=-RTInK (11.9)
En la cual:

AGn es la energia libre de Gibbs asociada a la nucleacion, R es la constante de los
gases ideales, T es la temperatura en escala absoluta y K es la constante de equilibrio
definida a partir del cociente de las actividades correspondientes a las fases sélida (ag) y
liquida (aa).

Si se considera que las fases sélida y liquida forman soluciones ideales raoultianas,
las actividades del ndcleo y de la fase liquida seran iguales a su fraccion mol, definidas

como Xg Yy Xa en las relaciones 11.10 y 11.11.

X, =$ (11.10)
tot
N
X =1 .11
= (1111)
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Donde Nn representa el nimero de nacleos formados, considerando que este nimero
es mucho menor a la cantidad de atomos presentes en la fase liquida (N;), el nimero de
atomos totales (Nit) puede aproximarse al namero de atomos de la fase liquida.

Por consiguiente la fraccion molar para la fase liquida (Xa) es unitaria, lo que
permite estimar la cantidad de nucleos formados en funcion de la temperatura a partir de la
siguiente ecuacion: Finalmente, si se considera la energia libre asociada a la formacién de
un ndcleo de radio critico AG(r,), es posible encontrar un valor 6ptimo para el nimero de

nacleos formados, el cual puede ser representado como:

AG°
Nn° = N.__exp| - n 11.12
A iz

La magnitud de este valor representa la cantidad minima de atomos requerida para
formar un nucleo. Basados en esta aseveracion Volmer y Weber [3] consideraron en su
teoria que por encima de este valor las particulas solidas crecen rapidamente dejando de
incidir en la nucleacién. Por tanto supusieron, que la velocidad a la cual los atomos se
incorporan al ndcleo equivale al producto de la densidad de sitios disponibles para la
adsorcion de atomos en el ndcleo y la frecuencia de adsorcion. Adicionalmente se requiere
considerar la energia invertida en la transferencia de atomos a través de la interfase liquido —
solido, denominada como la energia de activacion (AGy).

Con base en lo anterior, la velocidad de nucleacion estara definida por la siguiente

relacion:

| = Ioexp{—%} (11.13)

Donde el termino pre exponencial 1, equivale al producto de los diversos parametros

cinéticos involucrados en la nucleacién, cuya definicién puede encontrase en la literatura

[5].
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I1.3. CRECIMIENTO

Una vez que el nucleo ha sido formado, este comienza su crecimiento, el cual
depende de tres factores principales.

* La cinética de acoplamiento de 4&tomos a la interfase

* Difusion de calor o masa

* Capilaridad

La influencia de cada uno de estos factores depende tanto de la propiedades
termofisicas y quimicas del metal que se este analizando asi como de las condiciones en las

que la solidificacion se lleve a cabo.

11.3.1. Cinética de acoplamiento atémico

La influencia de este factor en la etapa de crecimiento depende de la morfologia de
crecimiento exhibida por interfase de la especie de interés, la cual puede ser clasificada
como facetada o no facetada cuyas caracteristicas se describen a continuacion.

Una interfase tiene una morfologia facetada cuando presenta una superficie plana o
angular, tipica en materiales con estructuras complejas como son los no metales o
compuestos intermetalicos. En contraparte la morfologia no facetada de una interfase se
caracteriza por tener una superficie suave lo que revela que los atomos se incorporan a la
interfase sin una direccion cristalografica preferente. Este hecho repercute en el desarrollo
de una anisotropia en la energia interfacial y por ende en la cinética de acoplamiento
atomico. Cabe sefialar que esta morfologia es tipica de los materiales metalicos.

La velocidad de crecimiento de un cristal depende de la diferencia neta de las
rapideces de acoplamiento y desacoplamiento de los atomos en la interfase liquido - solido.

La rapidez de acoplamiento depende fundamentalmente de la rapidez de difusion en
el liquido mientras que la rapidez a la cual un atomo es desacoplado de la interfase es
determinada por los &tomos vecinos méas cercanos que la rodean. Este nimero depende a su
vez de la estructura y de la cara cristalina que se considere.

Observaciones realizadas en sistemas organicos transparentes [9] han permitido
dilucidar algunos aspectos acerca del crecimiento en los dos tipos de interfase, uno de estos
aspectos, ha sido establecer que en interfases facetadas a nivel microscépico los atomos de
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las fases sélida y liquida forman una superficie suave a nivel atdbmico (Fig. 11.4a). Esto tiene
como consecuencia que exista un namero muy limitado de sitios en los cuales los atomos
provenientes de la fase liquida puedan incorporarse.

Este comportamiento provoca que la cinética atomica de acoplamiento sea dificil y
que el desacoplamiento atomico lo sea también, provocando que una considerable cantidad
de energia sea requerida para llevar a cabo el crecimiento del cristal; esta energia se
manifiesta a través del grado de subenfriamiento alcanzado por el metal liquido.

En el caso de una interfase no facetada, a nivel microscépico exhibe una superficie
plana con pequerfias protuberancias, mientras que a escala atomica se presenta como rugosa
y desigual (Fig. 1.4 b) lo que facilita la incorporacion de atomos provenientes de la fase
liquida disminuyendo con ello la energia requerida para llevar a cabo el crecimiento, por
tanto un menor subenfriamiento es desarrollado por el metal.

Cabe sefialar que el crecimiento de un cristal depende también de los planos
cristalogréaficos en los cuales se lleva a cabo, debido a que ellos establecen las caracteristicas
de la superficie a nivel atbmico. En este sentido los planos de alto indice formarén interfases
rugosas con respecto a los planos de bajo indice, en los cuales la interfase sera plana. Este
hecho implica que los planos de alto indice creceran mas rapido que los de bajo indice.

Lo anterior plantea que conforme se desarrolla la interfase, los planos de alto indice
tenderan a desaparecer debido a su rapido crecimiento, por tanto el habito de crecimiento
estara dado por los planos que crecen méas lentamente, es decir los de bajo indice, lo anterior
implica que la morfologia de la fase sélida cambiard con respecto a la que se desarrollo
antes de que este proceso diera inicio.

Un criterio para poder establecer la tendencia que desarrollard la interfase de un
material lo constituye el cociente de la entropia de fusion entre la constante de los gases
ideales R [5]. Este criterio establece que existe una fuerte tendencia al crecimiento no
facetado para valores menores a 2. Por encima de este valor una interfase facetada es
esperada.

En este sentido una entropia de fusion alta indicara una mayor dificultad de los
atomos para incorporarse a la interfase, por lo que los defectos superficiales que no puedan

ser removidos por el acoplamiento de los &tomos seran de gran importancia.
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Fig. 11V.4) Representacion de una interfases a) facetada y b) no facetada [5]

Los defectos que cumplen con esta caracteristica son las dislocaciones de tornillo, los
limites dobles y limites de rotacion, esto se debe a que cada uno de ellos proporciona sitios
de enlace adicionales en los cuales los atomos pueden acoplarse con mayor facilidad,
reduciendo con ello el subenfriamiento y favoreciendo el crecimiento anisotropico.

Algunos ejemplos de la influencia de los defectos superficiales son la presencia de
agujas, las cuales son el resultado de la accion de las dislocaciones, o de placas en el caso de

defectos planares presentes en aleaciones Al-Si [10,11] y Fe-C [12].
11.3.2. Difusion de calor y de soluto

La morfologia adoptada por la interfase liquido - solido es el resultado de la
interrelacion de la capilaridad y la difusion térmica y/o solutal, este Gltimo mecanismo es un
reflejo de las condiciones que a nivel macroscépico prevalecen durante la solidificacion de

aleaciones, las cuales pueden modificarse con el transcurso del tiempo.
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Considerando el caso de un metal puro, la forma de la interfase se establece a partir
de los puntos en los que la temperatura impuesta por la transferencia de calor iguala a la
temperatura de fusién. Con el transcurso del tiempo esta condicion requiere que el calor sea
disipado a través de alguna de las fases involucradas, creando un gradiente térmico en cada
una de ellas.

Si el calor es disipado a través del sélido, se establecera un flujo de calor de la fase
liquida a la fase solida, originando que la interfase avance en sentido contrario a la del flujo
de calor, este tipo de crecimiento recibe el nombre de columnar, caracterizado por el
desarrollo de una interfase plana, la cual prevalece con el paso del tiempo. Esto se debe a
que las eventuales protuberancias que ésta interfase presenta son eliminadas por el hecho de
que una mayor cantidad de calor fluye a través de ellas provocando que estas sean fundidas
nuevamente.

Por otra parte, si existen las condiciones que permitan un sobrenfriamiento de la fase
liquida, sera factible llevar a cabo la disipacion de calor a través de ella, estableciendo con
ello un flujo de calor desde el sélido hacia el liquido y por ende el desarrollo de un gradiente
negativo para esta Ultima fase. Esto propicia perturbaciones mas marcadas en la interfase, lo
que se refleja en un incremento en la velocidad de crecimiento, la cual avanza en la misma
direccion del flujo de calor, dando como resultado la formacion de una macroestructura
diferente denominada equiaxial.

La composicion del metal liquido juega un papel preponderante en el desarrollo de la
estructura. En el caso de metales puros, la condicion para la existencia de una interfase
inestable sera la presencia de un gradiente térmico negativo en la fase liquida, el cual sélo
puede ser impuesto por la transferencia de calor.

En el caso de una aleacidn, las inestabilidades en la interfase liquido — sélido estaran
determinadas por la transferencia de calor y de soluto. Dado que la difusividad del soluto es
menor que la térmica, el segundo proceso predomina en la evolucion de la interfase, lo cual
sera méas evidente conforme la composicion de soluto sea mayor.

Si se considera unicamente la influencia de la transferencia de masa sobre la
evolucion de la interfase, es posible observar que la menor difusividad de la fase sélida
respecto a la del liquido provoca la acumulacion de soluto en el origen de la interfase liquido

—sélido. Lo que provoca que esta se sature y rechace el resto del soluto hacia la fase liquida,
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en la que se forma una regidn conocida como capa limite la cual surge después de un cierto
periodo de tiempo, para posteriormente alcanzar su estabilidad.

Cabe sefialar que formalmente el espesor de esta capa es infinito, sin embargo una
aproximacion ha sido propuesta [13] para su aplicacion en fines practicos, la cual recibe el

nombre de capa limite equivalente definida por la ecuacion 11.14.

5 === (11.14)

Por otra parte, un gradiente asociado a la difusion de soluto se establece a partir de
un balance entre las densidades de flujo por unidad de tiempo de los atomos rechazados por
la interfase y de aquellos que provienen de la fase liquida y se apilan en la interfase, el

resultado neto da como resultado la ecuacion 11.15

\%

dC, _ (Vv
(%), (5 -

Por tanto por delante de la interfase se espera un cambio en la concentracion, lo que
en el caso de una aleacion produce una modificacién de la temperatura a la cual esta funde
(To), misma que puede ser definida a partir del diagrama de fases en condiciones de
equilibrio. En este sentido, la aproximacién méas simple consiste en suponer que la
temperatura de liquidus varia linealmente con respecto a la composicion.

La Figura I1.5 [5] permite visualizar como seria la distribucion de la temperatura en
la capa limite, sin embargo esta temperatura difiere de la que se establece a partir de las
condiciones impuestas por la extraccion de calor (Tq). La forma que adopta la interfase se
establece a partir de la condicion Tq = T., donde T_ representa la temperatura
correspondiente a una composicion para el solido igual a Co.

El flujo de calor en la interfase puede definirse como un gradiente térmico en la fase
liquida (G), el cual al compararlo con el gradiente constitucional (Gc) permitira establecer la
naturaleza de la interfase en términos de estabilidad.
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Fig..11.5 Distribucion de soluto en le interfase liquido — sélido[5]

De tal forma que cuando mGc > G se forma una zona en la cual la temperatura del
metal estd por debajo de la temperatura de liquidus (Fig.11.5, region sombreada), es decir se
encuentra subenfriado. Esta condicion establece el criterio de subenfriamiento constitucional
[14,15] cuyo cumplimiento implica la formacion de una interfase inestable, es decir con
protuberancias, las cuales no pueden ser eliminadas debido a que en ellas existe un mayor

gradiente de concentraciones que tienden a preservarlas.

11.3.3. Capilaridad

El criterio de subenfriamiento constitucional presenta algunos inconvenientes debido
a que ignora el efecto de la tension superficial, la cual actia como un inhibidor en la
formacion de perturbaciones. Por otro lado, s6lo considera al gradiente térmico en el liquido

y no proporciona informacion respecto a la magnitud de las perturbaciones generadas.
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En este sentido Mullins y Sekerka [16] formularon una teoria en la cual se calcula la
respuesta de una interfase planar a una perturbacion en su forma, ello implica establecer los
efectos de la difusion de calor y soluto sobre el crecimiento o decaimiento de la perturbacion
de la interfase.

Aunado a lo anterior, esta teoria considera que la difusion de soluto y la conveccién
tienen un efecto despreciable y nulo respectivamente en el desarrollo de las protuberancias
asociadas a la interfase liquido - solido, las cuales son representadas a partir de una funcién
senoidal.

Para establecer la amplitud de la perturbacion en funcion del tiempo, se asume que
el campo térmico para las fases solida y liquida asi como el campo solutal para la fase
liquida evolucionan en condiciones de estado estable.

Aunado a lo anterior se supone que:

1. Las temperaturas de las fases sélida y liquida son iguales entre si.

2. Se establece que las temperaturas y concentraciones absolutas en la interfase
deben corresponder a la suma del subenfriamiento constitucional y el asociado a la
capilaridad.

3. Finalmente la velocidad de avance de la interfase se establece a partir del flujo de
calor que se disipa a través de la interfase, esta velocidad debe ser la misma que la obtenida

a partir de la difusion de soluto, con lo cual la siguiente relacién es obtenida.

£=(Lj(b_\’5j(_vv2r_e+mec) (11.16)

mGc

Donde el término ¢ representa la variacion de la amplitud respecto al tiempo (de/dt).

Cabe sefialar que el signo del cociente /¢ permite establecer la estabilidad de la interfase,

de tal forma que si éste es positivo, la perturbacion en la interfase tenderd a amplificarse. En
cambio, si el cociente es negativo, la interfase sera estable.

Por otra parte, la longitud de onda a la cual la interfase ésta perturbada se establece a
partir de considerar la condicién en la cual (de/dt) =0, lo anterior implica que alguno de los
tres términos de la ecuacion 11.16 debe ser igual a cero. En el caso del primer término este
sera siempre positivo. El segundo término establece que esto es posible si la longitud A

tiende a infinito. En el caso del tercer término, esto ocurre si :
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w’TC'=mG, -G (11.17)

lo que establece que la longitud de onda sera:

1_, 1/2
A =2 —— (11.18)
mGc-G

Cabe sefialar que el término (I'/mGc-G)Y? de la ecuacién 11.16 representa una
relacion entre la fuerza asociada a la capilaridad y la fuerza motriz para la inestabilidad.

Suponiendo que el denominador de este término tiende a cero, la longitud de onda
tenderd al infinito, condicion que implica el desarrollo de una interfase plana.

Por otra parte, asumiendo que el término mGc es mucho mayor al gradiente térmico

G, es posible establecer que la longitud de onda bajo estas condiciones estara dada a partir

de la relacién:
DF 1/2
A =2 —— (11.19)
VAT,

La expresion 11.19 establece que la longitud de onda de una interfase inestable es
definida a partir de una longitud capilar (I'/ATo) y de una longitud difusiva (D/V).

11.3.4. Crecimiento Dendritico

La solidificacion dendritica es la forma de crecimiento mas representativa de un
proceso industrial para metales puros o aleaciones. Dependiendo de las condiciones que
rigen la extraccion de calor, el crecimiento dendritico puede dar origen a dos estructuras
diferentes denominadas columnar y equiaxial [17]:

a) Estructura columnar : Esta caracterizada por un avance de la interfase liquido —
solido en direccion opuesta a la extraccion de calor, lo que restringe el crecimiento de la fase
solida a la velocidad de avance de las isotermas.

La etapa de crecimiento va precedida del rompimiento de la interfase planar liquido -
solido, lo que implica la creacion de perturbaciones, las cuales al hacerse méas pronunciadas
establecen una marcada diferencia en el crecimiento de las puntas y las depresiones creadas
a lo largo de la interfase. Esto se debe a que el soluto apilado en las puntas se rechaza
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lateralmente, haciendo mas dificil la difusion en las depresiones, lo que crea una estructura
celular, la cual en condiciones apropiadas da origen a la estructura dendritica.

Las principales diferencias entre células y dendritas se establece a partir de las
condiciones de crecimiento, que en el caso de las primeras ocurre en condiciones cercanas al
limite establecido por el criterio de subenfriamiento constitucional o bien cuando se alcanza
la velocidad de estabilidad absoluta. En el caso de las dendritas su crecimiento se desarrolla
lejos del limite de estabilidad y tienden a adoptar una orientacion lo més préxima a la
direccion del flujo de calor debido a la anisotropia de propiedades tales como la tension
superficial. La transicion celular — dendritica es resultado de una optimizacién en la forma
en la que se da el crecimiento celular lo que provoca una division de células o bien un
estancamiento en el crecimiento de las mismas.

La representacion geométrica de la dendrita, consta de una punta la cual constituye
menos del 1% de la longitud de la misma. Atras de la punta, nuevas perturbaciones pueden
originarse formando nuevos brazos, cuyo crecimiento es paralelo al eje principal.

b) Estructura equiaxial: Se origina por la creacion de un flujo de calor que va del
solido formado hacia el liquido subenfriado, lo que provoca que la interfase liquido — sélido
avance en ese mismo sentido. La velocidad a la que esto sucede esta determinada por el
grado de subenfriamiento alcanzado por la fase liquida. Al encontrarse rodeado de liquido,
la fase sélida tiende a crecer radialmente, debido a que el calor es extraido en forma
isotrdpica.

La velocidad de crecimiento de una dendrita asi como su espaciamiento estan
determinados por el comportamiento mostrado en la punta de la dendrita [17], ya que
durante su crecimiento, el calor o soluto son rechazados. Estos procesos difusivos son
originados por gradientes en el liquido asociados a diferencias en la temperatura, o en la
concentracion adelante del cristal en crecimiento.

Por tanto, un subenfriamiento total puede ser definido como la suma de los efectos
anteriores mas la suma del efecto de la tension superficial tal como lo indica la siguiente

ecuacion.

AT = AT, + AT, + AT, (11.20)
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Basados en las caracteristicas propias del crecimiento direccional o equiaxial, es
posible realizar el planteamiento de un modelo que relacione la velocidad de avance de la
interfase con alguna distancia microestructural y el subenfriamiento total. En el caso de la
solidificacion equiaxial es necesario establecer como se lleva a cabo la difusion de calor y
soluto simultaneamente. Por otra parte, en la solidificacion columnar, el hecho de que el
calor latente fluya a través del sélido permite suponer en primera instancia que es la difusién

de soluto el mecanismo que limita la velocidad de avance de la interfase.
11.3.4.1. Crecimiento columnar dendritico

Para establecer el vinculo existente entre la velocidad de crecimiento y la geometria
de la punta dendritica, es necesario hacer una suposicion acerca de la forma geométrica que
esta adopta. Los casos mas simples son considerar que la punta de la dendrita adopta la
forma de un hemisferio o de un paraboloide de revolucion [18,19]. En ambas opciones, el
soluto se distribuye mas eficientemente alrededor de la punta en relacion con el caso de una
interfase plana. Lo que se manifiesta en la creacion de una capa limite de menor extension
que para el caso de una interfase plana.

La distribucion de soluto puede representarse como un cambio en la concentracion
AC en la punta con respecto a la diferencia en la concentracidn asociada a la saturacion de
soluto (AC*). Dicho cociente recibe el nombre de supersaturacion (Q2), el cual a su vez
puede ser expresado a través de una diferencia de temperaturas representada como ATc (ver
Figura 11.6).

La importancia de la supersaturacion radica en el hecho de que esta constituye la
fuerza motriz del crecimiento dendritico, por tanto la velocidad de crecimiento aumentara
conforme el valor numérico de la supersaturacion lo hace. Esto implica que si el valor de

este parametro es cero el crecimiento dendritico columnar simplemente no tendra lugar.
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Fig. 11.6. Representacion grafica de la supersaturacion de soluto y su incidencia sobre el crecimiento dendritico [5]

La estrecha relacion entre la difusion de soluto o calor con la forma que adopta la
punta es muy compleja de representar matematicamente. lvantsov [17,20] resolvid este
problema para el caso en el que la punta dendritica adopta la forma de un paraboloide de

revolucién, cuya solucion esta dada por la siguiente relacion.

Q=1(P) (1.21)

En la cual, el término I(Pc) es la funcion de Ivansov para el numero de Peclet solutal
(Pc). Donde Pc es un numero adimensional que vincula al radio de la punta dendritica (R), la
velocidad de avance de la misma y al coeficiente de difusion (D) a través del cociente
(VR/2D). La funcion de lvansov puede representarse a traves de una fraccion continua [20],

la cual al ser truncada en su primer término se reduce a:

I(P)~ P (11.22)

Lo que implica que:
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Q~P (11.23)

Le ecuacién anterior es la solucion aproximada que corresponderia si la punta tuviera
una forma hemisférica. Si se utiliza esta solucion para analizar la relacion existente entre la
velocidad V vy el radio de la punta dendritica R. Al sustituir al nimero de Peclet solutal (Pc)
en términos de los parametros asociados a su definicion, se tiene que el producto VR
equivale a una constante. Lo anterior plantea la necesidad de encontrar un criterio que
permita encontrar una combinacion Unica de valores de Vy R.

El hecho de que el producto VR sea igual a una constante permite establecer que
existe una relacion inversa entre el radio de la punta y la velocidad de crecimiento, esto
indica que la difusion es mas eficiente si el radio disminuye, sin embargo el radio de la
punta presenta un valor limite que corresponde al asociado al radio critico formado durante
el proceso de nucleacion (ro) [5]. Lo que implica que si este limite fisico es alcanzado, la
velocidad de crecimiento debera ser igual a cero, debido a que la fuerza motriz sera
empleada Unicamente para crear la interfase liquido - sélido.

Recientemente otro criterio [21] basado en la teoria de estabilidad ha sido propuesto
para establecer el radio de la punta. Para ello se asume que la dendrita crece en el limite de
estabilidad marginal, por tanto el radio de la punta sera equivalente a la perturbacion con la
longitud de onda méas corta capaz de provocar el rompimiento de la interfase sélido —
liquido, por tanto Rs= A.i.

Considerando como primera aproximacion la longitud de onda de la perturbacion
marginalmente estable de una interfase plana, se establece la relacion:

4 =2z(83)" (11.24)

1 c

La ubicacion de los radios R° y Rs (definidos como criterios para establecer un valor
unico del radio) se muestran en la Figura 11.8 para el sistema Ag-Cu [5], un tercer tamafio
para el radio puede ser observado en esta figura, este corresponderia a la maxima velocidad
de crecimiento alcanzada por la dendrita y recibe el nombre de radio en el extremo (Re).

Este hecho provocé que fuera sugerido como criterio para encontrar una solucion
Unica del producto VR [17].
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Fig. 11.7. Criterios para establecer una solucion Unica al producto VR [5].

A partir de esta figura es posible establecer que Rs es mayor que R°. Por otra parte la
adopcion de uno u otro radio depende de las condiciones que rigen el crecimiento.

Por tanto en el primer criterio, el mecanismo que determina la velocidad de avance
de la interfase es la difusion de soluto mientras que el segundo criterio corresponde a un
proceso controlado por la capilaridad.

Cabe sefalar que los resultados experimentales de recientes trabajos [22] favorecen
el criterio basado en el crecimiento alrededor de la estabilidad (Rs), en el cual la capilaridad
tiene un efecto reducido en el mecanismo de crecimiento, por tanto la contribucion de este
mecanismo en la fuerza motriz es practicamente nula.

Por consiguiente la minima longitud de onda asociada a la inestabilidad puede
representarse a partir de la ecuacion 11.25, la cual equivale al radio de la punta de la dendrita.
Esta ecuacidn sirve como base para representar el crecimiento dendritico en condiciones de

solidificacion direccional [23]

r 1/2
R= Zn(—j (11.25)
mGc-G
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El término correspondiente al gradiente constitucional (Gc) de la ecuacién 11.25
puede reescribirse en funcion de otros parametros inherentes a la solidificacion del sistema
bajo estudio [5]. Aunado a lo anterior y suponiendo que el gradiente térmico (G) tiene poco
efecto sobre el crecimiento de la interfase liquido — so6lido, es posible establecer que la
velocidad de crecimiento de esta interfase equivale a:

3 AT kPZD

V
z’T

(11.26)

A partir de la expresion 11.26 es posible encontrar relaciones para el radio, el

subenfriamiento constitucional y el nimero de Peclet solutal (Pc) bajo estas condiciones.

11.3.4.2. Crecimiento equiaxial dendritico

De manera similar al crecimiento direccional, el modelado del crecimiento de una
dendrita equiaxial requiere de encontrar una relaciéon entre la velocidad de avance de la
interfase y una longitud caracteristica, asimismo es necesario establecer un criterio que
permita la seleccion de este ultimo parametro.

Con respecto al primer punto, a diferencia del crecimiento columnar es necesario
establecer la evolucién de la difusion de soluto y calor, debido a que en el régimen equiaxial
la disipacion de calor ocurre a través del liquido, lo que implica que éste debe estar
subenfriado. Este subenfriamiento representa por tanto la fuerza motriz para llevar a cabo el
crecimiento equiaxial.

Respecto al segundo punto, la concordancia en los resultados obtenidos por algunos
modelos [24,25] con los calculados experimentalmente [22,26-28] le han dado al criterio de
estabilidad marginal el papel de un poderoso elemento en el desarrollo de modelos mas
sofisticados.

Uno de ellos lo constituye el modelo LGK [29] en el cual, el crecimiento equiaxial
dendritico parte de la siguiente relacion.

mGc-G =%% (11.27)
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Donde m es la pendiente de liquidus, Gc es el gradiente constitucional, G es el
gradiente térmico promedio, o* es una constante cuyo valor aproximado es 1/4z°, T es el
parametro de Gibbs - Thompson y R es el radio de la punta dendritica.

Durante el desarrollo de este modelo se considera que las conductividades del s6lido
y el liquido son iguales entre si asimismo se supone que el gradiente del sélido es igual a
cero. Lo anterior implica que el gradiente téermico (G) sea igual a G/2.

Los términos Gc y G pueden expresarse en funcion de diversos parametros térmicos
y cinéticos relacionados a la solidificacion del sistema, con lo cual la siguiente ecuacion es

obtenida..

AH,
AT, =26 =P, ~2P.mC, pA(R,) (11.28)

La relacion entre los numeros de Peclet solutal (Pc) y térmico (Pt) se establece a

partir de igualar el producto VR encontrando la siguiente relacion entre ellos:

P,=(a/D)P, (11.29)

La velocidad de avance de la interfase puede ser determinada una vez que el nimero

de Peclet térmico es conocido, estableciendo con ello la siguiente relacion:

V=2 (11.30)

11.3.5. Crecimiento eutéctico

Como se menciono al inicio de este capitulo la morfologia eutéctica es una de las
mas importantes debido a que se encuentra presente en un gran numero de aleaciones
comerciales, su solidificacion tiene caracteristicas similares a las de los metales puros [30]
ya que esta ocurre a una temperatura constante. Sin embargo, el liquido de composicién
eutéctica al solidificar da origen a dos fases solidas formadas en un punto especifico de
temperatura y composicion, en el cual las tres fases se encuentran en equilibrio, dicho punto

constituye una caracteristica especifica de cada sistema binario.
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Aunado al establecimiento de una temperatura propicia para la evolucion de la
morfologia eutéctica, es necesario considerar las barrearas energéticas asociadas a la
formacion y desarrollo de la interfases solido-liquido, las cuales se manifiestan durante las
etapas de nucleacion y crecimiento. La etapa de nucleacion del microconstituyente eutéctico
ocurre de manera secuencial para las dos fases solidas que lo constituyen, es decir una de las
fases solidas nuclea primero en el seno del liquido de manera heterogénea.

Posteriormente, los nucleos de la segunda fase sélida son formados también de
manera heterogénea pudiendo usar como substrato a la primer fase sélida, a las impurezas
presentes en el liquido o las paredes del molde.

Sin embargo, la manera en la cual la nucleacion de la primer fase sélida ocurre es
objeto de un gran debate hoy en dia. Jackson [61] propone que la formacion de un nucleo de
fase sélida ocurre en un solo sitio de la fase liquida, a partir del cual la interfase sélido —
liquido se extendera en toda la pieza.. No obstante, existe la objecién de que los estudios que
sustentan la hipotesis de un solo sitio de nucleacion fueron realizados sobre regiones en los
cuales una sola fase predomina. Por tanto esta fenomenologia no puede ser extrapolada a
aleaciones constituidas por mas una fase como es el caso de la solidificacion eutéctica.

Basados en este argumento Li y colaboradores [62] realizaron diversos experimentos
encaminados a establecer el mecanismo de nucleacion de una aleacion eutéctica Ni-Sn. Sus
resultados indican que existe mas de una colonia eutéctica en la muestra. Por consiguiente la
nucleacion de esta aleacién tuvo lugar en mas de una ocasion, este fenomeno se le ha
denominado “nucleacién copiosa”.

Por otro lado y una vez que las dos fases s6lidas que constituyen al eutéctico han
nucleado, la etapa de crecimiento comienza. La evolucion de esta etapa se establece a partir
de la formacion de dos interfases sélido- liquido, las cuales sufren diversos cambios en su
forma, dando origen a la obtencion de un amplio espectro de morfologias eutécticas.

Las diversas morfologias del microconstituyente eutéctico son el resultado de la
interaccion de una serie de factores microestructurales propios del sistema.. Siendo los mas
importantes la entropia de fusion, las caracteristicas de las interfases solido-liquido, la
velocidad de crecimiento de cada una de las interfases mencionadas, asi como la relacion de

volumen entre cada una de las fases solidas.
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11.3.5.1. Clasificacion de las diferentes morfologias eutécticas

Los eutécticos binarios han sido objeto de un gran ndmero de clasificaciones basadas
en su forma [49], en la naturaleza de las interfases solidas que los constituyen [50] y en la
fuerza motriz que origina el crecimiento de este micro constituyente [51,52].

Considerando los criterios anteriormente mencionados Crocker [53] realizd un
estudio en el cual un total de 34 sistemas eutécticos fueron solidificados mediante la técnica
de crecimiento acelerado. El uso de esta técnica permitidé mediante un solo experimento
determinar una serie de correlaciones entre diferentes microestructuras y velocidades de
crecimiento.

Las resultados obtenidos fueron representados a través de dos diagramas, el primero
de ellos es trazado en dos dimensiones y considera como variables a la entropia de fusion
(ASF) y a la fraccion volumétrica de las fases solidas (Vf). Cabe sefialar que en esta
representacion la velocidad de crecimiento fue mantenida constante (R~ 5x10™ cm/s) como
se muestra en la Figura 11.8 [53]

El segundo diagrama es una representacion tridimensional, en la cual se consideran
las mismas variables del primero, solo que en este caso la velocidad de crecimiento es
también una variable adicional. Tres perspectivas diferentes de este diagrama se muestran en
las Figuras 11.9 a-c [53].

Con base en este estudio, los sistemas eutécticos binarios se agrupan en dos grandes
categorias denominadas eutécticos normales y eutécticos anomalos. Los eutécticos normales
son aquellos eutécticos constituidos por dos interfases no facetadas, teniendo como
caracteristica esencial el hecho de que su entropia de fusion no excede los 5.5 cal/mol K.
Dentro de esta categoria se ubican los eutécticos cuya morfologia es laminar o en forma de
placa, las cuales se ubican dentro de las zonas 1 y 2 respectivamente del diagramas
esquematizado en la Figura 11.8.

Los eutécticos andmalos son aquellos que se constituyen por una interfase facetada y
una no facetada. En este caso su entropia de fusion es mayor a los 5.5 cal/mol K. Dentro de
esta categoria los eutécticos pueden ser subdivididos en cuatro morfologias distintas.

Laminar guebrada: Esta morfologia corresponde a las regiones ubicadas en valores

menores a un 10% de VT, las cuales abarcan la zona del diagrama identificada por el nimero

3 (Fig. 11.8). Un ejemplo de esta morfologia lo constituye el sistema Ag-Bi.
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Hojuelas irregulares: Dentro de esta categoria, los eutécticos presentan una

combinacion de diversas formas geométricas en las cuales se aprecian l&minas quebradas
junto con pequefios brazos laterales. Estos Gltimos pueden ser atribuidos a la frontera entre
los eutécticos irregulares y las laminas quebradas. A esta categoria pertenecen los sistemas
Al-Si, Si-Ag y Sb-Pb los cuales son ubicados en la region 4 de la Figura 11.8.

Regular Compleja. La morfologia regular compleja se caracteriza por tener valores

mayores al 20% de Vf. Esta regién se representa por el numero 5 del diagrama
bidimensional (Fig 11.8). Las caracteristicas principales de esta morfologia son la presencia
de proyecciones celulares macrofacetadas en la interfase liquido-solido. En las regiones
intercelulares de dichos eutécticos la estructura es irregular y constituye un factor
decreciente de la microestructura total conforme Vf se incrementa..

Fibrosa. Esta categoria es denominada también como eutécticos cuasiregulares en los
cuales se aprecia la presencia de las morfologias laminar y fibrosa contenidas en diferentes
proporciones. La ubicacién de esta morfologia corresponde a altos valores de la entropia de
fusion y del factor V£, los cuales corresponden a la region 6 de la figura 11.8.

Los resultados obtenidos por Crocker [53] hacen posible establecer algunas
generalidades relacionadas a la obtencion de un eutéctico laminar o regular y un eutéctico
anomalo. La primera de ellas considera que si la entropia de fusion del eutéctico binario es
menor a 5.5 cal/mol K, la morfologia eutéctica solidifica en forma de lamina o placa.

El caso contrario se presenta cuando una de las fases tiene una alta entropia de
fusion, lo que provoca la creacion de una interfase facetada, lo que a su vez favorece la
obtencion de un eutéctico irregular o anomalo [33].

Otro de los factores a analizar es la fraccion relativa de las fases (Vf) en estado
solido [31,32], si Vf tiende a 0.5 existird una marcada tendencia para la formacion de
laminas; por otra parte si Vf es menor a 0.28 para alguna de las fases, la morfologia

eutéctica tendera a ser andmala.
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Figuras 11.9 a, b y c. Diagrama tridimensional para ubicar las diferentes morfologias eutécticas propuestas por
Crocker[53].
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11.3.5.2. Teoria del crecimiento eutéctico

Como se menciond al inicio de esta seccion el desarrollo de la morfologia eutéctica
es precedida de las etapas de nucleacion y crecimiento. La nucleacion de cada una de las
fases solidas que forman al microconstituyente eutéctico ocurre de manera heterogénea,
apegandose a los aspectos ya descritos en la seccion 11.2 del presente capitulo.

Posterior a la nucleacion de las fases solidas, se tiene la evolucion de las dos
interfases sélido-liquido, la cual determinara la forma y las dimensiones desarrolladas por el
microconstituyente eutéctico durante la solidificacion. En términos generales se ha podido
establecer [5] que la estructura eutéctica representa sélo una décima parte del tamafio
desarrollado por los troncos primarios dendriticos en condiciones similares de crecimiento.

Esto implica que el crecimiento del microconstituyente eutéctico ocurre bajo la
existencia de una gran area interfacial entre las dos fases que lo conforman.

La coexistencia de ambas fases durante el crecimiento genera una alta energia
interfacial la cual puede relacionarse a la disimilaridad entre las fases, o que provoca que
existan direcciones cristalograficas preferenciales a través de las cuales se minimiza la
energia mencionada.

La teoria de crecimiento eutéctico [34] ha sido desarrollada considerando que las dos
fases solidas (o y B) forman en su conjunto una interfase plana con respecto a la fase liquida.
Cabe sefialar que las laminas alternadas de o y B constituyen nuevas interfases, las cuales
son perpendiculares a la interfase liquido — sélido y paralelas en sentido opuesto a la
direccion de crecimiento.

Considerando que el espaciamiento laminar eutéctico (1) representa el ancho de las
dos laminas, es posible por cuestiones geométricas definir como la region de andlisis la
distancia A/2, representada en la Figura 11.10. Una de las hipotesis fundamentales de esta
teoria [34] consiste en suponer que la interfase eutéctica liquido — sélido es isotérmica.

Simultaneamente, es necesario conocer las composiciones de las fases solidas a y f3,
una primer aproximacion al respecto la da el diagrama de fases correspondiente al sistema
de interes. Un ejemplo tipico de un sistema eutectico se ilustra en la Figura 11.10, donde es

posible apreciar que existe una gran diferencia en la composicion de cada una de las fases
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que conforman al eutéctico. Por otro lado, se puede apreciar que la composicidn eutéctica se
ubica entre las composiciones de las fases terminales.

Considerando que el crecimiento se lleva a cabo en condiciones de estado estable, es
posible asumir que la concentracion promedio del sélido equivale a la de la fase liquida, lo

que implica que en este proceso la difusion de soluto juega un papel muy importante.

A C —= B | y — [ %

Fig. 11.10. Avance de la interfase eutéctica formada por dos fases sélidas (a 'y f) subenfriadas respecto a la fase
liquida[5]

Para representar este fendmeno se supone que cada fase por separado desarrolla la
formacion de una capa limite, la cual en términos de un mismo componente, por ejemplo B,
se traduce en el hecho de que la fase a rechazara los atomos de este componente hacia la
fase liquida. Al mismo tiempo, en la fase B habra un flujo de 4&tomos de B provenientes del
liquido hacia el sélido. Un caso analogo ocurrira para el caso del componente A, tal como se
esquematiza a través de la Figura 11.11.

El mecanismo anterior explica el desarrollo del microconstituyente eutéctico
estableciendo a la difusion acoplada de los solutos A y B como la fuerza motriz del
crecimiento eutéctico. La evolucion de este proceso provocara que el enriquecimiento de
soluto mostrado por el crecimiento independiente de cada fase se vea disminuido,
induciendo que la temperatura de la interfase solido - liquido se aproxime a la temperatura

eutéctica de equilibrio.
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Sin embargo, ain cuando la proximidad de las ldminas favorece la difusion y por
consiguiente el crecimiento del eutéctico, también genera un efecto opuesto proveniente de
un incremento en la energia asociada a un aumento en la curvatura de la interfase sélido —

liquido conforme A disminuye.

v
(a) (b)

Fig. 11.11 Representacion del crecimiento acoplado de las fases ey el cual da origen al crecimiento del micro
constituyente eutéctico [5].

Este efecto ocasiona un subenfriamiento asociado a la curvatura, provocando que las
lineas de liquidus para las fases a y B se modifiquen con respecto al estado de equilibrio
como se indica en la Figura 11.12.

La formulacién de un modelo capaz de representar el crecimiento eutéctico parte de
establecer la evolucion del flujo de soluto delante de la interfase movil sélido — liquido (de
espesor A/2). Lo anterior requiere hacer una suposicion respecto a la geometria de la
interfase solido — liquido, asimismo se plantea que en el origen de esta interfase, la variacion
de la cantidad de materia que pasa a través de ella es constante con respecto al tiempo.

El caso mas simple consiste en suponer que la interfase sélido — liquido es plana, sin
embargo, es necesario encontrar para cada fase solida, una relacion que vincule al punto de

fusion local con la distribucion de la temperatura impuesta por las condiciones externas.
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Fig. 11.12. Efecto de la curvatura sobre el subenfriamiento desarrollado en una aleacion eutéctica [5].

Lo anterior requiere hacer un estimado de las distintas variables involucradas en la
evolucion de la interfase solido — liquido, para ello se considera un promedio de las
variables de interés.

Finalmente, se requiere efectuar un acoplamiento entre cada una de las fases que
intervienen en el crecimiento eutéctico, con el fin de obtener una descripcion global de la
evolucion de la interfase solido — liquido. Para tal fin se plantean las siguientes hipotesis:

1) Célculo del subenfriamiento promedio
2) Célculo del subenfriamiento por curvatura
3) lgualacion de ambos subenfriamientos

La aplicacion del primer punto implica, calcular la variacion de la concentracién
promedio para las fases a y B, lo que permite conocer los subenfriamientos solutales
asociados. El segundo término a considerar es el vinculado a la capilaridad, por tanto es
necesario evaluar las curvaturas de las fases a y B, con el fin de establecer el
subenfriamiento correspondiente a este término.

Por consiguiente, los subenfriamientos totales para cada fase equivalen a la suma de
los subenfriamientos solutal y de curvatura. Considerando que las interfases solido — liquido
deben ubicarse en una misma isoterma y suponiendo que las distancias entre las fases

solidas es muy pequefia.
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Es posible suponer que los subenfriamientos entre ambas fases es practicamente el

mismo, por lo que el subenfriamiento eutéctico total estaria dado por la relacion

AT = KcaVv +% (1.31)
Donde las constantes Kc y Kr se definen como:

_Im mg (C’-Ca)

Im|+|m, 2zD

K - 2f |m | sen(f,)+2(1— f)|m, T sen(d,)
“ fA-f)(m,[+[m )

(11.32)

c

(11.33)

Donde los términos m, I" y 0 representan la pendiente de liquidus, el parametro de
Gibbs — Thompson y el angulo formado por la fase solida con la fase liquida, cada una de
estas variables corresponde a cada una de las fases que constituyen al eutéctico
(representadas por los subindices a. y ).

En el caso de la ecuacion 11.31 el primer término representa el subenfriamiento
asociado a la difusién mientras que el segundo representa el subenfriamiento por curvatura,
ambos mecanismos son ilustrados en la Figura 11.13. A partir de esta figura se puede
apreciar la variacion del subenfriamiento total en términos del espaciamiento eutéctico, el
comportamiento de esta grafica muestra similitudes al crecimiento dendritico, basadas en la
competencia de ambos mecanismos. De tal forma que es posible establecer las regiones de
predominancia de cada mecanismo alrededor de un valor de subenfriamiento minimo.

Para establecer este subenfriamiento minimo se aplica la condicion (dAT/dA) =0 a la
ecuacion 11.31 generando la siguiente relacion:

K, 4D flm,|T  sen(d,)+(1- f)[m, [T sen(d,)

AV =
K, f@-f) |m Jim, [(C7 -C®)

c

(11.34)

El resultado obtenido por la ecuacion 11.34 establece un valor Unico para el producto
AV?2'y es por tanto el equivalente al punto de operacién para el crecimiento dendritico. Este
criterio recibe el nombre de espaciamiento extremo, existe otro criterio denominado

espaciamiento Optimo asociado a la velocidad de crecimiento maxima.
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Si los valores de V y A son despejados de la expresion 11.34 y sustituidos en la
ecuacion 11.31 se obtienen las expresiones siguientes validas para el criterio de

espaciamiento extremo:

AT
—=2JKK, (11.35)
W

AT A=2K, (11.36)

Las ecuaciones anteriores permiten representar la forma en la que un eutéctico
regular lleva a cabo su crecimiento. Ciertas consideraciones han hecho posible refinar aun
mas el modelo propuesto por Jackson y Hunt [34] como son el efecto que la diferencia en
las densidades de cada una de las fases tiene sobre el crecimiento [35] o bien el asumir una
interfase no isotérmica [36]. Sin embargo los modelos anteriores son aplicables en el caso de

eutécticos regulares.

Rango de crecimiento estable

Ay

Fig. 11.13. Efecto de la difusidn y la curvatura sobre el espaciamiento interlaminar eutéctico [5].
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Una de las caracteristicas principales de los eutécticos irregulares (Al-Si, Fe-C) es
[37,39] el hecho de que el espaciamiento entre cada una de las laminas no tiene un valor
definido, por lo que se dice que crecen de manera irregular. Esta situacion crea la necesidad
de definir un nuevo parametro que permita ajustar el principio de subenfriamiento minimo
utilizado para definir el espaciamiento adoptado por un eutéctico regular. Este parametro
recibe el nombre de punto de operacion eutéctico @ y adopta un valor cercano a uno en
eutécticos regulares.

La naturaleza del crecimiento irregular es ilustrada a partir de la Figura I11.14. En esta
figura es posible apreciar dos casos asociados al crecimiento de un eutéctico irregular, el
primero de ellos representa el caso en el que las laminas de las fases divergen.

Cuando esto sucede la interfase correspondiente a la ldmina con una mayor fraccion
volumeétrica tiende a contraerse con el fin de compensar el exceso de soluto en su centro.

Conforme el soluto se acumula, el subenfriamiento se incrementa hasta que el efecto
por curvatura no puede compensar este cambio y la interfase se hace no isotérmica.

Finalmente las fases divergentes alcanzan un espaciamiento tal que aun las laminas
de la fase con menor fraccion volumétrica sufriran una depresion en su interfase,

provocando que la ldmina se divida en dos en el espaciamiento Ab.

I nm

Fig. 11.14. Crecimiento de un eutéctico irregular [5].
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En el caso del crecimiento convergente, el espaciamiento disminuird conforme el
crecimiento se lleva a cabo provocando un incremento en la curvatura de ambas fases. Esto
ocasiona el cese del crecimiento debido a que el enriquecimiento de soluto disminuye. Por
consiguiente, un incremento en la temperatura de la interfase se produce debido a que la
interfase facetada no puede cambiar su direccién de crecimiento. En consecuencia, el
espaciamiento tendera a ser menor con respecto al espaciamiento extremo, sin embargo esto
a su vez generard una subita disminucion en la temperatura de la interfase impidiendo con
ello alcanzar un valor inferior al del espaciamiento extremo (Ae).

Por lo anterior, es posible establecer un rango de valores asociados al espaciamiento
eutéctico (Ae<i<Ab) dentro del cual este microconstituyente crecera de manera estable. En el
caso del espaciamiento asociado a la ramificacion de una Id&mina (Ab) se ha intentado utilizar
un andlisis de estabilidad analogo al caso de la solidificacion dendritica. Sin embargo éste
enfrenta serias dificultades vinculadas a la representacion del gradiente de concentraciones

en la interfase no isotérmica [5]

11.3.5.3. Crecimiento competitivo entre dendritas y el microconstituyente eutéctico

De manera similar que en el caso de aleaciones monofésicas, las aleaciones
eutécticas pueden presentar inestabilidades en su interfase, las cuales pueden manifestarse
en una sola de las fases que componen la estructura del eutéctico o bien en ambas. Este
ultimo caso es sumamente complejo de cuantificar y sugiere que un tercer elemento es el
causante de este fenémeno, que origina la formacion de células y dendritas eutécticas.

Regresando al caso en el que sdlo una de las fases sufre inestabilidad en su interfase,
la estructura que se forma constara de dendritas monofésicas rodeadas del micro
constituyente eutéctico formado entre los brazos dendriticos secundarios.

Esto se debe a que al formarse la capa limite adelante de la interfase solido — liquido
se favorece que una de las fases se subenfrie constitucionalmente. Dado que en aleaciones
de composicion no eutéctica la fase primaria posee una mayor temperatura que el
microconstituyente eutéctico, es de esperarse que esta fase tenga un mayor subenfriamiento
y por ende una mayor velocidad de crecimiento con respecto al eutéctico. Esto da como
resultado la obtencion de una estructura mixta formada por dendritas y eutéctico.
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Sin embargo ciertas condiciones de proceso pueden eventualmente provocar que el
microconstituyente eutéctico crezca mas rapido que las fases solidas que lo conforman. El
crecimiento de estas fases se representaria a través de la teoria del crecimiento dendritico.

Lo anterior es la explicacion por la cual una estructura completamente eutéctica es
encontrada en aleaciones cuya composicion difiere del punto eutéctico [40-41].

Basados en los resultados experimentales obtenidos por Molard y Flemings [42] y en
el desarrollo tedrico realizado por Jackson y Hunt [43], Jackson [44] sugiri0 la teoria de la
zona acoplada. En la cual plantea que la estructura predominante serd aquella que tenga una
mayor velocidad de crecimiento a un nivel de subenfriamiento constitucional fijo.

Esta zona acoplada representa el rango de condiciones de crecimiento dentro del cual
una estructura completamente eutéctica es obtenida. Mas tarde Burden y Hunt [45]
propusieron sobreponer estos calculos en el diagrama de fases correspondiente al sistema
bajo estudio, tal como se muestra en las Figuras I1.15(a)-(b).

Esta representacion ha permitido apreciar de manera clara dos tipos caracteristicos en
la forma adoptada por la zona acoplada. El primero de ellos es de tipo simétrico
caracteristico de sistemas en los cuales ambas interfases son no facetadas (Fig. 11.15a) por lo
que las velocidades de crecimiento para las dos fases son muy similares entre si. Ejemplo de
ello es el sistema Pb-Sn.

La zona acoplada serd sesgada, es decir desplazada hacia alguno de los lados del
diagrama (ver Fig. 11.15b) cuando las dos fases que constituyen al eutéctico tienen una
interfase del tipo no facetada — facetada, como en el caso de los sistemas Al-Si [46] y Fe-C
[47,48].
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Fig. 11.15 Representacion de la zona acoplada del a) tipo simétrica y b) tipo sesgada [5]

11.3.5.4. Origen fisico de los eutécticos anomalos

Si bien los diagramas mostrados por las figuras 11.8 y 11.9 constituyen una valiosa
herramienta para clasificar las distintas morfologias eutécticas no explican el origen fisico
de los eutécticos anomalos: En este sentido, el desarrollo de modernas técnicas
experimentales inhibidoras de la nucleacion heterogénea han permitido elucidar que la
morfologia eutéctica anémala guarda una estrecha relacion con el grado de subenfriamiento
alcanzado durante la etapa de nucleacion. Lo anterior ha permitido establecer para una gran
cantidad de sistemas un grado de subenfriamiento critico en el cual la morfologia andmala
es predominante con respecto a la morfologia laminar.

Pese a ello, hoy en dia no existe una teoria que explique con precision el porque es
necesario alcanzar una magnitud critica para el subenfriamiento y como incide este en la
obtencion de una morfologia eutéctica andmala. Lo anterior se debe a que existen diversas
teorias que explican algunos de los aspectos relacionados al desarrollo de altos

subenfriamientos en sistemas eutécticos y su efecto sobre la morfologia eutéctica.
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A continuacién se describen brevemente los aspectos de mayor relevancia de cada
una de las teorias mencionadas.

La primera de estas teorias es la postulada por Kattamis y Flemings [54]. quienes
proponen que la formacion del eutéctico anomalo Ni-Sn es el resultado de la
descomposicion de la fase primaria a (rica en estafio) la cual al nuclear a un subenfriamiento
cercano a los 70 °C, se satura y crece de forma independiente durante la recalescencia. Sin
embargo, surge la disyuntiva respecto al mecanismo de formacion del eutéctico anémalo, el
cual puede formarse a través de dos posibles rutas, una de ellas es que una parte de la fase o
se descompone para formar la fase n (NizSn). La otra ruta planteada es que la fase o forma
una red bifasica compuesta por esta fase junto con la fase liquida remanente.
Posteriormente, la fase n nuclea en el seno de la fase liquida y crece con lo cual se origina la
morfologia eutéctica andmala compuesta por la solucién sélida a rica en estafio y la fase n
representada por el intermetalico. NizSn.

Sin embargo Jones [55] sostiene que el argumento planteado por Kattamis implica
que la fase m (NisSn).del micro constituyente eutéctico del sistema Ni-Sn deberia
encontrarse en los ejes ortogonales a los brazos dendriticos de la fase a. Dado que este autor
no encuentra evidencia experimental de lo anterior, plantea que la formacion del eutéctico
anomalo es el resultado de un crecimiento desacoplado de las fases a. y 7.

Los trabajos pioneros de Kattamis y Jones dieron pie a nuevos experimentos en los
cuales técnicas como la levitacion electromagnética y el tubo de caida [56] han permitido
tener un mejor control de las condiciones en las cuales una muestra muy pequefia de
aleacion eutéctica solidifica en condiciones de altos subenfriamientos. La compleja
instrumentacién de ambas técnicas permite la inhibicion de la nucleacion heterogénea asi
como la determinacion de la evolucion térmica de la muestra. Lo anterior ha permitido el
planteamiento de teorias mas refinadas respecto al origen fisico de la morfologia eutéctica
anomala. .

Una de ellas es la que plantea Wei [57] quien analizé la solidificacion del eutéctico
Co-Sb encontrando que la morfologia eutéctica laminar es predominante a subenfriamientos
menores a 50°C. Por otra parte si el subenfriamiento supera los 150°C, la morfologia
predominante sera la anémala, finalmente si el subenfriamiento alcanzado por la muestra se

ubica entre los 50 y 150 °C, la muestra presenta una mezcla de ambas morfologias. Lo
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anterior confirma que un subenfriamiento critico es requerido para la formacién del
eutéctico anémalo. Considerando que el grado de subenfriamiento alcanzado por la aleacion
y la velocidad de crecimiento del microconstituyente eutéctico es directamente proporcional.
Es posible inferir que existe una velocidad a la cual el crecimiento acoplado no puede
llevarse a cabo. Las condiciones bajo las cuales el eutéctico anémalo es formado plantean
que esta morfologia sera favorecida por la nucleaciéon independiente de las fases a(Co) y
CoSb.

Por otra parte, una vez que ambas fases han nucleado, crecen de manera acoplada
dando origen a una dendrita bifasica. Finalmente este autor realizé un tratamiento térmico
sobre las muestras en las cuales el eutéctico es laminar y andmalo. Sus resultados muestran
que en el caso del eutéctico laminar ocurre una descomposicion del mismo obteniendo con
ello las soluciones sélidas que lo constituyen. Este efecto sin embargo no es observado para
el caso del eutéctico anomalo.

Los resultados anteriores plantean que el eutéctico laminar almacena una gran
cantidad de energia interfacial la cual constituye la fuerza motriz para la descomposicion de
las 1dminas en las fases Co y CoSb.

Por su parte, Goetzinger [58] apoyado en las técnicas de levitacion electromagnética
y el tubo de caida registrd las curvas de enfriamiento de muestras correspondientes a las
aleaciones eutécticas Co_Sb y Ni-Si mediante el uso de un pirémetro dptico.

Esto le permitié establecer que el desarrollo de altos niveles de subenfriamiento
constituye una fuente de energia, la cual es liberada durante la etapa de recalescencia
permitiendo que una fraccion de la muestra solidifique en condiciones cercanas al equilibrio.
Esta fraccion es vinculada a la presencia de una meseta registrada sobre la curva de
enfriamiento de la aleacién al final de la solidificacion.

La correlacion entre el nivel de subenfriamiento y el espaciamiento interlaminar
plantea que el origen de la morfologia andmala encontrada en las aleaciones eutécticas Co-
Sb y Ni-Si es el resultado de un proceso de fragmentacion de las laminas eutécticas. Las
cuales dan origen a particulas esféricas, cuya composicion corresponde a cada una de las dos
fases que constituyen al eutéctico.

Posteriormente estos fragmentos se adhieren a otros provocando el engrosamiento de

las fases lo cual da origen a la morfologia andmala. Finalmente esta teoria postula que la
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fragmentacion de las laminas eutécticas ocurre en estado semisdlido, el tiempo requerido
para llevar a cabo la fragmentacion de las laminas es estimado por un modelo el cual predice
que este proceso ocurre a intervalos de tiempo del orden de 1.2x10-3 s. Este tiempo se
compara con el registrado por la meseta observada en la curva de enfriamiento experimental,
estableciendo con ello que si este ultimo intervalo es superior al primero la fragmentacion y
por ende la formacion de la estructura anomala ocurre.

La teoria mas reciente es la formulada por Li [58-60] quien propone que el
crecimiento eutéctico a altos subenfriamientos es controlado por la nucleacién, la cual se
Ileva a cabo en diferentes sitios de la muestra.

Una vez que los nucleos de ambas fases han sido formados, la etapa de crecimiento
da inicio, en este sentido este autor pone de manifiesto la relevancia que tiene la naturaleza
cristalina de las interfases que constituyen al eutéctico sobre la obtencion de la morfologia
anomala, aspecto ya considerado por Jones [55].

Por otra parte, Li sefiala que la transicion morfoldgica laminar-andmala se manifiesta
mas frecuentemente en aquellos sistemas en los cuales existen una fase facetada y una no
facetada. Lo anterior constituye el eje de esta teoria aduciendo que la factibilidad de un
atomo para ser incorporado a la interfase (sea facetada o no facetada) puede ser medida a
través de un coeficiente cinético.

A partir de lo anterior este autor construye una escala secuencial para la materia en
estado solido [58], la cual establece que el coeficiente cinético de los metales puros y
aleaciones diluidas se ubican en un rango comprendido entre 1 y 2.5, en contraparte los
compuestos intermetalicos poseen un coeficiente cinético estimado entre 0.01 y 0.001.

Con base en esta idea, el autor propone que bajo un régimen en el cual el liquido esta
altamente subenfriado, las diferencias asociadas al crecimiento de ambas fases se ahondan.
Esto provoca que la interfase no facetada crezca con mucha mayor rapidez que la interfase
facetada. En consecuencia, el campo de difusion de soluto se vera afectado sensiblemente,
ocasionado que la solucién sélida (interfase no facetada) disipe el soluto a una distancia tal
que la interfase facetada no sea capaz de absorber provocando con ello el rompimiento del
crecimiento acoplado.

Finalmente esta teoria plantean el uso de un subenfriamiento critico adimensional

definido como el cociente entre el subenfriamiento critico y el subenfriamiento méaximo
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registrado experimentalmente para cada sistema eutéctico. Esta recopilacion permite
establecer que los sistemas nf-f tienen un subenfriamiento critico adimensional cercano a

0.25 mientras que aquellos los sistemas nf-nf poseen un valor cercano a la unidad.
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CAPITULO III

ANALISIS DE CURVAS DE ENFRIAMIENTO

III.1 INTRODUCCION

Una de las etapas més importantes en la obtencion de una pieza fabricada por el
proceso de fundicién la constituye la etapa de solidificacion, ya que durante la misma no
solo se definen cuales seran las fases resultantes al final de este proceso sino que también se
establecen otras caracteristicas adicionales como son: la distribucion, morfologia y
dimensiones microestructurales finales. La importancia de los pardmetros anteriormente
mencionados radica en su estrecha relacion con las propiedades mecanicas de la pieza
[1,2].

Por consiguiente, un adecuado control de la etapa de solidificacion es necesario a fin
de garantizar la obtencion de las propiedades mecénicas deseadas. Lo anterior plantea
encontrar un vinculo entre los fendmenos que a nivel microscépico determinan la estructura
final de la pieza con una variable representativa y facil de medir a fin de poder alcanzar este
objetivo.

En un principio, el control de este proceso se realizd a través del uso de
metalografias realizadas a partir de muestras vaciadas en un molde con determinadas
caracteristicas. Este procedimiento, si bien es efectivo, requeria de un tiempo determinado
para la preparacion, interpretacién y comparacion de las metalografias obtenidas con
patrones desarrollados para la determinacion del tamafio de grano en aleaciones Al — Si
[3,4]. Con base en este criterio se tomaba la decision de vaciar la carga a los moldes o en su
defecto de agregar cantidades adicionales de refinador.

Con el objeto de encontrar una variable de control que permitiera hacer méas agil la
toma de la decision de vaciar una carga de metal liquido, se propuso monitorear la
temperatura de una muestra mediante el uso de termopares conectados a un graficador con
el fin de registrar la evolucion de su enfriamiento a partir de una temperatura en la que la
aleacion o metal se encontraba completamente liquido hasta alcanzar la temperatura
ambiente. Conforme la temperatura descendia en el intervalo sefialado con anterioridad, el

metal liquido podia experimentar eventualmente cambios en su naturaleza asociados a la
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formacion y crecimiento de una o mas fases sélidas, las cuales se manifiestan a través de la
liberacion de una cantidad especifica de calor, propiciando con ello modificaciones en las
tendencias térmicas mostradas por el metal liquido antes de que este evento ocurriera.

El analisis metalografico realizado sobre las muestras metalicas complementd este
descubrimiento e hizo posible el uso de curvas de enfriamiento para establecer el efecto que
la adicion de ciertos agentes tenia sobre la estructura del metal o aleacion, dando origen a la
técnica de analisis térmico. Una de sus primeras aplicaciones se realizd en los procesos de
refinacion y modificacion de aleaciones Al-Si [5-7], en el cual a través de la determinacion
de parametros muy especificos obtenidos a partir de la curva de enfriamiento de una
muestra de la aleacion, era posible establecer si esta se encontraba adecuadamente refinada.

Uno de estos parametros lo constituia el grado de subenfriamiento del metal,
definido como la diferencia entre la temperatura del mismo con respecto a la temperatura de
equilibrio determinada por la linea de liquidus leida en el diagrama de fases del sistema de
interés. Esta evaluacion requeria del uso de un lente con el fin de poder establecerlo
confiablemente.

El uso de la tecnologia continué en otros campos como la electrénica, lo que
permitio el desarrollo de sistemas capaces no solo de graficar las mediciones térmicas sino
también de interactuar con la computadora haciendo posible su almacenamiento en archivos
de datos.

Al tener almacenados los datos es posible la aplicacion de conceptos matematicos
basicos como la derivada, la cual puede calcularse numéricamente.

Considerando que la derivada representa la razon de cambio de una variable respecto
a otra, esta puede ser utilizada para establecer con mayor precision el efecto que la
formacion de una fase tiene sobre la respuesta térmica a través del tiempo [8,9].

Este hecho permite establecer un criterio destinado a determinar de manera
sistematica y precisa el momento en el cual la solidificacién de una nueva fase inicia o
termina [10]. Aunado a este criterio, diversos algoritmos numéricos han sido planteados con
el fin de representar la evolucion de la solidificacion mediante diversos pardmetros
obtenidos a partir de la evolucion térmica del metal durante su enfriamiento, lo que ha
llevado a una renovacion de la técnica de analisis térmico denominado genéricamente

“Analisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora” [11].
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Las bases sobre las que descansa el desarrollo de esta técnica son detalladas en las

siguientes secciones de este capitulo.

II1.2. CARACTERISTICAS PRINCIPALES DE UNA CURVA DE
ENFRIAMIENTO

Una curva de enfriamiento es el registro de la temperatura a través del tiempo de una
muestra metalica liquida; su importancia como ya se ha sefialado radica en que a través de
ella se reflejan los eventos cinéticos més importantes asociados al desarrollo de la
microestructura como son la nucleacion y el crecimiento de las fases sélidas. El inicio de la
solidificacién de una muestra metalica requiere alcanzar una cierta temperatura en la que
tanto la fase liquida ya existente y la nueva fase solida coexistan en equilibrio. Una de las
variables mas importantes a considerar para el establecimiento de esta temperatura es la
composicion, debido a que a partir de ella se establecen las condiciones termodinamicas que
permitiran representar los casos mas comunes presentes en la practica como son: un
componente puro (metal puro) o una solucion (en el caso de una aleacion).

Independientemente de cual sea el caso de interés, la inercia térmica de la curva de
enfriamiento sufrira una modificacion, debido a la liberacion de energia asociada con la
formacion de una nueva fase. Esta cantidad de energia es caracteristica del metal o aleacion
de interes.

Analizando el inicio de la solidificacion para los casos ilustrados en la Figura 11.1
del capitulo anterior, se puede establecer que en los casos correspondientes a un metal puro
(caso a) y a una aleacion eutéctica (caso d), existe una temperatura especifica a partir de la
cual d& comienzo la solidificacion. En el primer caso esta temperatura es la temperatura de
fusion del metal (Tf) y en el segundo se denomina como la temperatura eutéctica de la
aleacion (Te). Sin embargo, debe considerase que en el caso (a) solo hay dos fases
condensadas puras en equilibrio, mientras que en el Gltimo se tiene la coexistencia de tres
fases, dos de ellas sélidas y una liquida las cuales constituyen tres soluciones con diferente
composicion.

Una tipica curva de enfriamiento caracteristica de los dos casos mencionados se
esquematiza en la Figura I11.1. En esta figura se aprecia que una vez que el metal o aleacién

alcanza su temperatura de equilibrio, la solidificacion comienza a llevarse a cabo. Este
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hecho se manifiesta a través de un valor constante para la temperatura, lo anterior es
propiciado en ambos casos por la formacion de la(s) nueva(s) fase(s) solida(s),
acompafadas de la liberacion de una cantidad de energia sin que esto provoque la
modificacion de la temperatura. Dado que este proceso se efectla a presion constante, esta
cantidad de energia representa el calor asociado a la formacion de la fase solida.

Una vez que la solidificacion concluye la muestra metalica es ahora completamente
solida y si no se presenta ninguna transformacion alotrdpica (en un metal puro) o bien la
formacion de una nueva fase en estado sélido (en aleaciones metalicas), la temperatura del
metal ya solidificado comenzard un descenso paulatino y continuo hasta alcanzar la

temperatura ambiente.

Curva de enfriamiento de
un metal puro

T

T4

t

Curva de enfriamiento de una
aleacion eutectica

T
Conc. (%peso)

—— Metal puro T

— Aleacion eutectica ©

t

Fig. 111.1 Curva de enfriamiento para un metal puro y una aleacién eutéctica[ 44]

Los casos (b) y (c) representados en la Figura 111.1 corresponden a aleaciones en las
cuales la solucion liquida da origen a la formacion de una y dos fases solidas
respectivamente y que al igual que en los casos anteriores inician a una temperatura
especifica determinada por la composicion de la aleacion. Esta temperatura se denomina

temperatura de liquidus de la aleacion; sin embargo en éstas aleaciones, las fases sélida y
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liquida coexisten en equilibrio en un intervalo de temperatura y composicién a diferencia de
los casos anteriores, en los cuales el equilibrio se establecia practicamente a temperatura y
composicion constantes. Por consiguiente la composicion de ambas fases se modifica a lo
largo de este intervalo, esto se manifiesta en la curva de enfriamiento a través de una
modificacion en la pendiente de la temperatura de la muestra metélica, la cual en el caso (b)
ocurre a la temperatura Ty ; considerando que la composicion de la solucion liquida es Xb
mientras que en el caso (c) la solidificacién ocurre a la temperatura T, en la cual la
composicion inicial de la aleacion liquida es Xc como puede apreciarse en las Figuras 111.2

y 111.3 respectivamente.

t

Fig. 111.2. Diagrama de fases y curva de enfriamiento de una aleacién de composicion Xb.[44]

Conforme la solidificacion procede se establecen diferentes condiciones en el patron
seguido por las curvas de enfriamiento correspondientes a las aleaciones (b) y (c)
provocadas por la composicion de la aleacion con respecto a la solubilidad de la fase
primaria en los presentes casos de andlisis. En el primer caso puede observarse que
inicialmente la aleacion comienza su solidificacion a la temperatura T ;; conforme la
temperatura desciende la cantidad de solido va incrementandose paulatinamente y en el
momento en que la aleacién alcanza la temperatura Tg; el liquido remanente precipita para
formar la solucion sélida a, lo que se manifiesta en la curva de enfriamiento a través de un

cambio en su pendiente.
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Cabe sefialar que durante el enfriamiento de la aleacion en el rango comprendido
entre Ty 1y Tgy, las fases sélida y liquida coexisten en equilibrio para lo cual deben cambiar
paulatinamente su composicion de acuerdo a las lineas de liquidus y solidus
respectivamente.

Posterior al punto Tg; y conforme la temperatura desciende la solubilidad méaxima
gue puede alcanzar el soluto se modifica y en el momento en que la temperatura Tg, €s
alcanzada una eventual coexistencia de la fase o con la otra fase terminal sélida se produce,
este hecho es registrado a través de la curva de enfriamiento como un nuevo cambio en su
pendiente.

Por otro lado en el caso de la aleacion (c) ilustrado por la Figura 111.3 al igual que en
el caso anterior una vez que la solucion liquida alcanza la temperatura de liquidus (T.,) la
fase o comenzard a formarse a expensas del liquido, lo que propicia que la curva de
enfriamiento sufra un cambio en su pendiente; conforme la solidificacion procede la
composicién de las fases liquida y solida (o) cambian respecto a la temperatura, tal como en

el caso anterior.

X t

Fig. I11.3 Diagrama de fases y curva de enfriamiento de una aleacion de composicion Xc.[44]

Sin embargo y dado que la composicién inicial de la solucién liquida es mayor a la
solubilidad maxima de la fase o a cualquier temperatura, esta coexistencia prevalece hasta

que se alcanza la temperatura eutéctica, momento en el cual una nueva fase sélida
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(denominada P) precipita y alcanza el equilibrio en conjunto con las fases liquida y la fase
primaria o en un punto invariante de composicion y temperatura denominado punto
eutéctico. Por consiguiente una vez alcanzado este punto (Te), la solidificacion procedera
como en el caso (d) ya descrito, teniendo como consecuencia que la curva de enfriamiento
muestre una misma temperatura durante un determinado intervalo de tiempo tal como se ha
descrito previamente. Si ningun cambio de fase en estado s6lido se suscita, la temperatura
de la aleacion descenderd continuamente hasta alcanzar la temperatura ambiente, como
puede apreciarse a través de la Figura 111.3

Los casos anteriores permiten establecer muy simplificadamente el efecto que la
formacion de las distintas fases tendria sobre una curva de enfriamiento siempre y cuando
no existiria barrera energética alguna para que la nucleacion de la fase primaria sea llevada
a cabo.

Sin embargo, normalmente se requiere una cierta cantidad de energia asociada a la
formacion de la interfase liquido - solido es requerida, lo que propicia que las curvas de
enfriamiento mostradas con anterioridad difieran de las tendencias térmicas reales. Esta
diferencia se manifiesta a través de un fendmeno denominado recalescencia, la cual es el
calentamiento sufrido por la muestra de aleacion liquida una vez gque esta ha alcanzado una
cierta temperatura, la cual es inferior a la de equilibrio.

Dicho punto marca una inflexion, la cual puede asociarse con el grado de
subenfriamiento méaximo alcanzado por el metal o aleacion, el cual es definido como la
diferencia entre este punto con respecto a la temperatura de equilibrio o bien puede decirse
que este seria el punto de temperatura minimo alcanzado por la aleacion.

Como se ha mencionado anteriormente, una vez formado el nucleo de fase solida,
este tenderd a crecer auspiciado por el grado de subenfriamiento. Conforme el nicleo crece,
una cierta cantidad de energia es liberada en forma de calor latente el cual debe disiparse a
través de la fase liquida circundante. Si esta energia supera a la cantidad de calor extraida
por el molde, la temperatura de la muestra se incrementard a partir del punto de
subenfriamiento méximo, dicha tendencia constituye la recalescencia del metal liquido, la
cual tendra como limite la temperatura de equilibrio del metal o aleacion.

Sin embargo, debe tenerse ain en cuenta que la mayor parte de la muestra metalica

permanece en estado liquido y que en su seno se encuentran dispersos los nucleos de la fase
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solida. Para que estos puedan crecer a expensas de la fase liquida remanente, la interfase de
los mismos deberd sufrir cambios en su forma.

Estos cambios tienen como fuerza motriz al subenfriamiento, definido ahora como la
diferencia entre la temperatura de la interfase respecto a la temperatura de equilibrio, la cual
como se establecid en parrafos anteriores puede ser un punto especifico o bien cambiar con
respecto a la composicion de las fases solida y liquida en un cierto intervalo de
temperaturas.

Lo anterior pone de manifiesto, la estrecha relacién que guardan los cambios
registrados en una curva de enfriamiento correspondientes a una aleacion especifica y las
diferentes etapas inherentes a la formacion de los diversos microcontituyentes sélidos, los
cuales se suscitan a diferentes escalas. Por consiguiente, una curva de enfriamiento
constituye la representacion global de los diversos fendmenos que acompafian a la
solidificacion, por lo que su uso goza de un amplio respaldo tedrico y experimental, lo que
la hace una herramienta de gran utilidad en el estudio de la solidificacion.

Como al inicio de este capitulo se comentd, el rapido desarrollo en la computacion
hizo posible el almacenamiento de los datos en archivos de texto, lo que permitié su
manipulacion numérica con el fin de poder extraer una mayor cantidad de informacion a
partir de una curva de enfriamiento.

Entre las propuestas vertidas en este sentido, se tiene el uso de la primera derivada
de la curva de enfriamiento como medio para hacer méas evidentes los cambios que sobre la
misma se presentan debido a la formacion de una nueva fase.

Esta propuesta se fundamenta en el concepto de derivada [12], la cual es un
indicativo de la razon de cambio que experimenta la temperatura respecto al tiempo, lo que
hace mas evidentes las variaciones que sufre la muestra metalica por la formacion de una
fase solida.

Visto desde una perspectiva fisica, la derivada de una curva de enfriamiento
representa la rapidez a la cual la muestra metalica se enfria, por lo que sus valores
generalmente son negativos, sin embargo esta tendencia puede eventualmente modificarse
por la recalescencia de la aleacion.

Para hacer un poco mas comprensible la evolucion de la solidificacion desde la

perspectiva de la derivada de la curva de enfriamiento, utilizaremos el caso (c) ilustrado en
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la Figura 1.1 y méas especificamente por la Figura 111.3 debido a que a través de ella se
manifiestan la evolucién de las diversas fases solidas, ya sea a una temperatura especifica o
bien dentro de un intervalo de temperaturas.

La Figura I11.4 representa la curva de enfriamiento de una aleacion hipoeutéctica
(caso c), la cual de acuerdo al citado diagrama experimenta en primera instancia la
transformacion parcial de la fase liquida en fase sdlida a durante el intervalo de
temperaturas comprendido entre la temperatura de liquidus (T.,) y la temperatura eutéctica
(Te). Una vez que la temperatura eutéctica es alcanzada, la cantidad remanente de fase
liquida da origen a un nuevo microconstituyente formado por las fases solidas a y B, cuya
formacion comienza a partir de esta temperatura.

La derivada de la curva de enfriamiento puede ser calculada numéricamente
utilizando el método de diferencias finitas [13] o bien el método de Savitzky-Golay [14]
(mayores detalles acerca de estos algoritmos pueden encontrarse en el Apéndice A de este
trabajo). Los resultados obtenidos pueden observarse en la Figura I11.4 en la cual se ha
sobrepuesto la derivada a la curva de enfriamiento original, con el fin de poder apreciar de
manera mas nitida la evolucién de la solidificacion en ambas gréficas.

El registro del enfriamiento de la aleacion en estado liquido comienza una vez que
ésta es vaciada en el molde en el que se realizara la medicion. Por consiguiente la primera
temperatura registrada es considerada la temperatura de vaciado. Conforme el tiempo
transcurre la temperatura desciende paulatinamente (figura I11.4). El uso de la primera
derivada de la curva de enfriamiento (dT/dt) permite establecer como cambia la temperatura
con respecto al tiempo.

Por consiguiente, el inicio de la solidificacion de la aleacion es representada los
valores de la curva dT/dt los cuales se incrementan negativamente de manera continua
(region 1, Figura 111.4). Sin embargo, esta tendencia es revertida debido a que el material
que contiene al metal sufre una saturacion térmica, es decir experimenta una reduccién en
su capacidad para extraer el calor a través de él, hecho que se manifiesta en el minimo
indicado por el punto “s”, de la curva dT/dt. Conforme el tiempo transcurre, la aleacion
liquida es enfriada a una menor rapidez como se aprecia en la region 2 de la Figura I11.4.

Cabe sefalar sin embargo que la aleacion continuara enfriandose, pero a una velocidad cada
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vez menor. Este hecho muchas veces no es detectado por la curva de enfriamiento (curva T,
Figura 111.4).

Posteriormente la muestra metalica puede experimentar un nuevo cambio en su
velocidad de enfriamiento debido a que una parte de la energia extraida por el molde fue
utilizada por éste para incrementar la temperatura de las regiones mas lejanas del mismo, lo
que provoca una nueva disminucion en la disipacion de calor y por consecuencia un cambio
en el comportamiento de la velocidad de enfriamiento del metal (regién 3 de la Figura
111.4).

La temperatura de la muestra metélica por consiguiente continuara su descenso hasta
que la temperatura de liquidus es alcanzada, lo que sefiala el establecimiento de las
condiciones requeridas para el inicio de la nucleacion. Esta situacion puede detectarse por la
derivada de la curva de enfriamiento a través de un marcado incremento en sus valores, tal
como se muestra en la Figura 111.4 a partir del punto “a”

Posterior al punto “a” la nueva fase sélida comienza a liberar calor lo que se
manifiesta en un incremento en los valores mostrados por la derivada de la curva de
enfriamiento (regién 4 de la Figura 111.4), y debido a que la cantidad de calor extraida por el
molde es todavia mayor a la generada por la formacion de la fase solida, la temperatura
continuaré descendiendo como lo indica la curva de enfriamiento del metal.

No obstante, llega el momento en que esta tendencia deja de prevalecer debido a que
conforme la fase sélida crece, una mayor cantidad de energia es generada, llegando a
superar a la extraida por el molde. Este cambio se manifiesta a través de un punto de
inflexion en la curva de enfriamiento, el cual representa el punto de maximo
subenfriamiento alcanzado por el metal o bien puede considerarse a esta temperatura como
la temperatura minima (Tmin).

El punto de subenfriamiento maximo (ATmax) por consiguiente representa el
momento en el que el metal comienza a recalentarse, lo que implica que los valores
mostrados por la derivada de la curva de enfriamiento pasen de negativos a positivos.

La etapa de recalescencia proseguira hasta el momento en el cual un maximo es
alcanzado como lo indica la derivada de la curva de enfriamiento, (punto “b” de la Figura
111.4) el cual visto desde una perspectiva matematica indica el momento en el cual la curva

cambia su concavidad de arriba hacia abajo.

66



Temperatura

(

0

tiempo

Fig. 111.4 Evolucién de la curva de enfriamiento y velocidad de enfriamiento para una aleacion hipoeutéctica

Posteriormente la aleacidn experimenta un descenso en los valores registrados por la
primera derivada sefial inequivoca de que la cantidad de calor liberada por la aleacion es
cada vez menor debido a que los posibles sitios de nucleacion se agotan paulatinamente
(region 4 de la Figura 111.4) lo que puede interpretarse como el fin de esta etapa y el inicio
de la etapa de crecimiento. El momento en el que esto se suscita puede establecerse a partir
de un nuevo cambio en la tendencia seguida por la derivada de la curva de enfriamiento. El
criterio para determinar este punto lo constituye el momento en el cual la velocidad de
enfriamiento del metal es de nueva cuenta igual a cero, por consiguiente la temperatura
correspondiente a este momento constituye la temperatura de crecimiento (Tc) y representa
el punto “c” de la Figura I11.4.

Una ampliacion de la Figura 111.4 puede observarse en la Figura 111.5 en la que se
sefialan con mayor detalle, las temperaturas de equilibrio (Teq), de nucleacién (TN), la
temperatura minima (Tmin) y la temperatura de crecimiento (Tc) asi como las tendencias
mostradas por la derivada de la curva de enfriamiento correspondiente a cada uno de estos

puntos. La correspondencia entre la curva de enfriamiento y su derivada asociada para cada
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uno de estos puntos fue concebida por Backerud y sirve para plantear la capacidad de una

sustancia para inducir la nucleacion heterogénea de la fase primaria [10].
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Fig. 111.5 Determinacion de los puntos mas importantes de la solidificacion primaria definidos a partir de su curva de
enfriamiento y su velocidad de enfriamiento. [10]

Una vez iniciada la etapa de crecimiento, los valores de la derivada de la curva de
enfriamiento descienden muy lentamente (region 6 de la Figura I11.4). Durante esta etapa las
dendritas de la fase primaria crecen longitudinalmente desde las paredes del molde hacia el
centro geométrico de la pieza. Sin embargo tal como lo muestra la Figura I11.4, se aprecia
un nuevo cambio en la tendencia de la derivada de la curva de enfriamiento a partir del
punto “d”. Este punto indica el momento en el que los brazos dendriticos longitudinales no
pueden seguir creciendo en esta direccion, debido a que comienzan a interferirse entre ellos.
Este fendmeno es conocido como coherencia dendritica debido a que una red semisolida ha
sido establecida a lo largo de toda la muestra.
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Cabe sefialar, sin embargo, que entre los brazos dendriticos longitudinales,
permanecen regiones de aleacion liquida, las cuales forman nuevas interfases liquido —
solido con los lados laterales de los brazos dendriticos ya solidificados, motivando con ello
el engrosamiento de la dendrita a través de un mecanismo de crecimiento lateral, el cual da
origen a brazos laterales derivados de las dendritas longitudinales.

Esta etapa es detectada por la derivada de la curva de enfriamiento a través de un
ligero cambio en su tendencia el cual da origen a la region 7 de la Figura I11.4, la cual es en
si una meseta que indica que la aleacion es enfriada a una velocidad casi constante,
indicativo de que la cantidad de calor generada es casi igual a la extraida por el molde.

Conforme el crecimiento lateral avanza, la aleacion empieza a sufrir un ligero
descenso en su velocidad de enfriamiento, lo que implica la cercania del fin de esta segunda
etapa de crecimiento, lo que da como resultado la creacién de una estructura dendritica
equiaxial.

Sin embargo adn persisten pequefias regiones en las cuales la aleacion continua en
estado liquido y una vez que la temperatura de la misma alcanza la temperatura eutéctica, es
factible desde un punto de vista termodinamico, la formacion de nuevos ndcleos de una
nueva fase sdlida a la que denominaremos como . Esta transformacion es en parte
favorecida por los brazos dendriticos de la fase a, los que pueden fungir como un substrato
para la nucleacion de la fase . Este hecho provoca que la energia requerida para formar la
superficie de los nucleos sea menor en relacion a la solidificacion primaria, por lo que el
grado de subenfriamiento alcanzado por la aleacion es de menor magnitud al registrado por
la nucleacién de la fase sélida o Esto propicia una nueva recalescencia en el metal
registrada a través de un nuevo ascenso en los valores mostrados por la velocidad de
enfriamiento de la muestra metélica (region 8 de la Figura 111.4) debido a la liberacion de
calor. Por consiguiente la aleacion alcanza un nuevo maximo en la velocidad de
enfriamiento (punto e de la Figura 111.4) es observado. Posteriormente una nueva etapa de
crecimiento inicia, en la cual los nicleos de las fases sélidas a y B comienzan a crecer de
manera acoplada a expensas de la fase liquida remanente, este fendmeno se manifiesta a
través de una nueva meseta (region 9 de la Figura 111.4).

Conforme transcurre el crecimiento del microconstituyente eutéctico, la fase liquida

va consumiéndose paulatinamente hasta que la solidificacién concluye, lo cual puede
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observarse como un progresivo descenso en los valores mostrados por la derivada de la
curva de enfriamiento (regién 10 de la figura 111.4), debido al agotamiento de la fuente de
calor, lo cual ocurre desde la orilla de la pieza hacia el centro de la misma. Sin embargo esta
tendencia cambia subitamente y es posible apreciar un ligero incremento en los valores de la
derivada de la curva de enfriamiento, para posteriormente continuar con su descenso.

Este contradictorio comportamiento obedece al hecho de que la region central de la
pieza comprendida entre el centro de la misma hasta un 10% del radio total constituye solo
el 1% del volumen total de la pieza, esto provoca un marcado flujo de calor desde el centro
de la pieza hacia el exterior, lo que propicia una estabilizacion térmica alrededor del
termopar el cual se encuentra en la region central llegando este a registrar un eventual
incremento en la temperatura que este registra, esta peculiaridad constituye un buen indicio
para establecer el final de la solidificacion tal como se indica por el punto tfs en la Figura
I11.6, [10,38]. (al cual corresponde al punto f, dela figura I11.4).

En el caso de la curva de enfriamiento so6lo es posible apreciar un paulatino descenso
en su comportamiento al finalizar la solidificacion.

Una vez que la aleaciéon ha solidificado completamente la curva de enfriamiento

muestra una nueva meseta representada por la region 11 de la figura 111.4.

dT/dt

=

sp—m————————

tfs

|/

tiempo

Fig. I11.6. Determinacion del punto de fin de solidificacion a partir de la primera derivada de la curva de enfriamiento en
una aleacion hipoeutéctica.
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Una técnica alternativa y complementaria al uso de la curva de enfriamiento y su
derivada, es el uso de dos termopares los cuales son colocados en la orilla y el centro
geomeétrico del molde, con el fin de registrar el gradiente térmico establecido en el interior
del metal.

De acuerdo con la literatura [10], la muestra metalica inicia su solidificacion en la
pared del molde lo que motiva que la temperatura en esta posicion se incremente con
respecto a la del centro propiciando con ello que el gradiente térmico aumente. Sin
embargo, conforme el tiempo transcurre el frente sélido avanza paulatinamente hacia el
centro, lo que provoca que en los alrededores de este sitio la temperatura se incremente y el
gradiente térmico disminuya. Este comportamiento pone de manifiesto la ventaja de utilizar
dos termopares debido a que es posible vincular el avance de la interfase liquido — solido
con el gradiente térmico.

A continuacion se muestra un ejemplo extraido de la literatura [15] en la cual se
ilustra la solidificacion de una aleacién A356 (Fig. I11.7) la cual esta constituida por
diversos elementos aleantes, que propician la formacién de fases sélidas adicionales a las
dendritas de fase primaria y del microconstituyente eutéctico durante el intervalo

comprendido entre las temperaturas de liquidus y eutéctica.

T (°C) Text - Tcen
( °C) - 1.0
620 A ’
600 -
=0.5 o
580 - =
=
560 - ;0;
-0.0 &
540 -
520 -
L -0.5
500 A
480 - B
4] P

0 50 100 150 200 250 300 350
tiempo de solidificacion (s)

Fig. 111.7. Empleo de la primera derivada de la curva de enfriamiento y del gradiente térmico en la determinacion de la
solidificacion de las distintas fases sélidas en una aleacion A356 [15]
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Cabe sefialar que esta técnica es capaz de detectar la formacion de fases solidas que
una curva de enfriamiento y su derivada asociada no pueden definir. Por otra parte a través
de ella es posible apreciar con mayor nitidez el fendmeno de la coherencia dendritica
presente en aleaciones hipoeutécticas base aluminio [15-17]. Estos ejemplos exponen
algunas de las virtudes de esta técnica, la cual sin embargo esta limitada por la velocidad a
la que el metal se enfria, ya que a altas velocidades de enfriamiento, el gradiente seria
alrededor de cincuenta grados, lo que propiciaria que el frente solido avanzara con gran
rapidez teniendo como consecuencia que la formacion de las distintas fases solidas se
llevara a cabo muy rapidamente en un intervalo muy corto de tiempo, lo que haria

imposible su deteccidn a través de esta técnica [10].

II1.3 ANALISIS DE CURVAS DE ENFRIAMIENTO ASISTIDO POR
COMPUTADORA

En la seccion anterior de este capitulo se describio el uso de la primera derivada de
la curva de enfriamiento como herramienta para la deteccion de los eventos cinéticos
provocados por la formacion de nuevas fases sélidas.

Esto sin embargo es adn insuficiente para describir la evolucion de la solidificacion.

Para subsanar esta deficiencia diversos investigadores [17-18] han propuesto la
representacion del proceso de enfriamiento del metal liquido suponiendo que ninguna fase
es formada durante el descenso de la temperatura del metal. Esta condicidn es denominada
linea base o curva cero de la muestra metéalica [18].

La generacion de esta linea base permite tener un elemento de referencia con
respecto a la velocidad de enfriamiento real de la aleacion representada por la derivada de la
curva de enfriamiento, permitiendo con ello el calculo de diversos parametros cinéticos
obtenidos a partir de la aplicacion de diversos algoritmos numéricos basados en la
comparacion ya mencionada a la cual se incorporan la determinacion de diversas
propiedades termofisicas.

Existen diversos métodos para determinar la linea base, [11,18-20] los cuales se
fundamentan en la realizacion de diversas hipotesis destinadas a representar las condiciones

bajo las cuales se lleva a cabo la transferencia de calor.
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En este sentido la aleacion contenida en el molde puede representarse como un
sistema newtoniano, caracterizado por la ausencia de gradientes térmicos en su interior, lo
que implica que sélo un registro térmico es requerido para representar la evolucion térmica
de la aleacion durante el enfriamiento de la misma cuando esta se encuentra en fase liquida
0 solida.

Con base en dicho comportamiento se procedid a realizar una extrapolacion del
mismo durante la etapa de solidificacion, lo que motivo el desarrollo de un algoritmo para
representar esta condicién. Dicho algoritmo recibe el nombre de “Método de Newton”.

Otra de las opciones propuestas para generar la linea base [21] consiste en suponer
que en el interior de la aleacién existen gradientes térmicos a través de los procesos de
enfriamiento y solidificacion, lo que implica considerar la conduccién de calor como el
mecanismo que rige la transferencia de calor. Esto requiere el uso de al menos dos curvas
de enfriamiento correspondientes a dos posiciones diferentes y conocidas dentro del metal,
debido a que la conduccion de calor es representada a través de la ley de Fourier. El
algoritmo empleado para simular la solidificacion recibe el nombre de “Método de Fourier”.

Las implicaciones teoricas anteriormente sefialadas asi como una descripcion

detallada de los dos algoritmos sefialados son dadas a continuacion.

111.3.1. Método de Newton

Como se mencion6 en la seccion anterior, el método de Newton [18] asume la
ausencia de gradientes en el interior del metal durante su enfriamiento y solidificacion.
Bajo esta perspectiva el flujo de calor puede representarse a través de un balance de

energia por unidad de volumen dado por la ecuacion (111.1)

?ZXJFLF%:CVZ_I (n.1)

Donde Qe es el flujo de calor (W/m?) transferido desde el metal hacia el molde
circundante, M representa al modulo de solidificacion de la muestra metalica (m), LF es el

calor latente de fusion (J/m®), fs constituye la fraccion sélida de la pieza, dfs/dt (1/s) es la
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velocidad de solidificacion, Cv es la capacidad calorifica por unidad de volumen del metal
(I/m?°C) y dT/dt es el término asociado a la velocidad de enfriamiento (°C/s).
La ecuacion anterior puede describirse en términos del flujo de calor volumétrico

(W/m?®) presente en el sistema a través de la ecuacion (111.2):

Qc+Qs=0Qa (111.2)

Donde Qc es el flujo de calor volumétrico instantaneo transferido desde el metal
hacia el molde, Qs representa el flujo de calor latente por unidad de volumen liberado
durante la solidificacion y Qa constituye al flujo de calor volumétrico acumulado dentro del
metal liquido, considerando lo anterior la ecuacion (I111.1) puede re escribirse en términos de

Qs como:

dT Q
S=Cy———%
Q dd M

=Cv(c:j—-[—ZN) (111.3)

La ecuacion (111.3) muestra el fundamento bajo el cual, el método de Newton es
sustentado, el resultado de la misma arroja una estimacion del calor latente liberado durante
la solidificacién. Esta estimacion se obtiene a partir de la capacidad calorifica de la aleacion
multiplicada por la diferencia entre la primera derivada de la curva de enfriamiento
experimental (dT/dt) y una hipotética rapidez de enfriamiento representada por la curva cero
0 linea base representada por el término ZN.

Cabe sefialar que antes del tiempo de inicio de solidificacion (tis) y después del
tiempo asociado al fin de esta etapa (tfs), el flujo de calor liberado equivale a cero es decir
Qs=0. De acuerdo con esta consideracion, la ecuacién (111.3) establece la existencia de una
curva cero caracteristica para el estado liquido y otra para la fase solida, las cuales serian
numéricamente iguales al correspondiente valor de dT/dt.

Existen diversos procedimientos para la aplicacion del método de Newton, sin
embargo en todos se establece como elemento indispensable el procesamiento numérico de

la curva de enfriamiento para obtener su primera derivada, la cual es utilizada para
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determinar los tiempos de inicio y final de solidificacion, de acuerdo a los criterios
establecidos en la seccion anterior [15].

El siguiente paso, consiste en la generacion de la curva cero. En este sentido existen
diversos procedimientos los cuales seran detallados en la siguiente seccidn de este capitulo.

Una vez que la curva cero (ZN) y la velocidad de enfriamiento experimental (dT/dt)
son conocidos en el intervalo de tiempo comprendido entre los tiempos de inicio y final de
solidificacion, la cantidad de calor volumétrica instantanea liberada por la solidificacion
(Qs) es calculada utilizando la ecuacion (111.3).

Por consiguiente la cantidad de calor liberada por el metal durante toda la
solidificacién es obtenida a partir de la suma de las contribuciones de calor volumétrico

instantaneo (Qs), la cual puede representarse a través de la expresion (111.4)

te
L= Cv(d—T—ZN)dt (111.4)

tSS

La fraccion solida al tiempo t es calculada como:

:—jcV(——zN)dt (111.5)

En el caso de sistemas eutécticos simples, los productos formados durante la
solidificacién constan de una fase primaria y un microconstituyente eutéctico, cuya
solidificaciéon comienza a un cierto tiempo el cual se denomina tiempo de inicio de
solidificacion eutéctica (tise), cuya determinacion puede realizarse a través de la derivada
de la curva de enfriamiento siguiendo el procedimiento descrito con antelacién en la seccion
anterior. Basados en este hecho, la fraccion volumétrica de la fase primaria fpp puede ser
calculada de acuerdo con la ecuacion (111.6):

tse
fpp——JCv(d—T—ZN)dt (111.6)
Le &,

La fraccidn volumétrica del microconstituyente eutéctico puede ser obtenida como:
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feu=1- fpp (11.7)

Cabe sefialar que el anterior procedimiento puede ser extendido a sistemas en los
cuales tres 0 mas microconstituyentes son obtenidos al final de la solidificacion, siendo el
mayor inconveniente para la aplicacion del método de Newton, el poder discernir entre las
contribuciones energéticas asociadas a cada una de ellos cuando se presenta el crecimiento
simultaneo de al menos dos fases.

La evaluacion de las propiedades termofisicas del metal durante la solidificacion
requiere la realizacion de diversas hipétesis con el fin de poder llevar a cabo una adecuada
estimacion de las mismas. La primera de ellas considera que el metal en esta etapa consta de
dos fases distintas entre si, lo que implica que tienen distintos valores asociados a su
densidad y capacidad calorifica.

La segunda hipdtesis supone que estas propiedades pueden representarse a través de
un valor Unico, calculado como un promedio ponderado siendo el término de ponderacion el
valor de la fraccion sélida total, de tal forma que el término Cv es obtenido mediante el uso

de la ecuacion (111.8)

Cv = (p,Cp, )(1- Ts)+ (psCp, )(fS) (11.8)

Donde Cv es la capacidad calorifica volumétrica, Cp_ y Cps son las capacidades
calorificas de las fases liquida y sélida respectivamente, p. y ps constituyen las densidades
de las fases liquida y sélida respectivamente y fs es la fraccion sélida.

Como se menciono anteriormente la implementacion del método de Newton requiere
la generacién de una linea base, cuyo calculo implica asumir ciertas consideraciones, las
cuales se describen a continuacion en la siguiente seccion.

Existen en la literatura diversas propuestas para la generacién de la linea base (ZN) y
todas ellas utilizan el comportamiento mostrado por el metal antes y después de la
solidificacion tanto en la curva de enfriamiento como en su derivada. Posteriormente un
método de interpolacion es realizado considerando las tendencias obtenidas anteriormente
con el fin de representar el comportamiento del metal durante el transcurso de la

solidificacion.
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111.3.1.1. Procedimiento |

La primera de estas propuestas [11], se basa en un ajuste numérico realizado sobre la
curva de enfriamiento antes y después de la solidificacion con el fin de obtener los

coeficientes numéricos de las ecuaciones del tipo descrito por la ecuacion (111.9).

T =a+bexp(—ct) (111.9)

Para este propdsito dos secciones de la curva de enfriamiento son consideradas; la
primera de ellas corresponde al enfriamiento del metal liquido justo antes de que la
solidificacion inicie y la otra representa al enfriamiento de la fase solida justo después del
fin de la solidificacion. Ambas secciones son ajustadas utilizando una regresion capaz de
ajustarse al modelo sefialado por la ecuacion (111.9). Este ajuste es realizado considerando
para ello los puntos experimentales de la curva de enfriamiento correspondientes al 5% del
tiempo local de solidificacion, determinado a partir de los puntos correspondientes al inicio
(tis) y final de solidificacion (tfs) [11].

Con ello dos ecuaciones son generadas para describir el enfriamiento del metal en
los estados liquido y solido. Considerando que la velocidad a la cual el metal se enfria se
representa a través de la derivada de la curva de enfriamiento, la obtencién de la linea base
para el metal en las fases liquida y s6lida puede realizarse a partir de la derivacion analitica

de las expresiones obtenidas dando origen a dos ecuaciones del tipo

ZN = Dexp(-ct) donde:D=hc (111.10)

ZN, = Eexp(—ct) donde:E =bc (1n.11)

Las ecuaciones 111.10 y 111.11 representan respectivamente las lineas base de la
aleacion en los estados liquido y sélido, las cuales una vez que han sido obtenidas permiten
realizar el calculo de la linea base durante la solidificacion, (etapa en la cual las fases
liquida y sdlida coexisten en equilibrio). En este sentido, una consideracion analoga al
calculo de las propiedades termofisicas es utilizada. Esto implica una extrapolacion de las

velocidades de enfriamiento de las fases liquida y sélida en el intervalo comprendido por los
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tiempos de inicio y final de solidificacion. representadas como ZNL y ZNs respectivamente.

En consecuencia el calculo de la linea base puede expresarse a partir de la ecuacion (111.12):

ZN = ZN (1- fs)+ ZN, fs (111.12)

111.3.1.2. Procedimiento Il

Un procedimiento mas simple para la representacion de la linea base requiere la
previa determinacion de los puntos asociados al inicio y fin de solidificacion, esto es la
especificacion de los valores correspondientes al tiempo y velocidad de enfriamiento en
cada una de estas etapas.

Posterior a esta etapa, una interpolacion exponencial es realizada considerando estos

dos puntos, por lo que la curva cero podra ser representada a travées de la ecuacién (111.13)

oclj_'[: X exp(Yt) (111.13)

El célculo de los coeficientes X y Y implica la resolucion de un sistema lineal de dos
ecuaciones cuya solucion permite la estimacion de los coeficientes X y Y, el cual puede

realizarse mediante una calculadora [18].
111.3.1.3. Procedimiento 111

El tercer procedimiento de esta seccion establece que el célculo de la linea base
requiere como elementos indispensables el uso de la ecuacion (111.12) sélo que en este caso
los valores de las lineas base de las fases liquida y sélida (ZNL y ZNS) son representadas a
partir de los valores correspondientes a la velocidad de enfriamiento asociada a los tiempos
de inicio y fin de solidificacion.

Posteriormente se requiere conocer el comportamiento de la fraccion solida durante
la solidificacion. Debido a que éste no es conocido durante el inicio del procesamiento
numeérico, se supone que la fraccion solida varia linealmente con respecto al tiempo. Lo

anterior permite la aplicacion del algoritmo referido en la seccidn anterior, lo que a su vez
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hace posible estimar la cantidad de calor liberado durante esta etapa como lo representa la
ecuacion (111.4).

El hecho de tener una estimacion de la cantidad de calor liberada durante la
solidificacion, permite calcular un valor de la fraccion solida (fs) del metal para cada
intervalo de tiempo mediante la aplicacion de la ecuacion (111.5). La magnitud del
parametro fs, es a su vez introducido en la ecuacion (111.12) con lo que una estimacion de la
linea base es obtenida. Los valores correspondientes a la linea base son a su vez insertados
en la ecuacion (111.4). Este proceso generard una nueva estimacion del calor liberado
durante la solidificacion, el cual podrd compararse con el obtenido anteriormente. Esta
secuencia de calculos continuara realizdndose hasta alcanzar una cierta convergencia entre
los valores calculados para el calor latente de fusion correspondientes a la presente y a la
anterior iteracion [20].

111.3.1.4. Procedimiento IV

El ultimo procedimiento utilizado para representar la linea base [19] esta basado en
el uso de la curva de enfriamiento y de la derivada numérica de la misma, con el fin de
poder representar una grafica que vincule la variacion de la velocidad de enfriamiento en
términos de la temperatura de la aleacion. Los puntos correspondientes a las perturbaciones
asociadas con la estabilizacion térmica inicial son eliminados al igual que aquellos que
estan vinculados con la etapa de solidificacion, posteriormente una regresion polinomial es
realizada sobre los puntos no omitidos de la curva dT/dt vs T con el fin de poder determinar
los valores de los coeficientes numéricos de la funcidn descrita por la siguiente ecuacion

C:j—-lt-zao+alT+a2T2+a3T3 (111.14)

La ecuacion (111.14) es utilizada para generar la linea base en el intervalo

comprendido entre los tiempos de inicio (tis) y final de solidificacion (tfs).
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111.3.2 Método de Fourier

El método de Fourier [21] a diferencia del método de Newton considera la presencia
de gradientes térmicos en el interior del metal o aleacién, lo que constituye una hipoétesis
mas apegada a las condiciones que predominan durante la solidificacion del mismo.

Basados en esta suposicion la ecuacion que rige la transferencia de calor en el
interior del metal es la ecuacion general de conduccidn, representada por la expresion
(111.15)

O aviT+ 2

111.15
ot Cv ( )

En la cual dT/dt representa la velocidad de enfriamiento del metal (°C/s), o es la
difusividad calorifica de la muestra metalica (m%s), Cv es la capacidad calorifica
volumétrica (J/m®> °C) y Qs representa a la cantidad de calor liberada durante la

solidificacion.(W/m?®), la ecuacion anterior puede ser re escrita en términos de Qs como:

Qs=Cv[%—ZF} con Z.=aoV°T (111.16)

En la cual ZF representa la curva cero del método de Fourier, cuya evaluacion
requiere conocer la difusividad térmica del metal asi como el campo térmico en funcion de
la posicidn definido a través del laplaciano de la temperatura. Estas condiciones hacen que
la linea base tenga una representacion mas realista con respecto a las propuestas descritas
para generarla a traves del metodo de Newton, las cuales planteaban una interpolacién del
comportamiento exhibido por el metal cuando este se encontraba en estado sélido y liquido.

Regresando al célculo de la linea base de Fourier, la evaluacion experimental del
laplaciano requiere de al menos tres puntos en los cuales se conozcan la temperatura y la
posicion que estos guardan en la geometria del metal. Sin embargo, en el caso de un campo
simétrico uno de estos puntos puede ser omitido debido a que es posible suponer que la
temperatura del metal es la misma a una cierta distancia respecto al centro geométrico del

metal. Por consiguiente, s6lo dos mediciones experimentales son requeridas para llevar a
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cabo este célculo. En el caso de un sistema cuya geometria es cilindrica y asumiendo que el

calor solo es transferido en la direccion radial, el laplaciano puede ser evaluado como [21] :

VZT _ 4(T2 _Tl)
R, - R/

(n.17)

Donde T,y T, son las temperaturas correspondientes a las posiciones R; y R, con
respecto al centro geomeétrico de la pieza respectivamente.

El segundo término requerido para calcular la linea base lo constituye la difusividad
térmica del metal. Al igual que en el método de Newton las propiedades termofisicas son
consideradas una funcion de la fraccion sélida. Esta suposicion implica la aplicacion de un
proceso iterativo el cual se describe a continuacion.

Considerando que ninguna cantidad de calor es liberada por el metal cuando éste se
encuentra en estado liquido o solido, es posible suponer que bajo estas condiciones el
término Qs de la ecuacion (111.16) equivale a cero, lo que implica que la velocidad de
enfriamiento equivale a la linea base, esto permite establecer que la difusividad del metal en

las fases liquida y s6lida puede estimarse de acuerdo con la relacion:
oT

a= 4 (111.18)
\all

En la cual el término dT/dt es considerado como la rapidez de enfriamiento del metal
en la posicién mas cercana al centro geométrico de la pieza. Una vez promediados los
valores para las difusividades térmicas de la aleacion en las fases liquida y sélida es posible
comenzar el ciclo iterativo a partir del tiempo inicial de solidificacion determinado por el
criterio anteriormente mencionado aplicado sobre la derivada de la curva de enfriamiento
correspondiente a la posicion mas cercana al centro geométrico del sistema.

Este ciclo requiere conocer la evolucion de la fraccion solida dado que se ha
establecido que las propiedades termofisicas dependen directamente de ella, por lo cual al
comienzo de los calculos se asume que esta guarda un comportamiento lineal en el intervalo
de tiempo comprendido entre el inicio y fin de solidificacion de acuerdo a la siguiente

ecuacion.
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fo=— (111.19)

Donde fs es la fraccion sélida del metal, ts y te son los tiempos asociados al inicio y
fin de solidificacion respectivamente.

La dependencia de las propiedades termofisicas requeridas para generar la linea
base, en téerminos de la fraccion sélida estan dadas por las siguientes ecuaciones:

a(t)=a/(1-fs)+a,fs (111.20)

Cv(t)=Cv,(1— fs)+Cv,fs (111.21)

Donde oy y as son las difusividades térmicas al inicio y fin de la solidificacion,
mientras Cv; y Cvs son las capacidades calorificas por unidad de volumen de las fases
liquida y solida respectivamente.

Los resultados obtenidos anteriormente permiten calcular la cantidad instantanea de
calor que es liberada durante un cierto intervalo de tiempo. Al sumar todas estas
estimaciones a lo largo de la etapa de solidificacion, es posible calcular la cantidad de calor

latente liberada a lo largo de dicha etapa a través de la expresion:

L=TQS(t)dt (111.22)

El calculo del calor latente obtenido de la primera iteracion hace posible establecer

la evolucion de la fraccion solida para futuras iteraciones utilizando la siguiente ecuacion.

1 te
fs=— tj Qs(t) dt (111.23)

Por tanto sucesivas iteraciones serén realizadas utilizando ademas de la ecuacion
(111.23) las ecuaciones (111.20-111.22) con el fin de obtener un nuevo valor del calor latente,
este proceso concluird en el momento en que los valores correspondientes a la iteracion mas

reciente no difiera en un cierto porcentaje al obtenido por la iteracion anterior.
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111.3.3 Aplicacion de los métodos de Newton y Fourier

Los resultados generados por los métodos de Newton y Fourier pueden representarse
a través de las graficas siguientes.

a) Evolucion de la fraccién sélida (fs), la cual puede graficarse en funcion del
tiempo o de la temperatura [18,21,22].

b) Evoluciéon de la velocidad de formacion de sélido (dfs/dt), estos datos son
obtenidos a partir de la derivacion numérica de la fraccion solida con respecto al tiempo
[19,22].

c) Calculo de la cantidad de calor liberada durante todo el proceso de solidificacién
[11,18,21,23]

La informacion emanada de los métodos de Newton y Fourier han permitido analizar
con mayor profundidad el efecto de distintas variables de proceso sobre algunas de las
practicas mas comunes en el tratamiento del metal liquido entre las que se encuentran: la
refinacion [24-26], modificacion [27-29] y control de la porosidad [30] de aleaciones base
aluminio, la inoculacién [31,32] y nodularizacion [31,33] de hierros colados asi como la
cantidad de reforzante en materiales compuestos Al/SiCp [34-37]

Sin embargo su aplicacién no sélo se limita al control de procesos industriales sino
que se han utilizado en la validacion de modelos mecanisticos [38,39] asi como en el
estudio de la nucleacion secundaria [40], la determinacion del punto de coherencia
dendritica [17], la identificacion de las distintas fases precipitadas durante el enfriamiento

de una aleacion multicomponente asi como su eventual cuantificacion [41-43].
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CAPITULO IV

ANALISIS DE LA NUCLEACION NO RECIiPROCA
IV.1 DESARROLLO EXPERIMENTAL

La composicién de las aleaciones a analizar fue establecida bajo la perspectiva de
que el sistema Pb-Sn exhibird el fendmeno de la nucleacion no reciproca [1-3] en las
condiciones experimentales propuestas en este estudio, las cuales seran detalladas
posteriormente en este capitulo.

Con el fin de poder corroborar esta aseveracion es necesario considerar las partes
hipoeutéctica e hipereutéctica del diagrama de fases de un sistema de aleacion que permita
realizar el estudio de interés, en este caso el sistema Pb-Sn. Las composiciones propuestas
para ese estudio se establecieron buscando que el contenido en base masica de la fase
primaria y del microconstituyente eutéctico fuera el mismo en ambos casos.

Bajo esta premisa y suponiendo que la solidificacion se lleva a cabo en condiciones
de equilibrio, la regla de la palanca fue empleada para establecer la composicion de cada
aleacion con el fin de obtener un 50% en peso de fase primaria en ambas aleaciones
(hipoeutéctica e hipereutéctica.).

Adicionalmente una tercera aleacion de composicion eutéctica fue considerada, con
el fin de explorar el efecto que se tiene cuando se carece de una fase primaria preexistente
que eventualmente pueda fungir como agente nucleante de la otra fase que constituye al
eutéctico.

Tabla 1.1 Composiciones quimicas propuestas para las aleaciones a estudiar.

Aleacion Clave % peso de Sn
Hipoeutéctica AHOE 40.45
Hipereutéctica AHEE 79.7

Eutéctica AEEE 61.9

Partiendo de estos calculos se procedio a establecer las cantidades necesarias de
plomo y estafio para obtener lotes de aleacién de 2.5 Kg.
La materia prima utilizada fue plomo y estafio de pureza comercial cuya

composicion se especifica a continuacion.
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Tabla IV.2. Composicion quimica de la materia prima.

Plomo (Pb) Estafio (Sn)

Elementos Composicion Composicion

(% en peso) (% en peso)
Pb 99.9614 0.0400
Sn 0.0022 99.8906
Bi 0.0210 0.0030
Sh 0.0023 0.0300
Cu 0.0028 0.0190
Fe 0.0020 0.0080
Zn 0.0020 0.0002
As 0.0023 0.0000
Ag 0.0040 0.0060
Ni No proporcionado 0.0016

La técnica de fusién para la preparacion de las cargas consistio en introducir las
cantidades previamente pesadas de cada componente en un crisol de grafito, el cual a su vez
era colocado en el interior de un horno de crisol, posteriormente se encendian los
quemadores y al cabo de 20 minutos la aleacion se fundia. Cabe sefialar que el horno posee
una tapa a la cual se le perforaron dos orificios, uno de los cuales se utilizé para hacer pasar
un flujo de argdn o nitrégeno por medio de una lanza con el fin de generar una atmdsfera
protectora destinada a evitar en lo posible la oxidacion de la aleacion, el segundo orificio se
destinaba para introducir un tubo de cuarzo con el fin de agitar el bafio metalico cada
minuto durante un tiempo total de diez minutos, por este mismo orificio la temperatura de
la aleacion fue monitoreada mediante un termopar tipo K conectado a un multimetro. En el
momento en el cual la carga la aleacion alcanzo los 350 °C, era vertida en lingoteras de
hierro, las cuales habian sido previamente recubiertas de pintura de grafito.

Se realiz6 un muestreo aleatorio de al menos tres lingotes era realizado y enviado a
laboratorio para su analisis mediante la técnica de absorcion atémica, el promedio de estas
muestras fue realizado con el fin de obtener la composicién promedio asociada a cada lote,

la cual es mostrada a continuacién para cada una de las aleaciones consideradas.
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Tabla I1V.3. Composicion quimica de las aleaciones fabricadas. (Rango de error 0.005%wt)

Aleacion %Sn %Bi | %Sb | %Cu | %Fe | %Zn | %As | %Ag | %Ni

AHOE 41.8 0.00 | 0.02 | 0.01 | 0.02 | 0.01 | 0.00 0.00 0.00

AHEE 80.2 0.00 | 0.06 | 0.03 | 0.01 | 0.01 | 0.00 0.00 | 0.00

AEEE 62.3 0.00 | 0.00 | 0.02 | 0.02 | 0.01 | 0.00 0.00 0.00

Los lingotes de cada aleacion eran seccionados con el fin de obtener muestras de
aproximadamente 5009 de peso, las cuales eran introducidas en el interior de un crisol de
barro cuyas paredes eran recubiertas previamente con pintura de grafito, posteriormente el
crisol junto con la carga eran introducidos al interior de un horno de resistencia, las mismas
precauciones tomadas para evitar la oxidacion de las aleaciones durante su preparacion
fueron realizadas durante esta etapa. Una vez que se alcanzaba un grado de
sobrecalentamiento de 100°C con respecto a la temperatura de liquidus de la aleacion, se
procedia a vaciar la aleacion liquida sobre los moldes elaborados con el fin de registrar la
evolucion térmica de las aleaciones bajo estudio.

Con el fin de obtener la evolucion térmica asociada con la solidificacion de las
aleaciones bajo estudio coladas en molde de arena se procedié a la elaboracion de moldes
de este material fabricados mediante el proceso silicato — CO,, cuyas dimensiones
utilizadas para tal fin fueron 2 cm de didmetro interno, 10 cm de altura 'y 2.5 cm de espesor
de pared en el fondo de ellos, una tapa de fibra moldeable cerdmica fue empleada para
sellar el fondo del molde (ver Figura IV.1a): Durante la fabricacion de la tapa ceramica se
colocaban uno o dos alambres con un espesor de 2 mm de didmetro, con el fin de generar
los orificios a través de los cuales se introducirian los termopares destinados a registrar la
evolucion térmica de la aleacion (Figura 1V.1b).

Finalmente, los moldes ya sellados eran introducidos a un horno de conveccion
donde se calentaban a una temperatura de 100 °C durante dos horas, posteriormente el
horno se apagaba y se dejaba enfriar junto con los moldes durante un dia.

Como se menciond anteriormente, en el fondo de cada molde, uno de los termopares
tipo K era colocado en el centro geométrico del molde a una altura de 5cm. En el caso de
los experimentos destinados a la aplicacion del método de Fourier se colocaba un termopar
adicional en la orilla de la cavidad del molde.
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h=10 cm
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[ [ 1]

Metal i Molde Tapa ceramica

Figura IV.1(a) Sistema molde-metal, (b) Posicionamiento de los termopares en el sistema molde-metal.

Los termopares eran conectados a un sistema de adquisicion de datos marca
TempScan modelo 1000 el cual a su vez se enlazaba a una computadora a través de una
interfase, ello permitia que las mediciones registradas por los termopares fueran
almacenadas en un archivo de datos, en cada uno de los experimentos realizados el registro
de los datos se realizaba cada 0.1s.

En la figura 1V.2 se muestra un esquema del dispositivo experimental.

metal liquido — <«{— molde de arena

—— termopar

Adquisidor de datos

= 0000 0—

Fig. 1V.2 Dispositivo experimental para monitorear la evolucion de la solidificacion en molde de arena
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Posterior a la fusion y una vez que las piezas habian solidificado completamente, se
procedié a extraer cada muestra de su molde. Posteriormente estas eran cortadas
transversalmente a una altura cercana a la posicion longitudinal de los termopares con el fin
de establecer la posicion relativa de cada termopar respecto al centro geométrico las cuales
fueron determinaba mediante un vernier. También se obtuvieron muestras mediante cortes
longitudinales.

Las muestras obtenidas para cada una de las aleaciones eran preparadas con el fin de
poder revelar su micro y macro estructura; para ello se emplearon distintos reactivos de

ataque los cuales han sido sefialados en la siguiente tabla [4,5]:

Tabla I1V.4. Reactivos de ataque empleados en la preparacion de las muestras de las
tres aleaciones bajo estudio.

Aleacion

Reactivo usado para
revelar la microestructura

Reactivo usado para revelar
la macroestructura

Hipoeutéctica

10 ml de 4cido acético

20 ml de HNO3

10 ml HNO; 80 ml de agua destilada
40 ml glicerol
Hipereutéctica 100 ml H,O 100 ml H,O
2 ml HCI 2 ml HCI
10 g FeCl; 10 g FeCl;
Eutéctica 100 ml H,O 100 ml H,O
2 ml HCI 2 ml HCI
10 g FeCl; 10 g FeCl;

Una vez atacadas, las muestras fueron observadas mediante microscopia Optica y
microscopia electronica de barrido.

IV.2. RESULTADOS EXPERIMENTALES

Cada una de las aleaciones bajo estudio fue analizada desde las perspectivas térmica
y estructural a los niveles macro y micro. El enfoque térmico de este analisis consistio en el
uso de los criterios propuestos por Backerud [6] para tener un indicio semi cuantitativo de
la evolucion que tienen las etapas de nucleacién y crecimiento a partir de la estimacion de
un valor numérico correspondiente a las temperaturas que ese investigador relaciona con

los fendmenos anteriormente mencionados. Un estudio mas detallado acerca de la
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evolucion de la solidificacion es proporcionado por la aplicacion de los métodos de Newton
y Fourier.

Aunado a este analisis se utilizaron las técnicas de microscopia Optica y microscopia
electronica de barrido (MEB) con el fin de contrastar las tendencias derivadas del analisis
térmico en términos de las caracteristicas microestructurales observadas a partir de ambas
técnicas.

Un aspecto de sumo interés durante la implementacion de los métodos de Newton y
Fourier es la representacion de las propiedades termofisicas (densidad, capacidad calorifica
y conductividad térmica) de cada una de las aleaciones consideradas, el cual se detalla en el
apéndice B de este trabajo.

A continuacién se muestran los resultados mas representativos para cada una de las
aleaciones bajo estudio, en primera instancia se muestran los resultados inherentes al

analisis térmico y posteriormente los emanados de la caracterizacion
IV.2.1. Aleacion Hipoeutéctica
IV.2.1.1. Andlisis térmico

En la Figura 1V.3 se muestran curvas de enfriamiento tipicamente obtenidas para
esta aleacion bajo condiciones de enfriamiento en molde de arena. Las posiciones radiales
correspondientes a las mediciones de temperatura mostradas en esta Figura fueron: de 1.9
y 4.0 mm con respecto al eje de simetria de la muestra.

Como puede apreciarse en esta figura las curvas de enfriamiento correspondientes a
cada una de las posiciones de la muestra indican la formacion de dos microconstituyentes
solidos diferentes, los cuales se manifiestan a través de un cambio de pendiente en el caso
de la solidificacion primaria y del registro de un marcado subenfriamiento durante la
formacion del microconstituyente eutéctico.

De acuerdo con las tendencias mostradas en la Figura 1V.3, es posible establecer
una marcada diferencia en la respuesta térmica mostrada por las curvas de enfriamiento
cuando la solidificacion primaria y eutéctica se presenta. En la primera de ellas el

subenfriamiento registrado es practicamente nulo, mientras que en el caso de la formacion
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del microconstituyente eutéctico se alcanza un subenfriamiento estimado en 14.7°C con
respecto a la temperatura eutéctica de equilibrio (183.1°C).
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Fig. IV.3 Curvas de enfriamiento experimentales para la aleacion AHOE correspondientes a las posiciones de 1.9y 4.0
mm respecto al eje de simetria.

Este hecho pone de manifiesto que la formacion de la fase primaria (la cual
denominaremos o) rica en plomo es favorecida por la accion de un agente nucleante cuyo
origen puede ser las impurezas de la aleacion o bien las paredes del molde de arena.

Por otro lado, el hecho de que un subenfriamiento tan marcado se presente por
debajo de la temperatura de equilibrio asociada a la formacion del microconstituyente
eutéctico sugiere que la fase rica en estafo (la cual denominaremos ) enfrenta una mayor
barrera energética para su nucleacion, esto indica que pese a que existe ya una fase sélida
presente, la nucleacion de la fase B como parte de la formacion del microconstituyente
eutéctico no se ve favorecida por este hecho.

Considerando lo anterior, la primera derivada de la curva de enfriamiento
correspondiente a la posicion mas interna fue calculada y sobrepuesta a los datos de origen
con el fin de poder extraer mas informacion de la evolucion de la solidificacion ya que una
mejor apreciacion de las tendencias asociadas a la solidificacion es obtenida mediante el

uso de la primera derivada de la curva de enfriamiento.
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La Figura IV.4 ilustra la evolucion de este parametro al cual se ha sobrepuesto la

curva de enfriamiento. Ambas Figuras corresponden al termopar ubicado a 1.9 mm.
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Fig. IV.4. Curva de enfriamiento (T) y primera derivada de la curva de enfriamiento (dT/dt) correspondiente a la posicion
central de la muestra de aleacion AHOE.

Con el fin de tener un indicio a partir del cual se establezca el inicio y final de la
solidificacion primaria y eutéctica, se procedié a realizar una ampliacién de la figura
anterior a partir de los criterios propuestos por Backerud [6]. A continuacién se muestra la

zona correspondiente a la region considerada como el inicio de la solidificacion primaria.
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Fig. IV.5. Ampliacion de la zona correspondiente al inicio de la solidificacion primaria realizada sobre la curva de
enfriamiento y su primera derivada de la aleacion AHOE.
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En la Figura 1V.5 se ilustra el tiempo de inicio de solidificacién (tis) determinado de
acuerdo al criterio ya descrito en el capitulo anterior, el cual ha sido estimado en 10.9s, la
temperatura correspondiente a la aleacion en ese instante es de 238.8 °C. Esta metodologia
es considerada por algunos autores [6] para determinar la temperatura de nucleacion.

Este mismo analisis fue aplicado alrededor de la zona en la cual la solidificacién
eutéctica inicia, para ello se utilizd una nueva ampliacion de la Figura 1V.4 El resultado de

esta determinacion es representado por la Figura IV.6.
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Fig. IV.6. Ampliacion de la zona correspondiente al inicio de la solidificacion eutéctica realizada sobre la curva de
enfriamiento y su primera derivada ( aleacion AHOE)

Los resultados de este analisis indiéan que la nucleacion del eutéctico ocurrid
alrededor de los 60 s, momento en el cual la temperatura registrada es de 171.2 °C. Por otra
parte la temperatura de recalescencia maxima es 178.4 °C.

Como producto de este analisis es posible apreciar en primera instancia que la
formacion de la fase primaria () solo provoca una disminucion en la velocidad a la cual se
enfria la muestra, sin embargo su magnitud no provoca un recalentamiento de la misma,
como puede corroborarse a partir de las Figuras IV.4y IV.5.

Esto concuerda con las tendencias mostradas por la curva de enfriamiento y permite
asumir que la nucleacion de la fase a es llevada a cabo de manera muy eficiente.

Por otra parte surge la disyuntiva con respecto al momento en el cual el crecimiento

de la fase o da inicio debido a que, de acuerdo con lo propuesto por Backerud [6] esta etapa
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puede ser evaluada a partir del momento en el cual la aleacion es recalentada debido a la
liberacion de calor, producto del subito crecimiento de los nucleos previamente formados.

Posteriormente la cantidad de calor generado tiende a disminuir, lo que provoca que
la aleacion se enfrie, hecho que es registrado por la primera derivada de la curva de
enfriamiento la cual indica que el valor de cero se alcanza nuevamente. La temperatura a la
cual se presenta este nuevo punto es presuntamente la temperatura de crecimiento estable.

Sin embargo este criterio no puede ser aplicado en este caso debido a que la
aleacion no se recalienta. Pese a ello es posible apreciar que después de un cierto tiempo el
sistema alcanza una velocidad de enfriamiento constante pero de signo negativo, lo que
indica que la cantidad de calor extraida por el molde supera a la generada por el
crecimiento de la fase primaria, lo que coincide con el criterio anteriormente descrito en el
sentido de que se presenta una rapidez de enfriamiento constante en el momento en el que
el crecimiento se lleva a cabo.

En el caso de la solidificacion eutéctica, existe un comportamiento completamente
diferente al exhibido por la aleacion durante la solidificacién primaria. La primera de estas
diferencias consiste en la presencia de recalescencia, de acuerdo con los resultados
obtenidos, la temperatura de nucleacion es menor a la de recalescencia maxima como se
puede apreciar en la Figura IV.6, lo que indica que la nucleacién del microconstituyente
eutéctico no fue favorecida por la fase primaria o ya existente.

IV.2.1.2. Aplicacién de los métodos de Newton y Fourier

Un segundo aspecto a partir del cual se analizo la evolucion de la solidificacion,
consistio en la aplicacién de los métodos de Newton y Fourier, con el fin de poder
establecer cual de ellos proporciona una mejor representacion de este fenémeno.

Este analisis recayo en las tendencias mostradas por cada uno de los parametros
cinéticos calculados mediante las técnicas mencionadas y que constituyen un reflejo de la
forma en la que la solidificacion procede. A continuacién se describe detalladamente cada
uno de los aspectos involucrados en este estudio.

Los datos asociados a las curvas de enfriamiento experimentales representadas por
la Figura IV.3. fueron introducidos en dos programas de cdmputo escritos en lenguaje

QBASIC, los cuales se fundamentan en los algoritmos descritos en el capitulo anterior con
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el fin de representar a los métodos de Newton y Fourier. Estos métodos tienen la finalidad
de generar informacion sobre la evolucion térmica y la cinética de la solidificacion de cada
una de las aleaciones bajo estudio.

Como resultado de ambos programas se tiene la generacion de la linea base o curva
cero de Newton (ZNy) y de Fourier (ZNg). En el caso del primer método la linea base fue
construida con base al procedimiento tres descrito en el capitulo anterior. La importancia de
la linea base para ambos métodos radica en el hecho de que ambas constituyen un punto de
referencia con respecto a la velocidad de enfriamiento real de la aleacion en una cierta
posicion.

A partir de las diferencia entre la linea base (ZNr 0 ZNy) y la primera derivada de la
curva de enfriamiento (dT/dt), se genera una area la cual al multiplicarla por la capacidad
calorifica volumétrica de la aleacion determinada al tiempo t, permite estimar la totalidad
del calor latente liberado durante la solidificacion de la aleacion hipoeutéctica. Esta
cantidad sirve de referencia para calcular la fraccion soélida al tiempo t, a partir del calor
latente liberado en ese instante entre el calor latente total.

La fraccion solida representa por consiguiente un estimado de la cantidad de
aleacion solidificada en términos de la cantidad de calor liberada a un cierto tiempo con
respecto al calor latente total liberado durante todo el proceso de solidificacion.

Las Figuras 1V.7(a) y IV.7.(b) muestran, respectivamente, las lineas base de Newton
y Fourier (ZNy Yy ZNE respectivamente) sobrepuestas a la velocidad de enfriamiento de la
aleacion correspondiente al centro geométrico de la muestra. Al observar ambas figuras, es
posible apreciar notables diferencias entre las lineas base de Newton y Fourier

Cabe recordar que si bien existen multiples formas de calcular la linea base de
Newton, todas estan basadas en una interpolacion de la inercia térmica mostrada por la
aleacion antes y después de la solidificacion cada una de ellas. En este sentido, vale la pena
sefialar que los tiempos de inicio y final de solidificacion son los ya mencionados en la
seccion anterior de este capitulo.
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Figura IV.7.(a). Representacion de linea base de Newton (ZNy) y la velocidad de enfriamiento de la aleacion
hipoeutéctica
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Figura IV.7.(b). Representacion de linea base de Fourier (ZNg) y la velocidad de enfriamiento de la aleacion
hipoeutéctica.

Esto hace que el comportamiento mostrado por la linea base de Newton (ZNy)
durante la solidificacién no esté regido por un comportamiento en el sistema durante esta

etapa, por lo que no se aprecian mayores cambios en este parametro de referencia.
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En contraparte, la obtencién de la linea base de Fourier (ZNg) requiere de la
medicion de la temperatura en dos posiciones radiales distintas en el interior de la aleacion
por lo que su construccion si permite mostrar los cambios que la solidificacion de una fase
provoca sobre la evolucion térmica de la aleacion.

Lo anterior puede constatarse observando con detenimiento la Figura IV.7(b). Con
relacion a la primera derivada de la curva de enfriamiento,(dT/dt), puede apreciarse que en
el momento en el que la solidificacién primaria da inicio, un aumento en (dT/dt) se suscita
hasta que se alcanza un maximo, luego de lo cual la aleacion se enfria lentamente hasta
alcanzar un valor practicamente constante como lo indica la meseta.

Este comportamiento también se refleja en la curva cero de Fourier, solo que en este
caso el comportamiento de esta curva exhibe durante las primeras etapas de la
solidificacion una disminucion en sus valores conforme el tiempo transcurre hasta que se
alcanza un minimo. Este minimo coincide con el maximo mostrado por dT/dt, este efecto
“espejo” puede ser explicado en los siguientes términos.

Durante el enfriamiento de la fase liquida, la diferencia entre las temperaturas
interna y externa es casi constante pero de signo negativo debido a que la extraccion de
calor ocurre de adentro hacia afuera del molde. Sin embargo, en el momento en el cual la
fase primaria crece, libera una cierta cantidad de calor que propicia que la temperatura del
centro se incremente, provocando con ello un mayor gradiente térmico entre las posiciones
interna y externa. Esto implica que la cantidad de calor que debe fluir desde el centro de la
pieza hacia el exterior de la misma se incremente.

Si se considera como referencia a la posicién interna de la aleacion liquida, se
observa que al fluir el calor desde esta posicion hacia afuera, la aleacion sufriria un
paulatino enfriamiento referido a esta convencion geométrica, lo que se manifiesta a través
de una velocidad de enfriamiento cada vez méas grande representada por ZNk.

Conforme las cantidades de calor extraido (por el molde) y generado (por el
crecimiento de la fase o) se equilibran, la aleacion se enfriard a una velocidad estable como
lo indica la meseta apreciada en la figura IV.7(b) correspondiente a la curva dT/dt. Este
hecho también se aprecia en la curva cero de Fourier (ZNg) cuyo valor tiende a
estabilizarse. Sin embargo, cuando la nucleacién del eutéctico ocurre, nuevamente se

producira un efecto similar al descrito para la fase primaria a, solo que en este caso la

99



formacion del eutéctico genera una mayor cantidad de calor, lo que a su vez propicia la
aparicion de un nuevo pico sobre la curva dT/dt. Este pico es de mayor magnitud al primero
dado que en este caso si existe la recalescencia de la aleacion.

Nuevamente el efecto “espejo” es apreciado debido a que un pico de signo contrario
al exhibido en la curva dT/dt es mostrado por la curva cero de Fourier (ZNg) cuyo origen ha
sido ya detallado, posterior a la nucleacién del eutéctico, inicia la etapa de crecimiento.
Durante el transcurso de la misma la aleacion se enfria a una velocidad cercana a cero,
como lo indica dT/dt. Esto sin embargo no se manifiesta en la curva cero de Fourier debido
a que las temperaturas entre las regiones interna y externa tiende a estabilizarse debido a la
poca cantidad de calor generada en el centro de la pieza, lo que propicia un ascenso
paulatino en los valores de ZNg. Esto propicia que en un momento dado la curva cero de
Fourier se intercepte con la velocidad de enfriamiento (dT/dt) indicando que la
solidificacion ha concluido (Fig 1V.7(b)).

El comportamiento mostrado por las lineas base de Newton y Fourier debe reflejarse
en los resultados derivados de ambos métodos ya que estas constituyen un parametro de
referencia con respecto a la primera derivada de la curva de enfriamiento; por tal motivo es
de esperarse que las curvas gque describen la evolucién de la fraccion sélida asi como de la
velocidad de formacidn de sélido sean diferentes entre un método y otro.

Con base en la informacion contenida en las Figuras 1V.7(a) y IV.7(b), se calculd la
evolucion de la fraccion solida (fs) asi como la rapidez de formacion de solido (dfs/dt) con
respecto al tiempo calculadas a partir de los métodos de Newton y Fourier, las cuales han
sido representadas mediante las Figuras 1VV.8(a) y 1V.8(b) respectivamente. Con el fin de
poder visualizar con mayor nitidez la evolucion de este proceso, se procedié a calcular la
primera derivada numérica de la fraccion solida respecto al tiempo, mediante el uso de
diferencias finitas (Seccion A.3, Apéndice A). Este pardmetro permite establecer muy
claramente el efecto que tiene la formacion de una fase sobre la cantidad de calor generada

cuando esto se suscita.
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Figura 1V.8(a) Representacion de la evolucion de la fraccion sélida (fs) y de la velocidad de formacion de
solido (dfs/dt) a partir del método de Newton,
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Figura 1V.8(b) Representacion de la evolucion de la fraccion solida (fs) y de la velocidad de formacion de sélido (dfs/dt)
a partir del método de Fourier.

Las Figuras 1V.8(a) y IV.8(b) muestran la evolucion de los parametros
anteriormente mencionados y corresponden respectivamente a los métodos de Newton y
Fourier. Una primera impresion obtenida a partir de la comparacién de la evolucién de la
fraccion solida (fs) para ambos métodos sugiere que no habria notables diferencias para el

calculo de este parametro entre uno y otro método, ya que ambos predicen un crecimiento
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paulatino de la fraccion sélida, caracterizado por la presencia de dos etapas, la primera de
ellas sugiere que el solido se forma con menor rapidez con respecto a una segunda etapa en
la cual esto se suscita de manera mas rapida.

Por otra parte la primera derivada de la fraccion con respecto al tiempo (dfs/dt)
muestra que ambos métodos coinciden en la presencia de dos picos asociados a la
nucleacion de las fase a y el microconstituyente eutéctico respectivamente. Un punto
adicional en comudn entre ambos métodos radica en el hecho de que la magnitud del primer
pico es menor con respecto al del segundo. Considerando que la cantidad de calor generada
instantaneamente es directamente proporcional a la velocidad y por ende al subenfriamiento
al cual el solido se forma, es posible asumir que ambos métodos sugieren que tanto la
nucleacion del microconstituyente eutéctico y el posterior crecimiento acoplado del mismo
ocurre inicialmente bajo el efecto de la presencia de altos subenfriamientos, teniendo como
consecuencia la liberacion de una mayor cantidad de energia que la que se libera cuando la
fase o es nucleada. Sin embargo las magnitudes predichas por el método de Newton (Fig.
IV.8 a) son menores a las que el método de Fourier proporciona (Fig. 1V.8.b).

Existe sin embargo una notable diferencia entre el comportamiento de la aleacion
mostrado por los métodos de Newton y Fourier para la etapa comprendida entre la
nucleacion de la fase o y el inicio de la solidificacion del microconstituyente eutéctico, la
cual esta relacionada con la naturaleza del crecimiento de la fase primaria o.

El método de Newton predice que esta etapa es caracterizada por un continuo
descenso en los valores asociados a dfs/dt (Fig 1V.8a) y por consiguiente de la cantidad de
calor generado durante la misma. En contraparte el método de Fourier predice que durante
esta etapa la velocidad a la cual el sélido se forma (dfs/dt) y durante un periodo
relativamente corto de tiempo, esta velocidad es muy alta. Sin embargo, después de un
lapso de tiempo relativamente pequefio, la formacion del microconstituyente primario se
desarrolla a una velocidad mucho menor y casi constante, como lo muestra la meseta

apreciada en la Figura 1V.8b.
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1V.2.1.3. Analisis de la macroestructura

Con el fin de caracterizar la macroestructura de esta aleacion, se procedié a realizar
cortes en las direcciones transversal y longitudinal de las muestras, con el fin de revelar la
forma que adopta la macroestructura obtenida en la muestra.

Las Figuras 1VV.9a y 1V.9b muestran la presencia de granos columnares, como lo indica
claramente la direccionalidad de los granos alargados que se aprecian en los macroataques,
tanto de las secciones transversales como de las secciones longitudinales de las muestras
analizadas. La direccionalidad se debe al hecho de que la solidificacion procede en
direccion contraria a la del flujo de calor. Lo anterior plantea que el primer sélido formado
se ubico en la region externa de la pieza (intercara metal-molde) empleando para su

nucleacion a las paredes del molde de arena como substrato.

(@) (b)

Figura 1V.9 Macrografias de la aleacion hipoeutéctica (a) en direccién radial y (b) en direccion longitudinal

La aseveracion anterior es corroborada por la nula recalescencia de la aleacién
reflejada en la curva de enfriamiento asi como en la ausencia de valores positivos de dT/dt

en la primera derivada de la curva de enfriamiento (Figs IV.3y IV.4)
IV.2.1.4. Andlisis metalografico por microscopia éptica

Una vez que la muestra ha solidificado, se procedi6 a su preparacién metalografica
siguiendo la técnica convencional. Los resultados obtenidos son mostrados a través de las

Figuras IV.10a y 1V.10b en las que es posible apreciar dos microconstituyentes distintos.
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La fase oscura corresponde a la fase primaria (o) rica en plomo la cual se encuentra
rodeada por el micronstituyente eutéctico, el cual consta de pequefas particulas redondas
de fase rica en plomo diseminadas en una matriz rica en estafio, representada por la fase
clara.

La morfologia adoptada por el microconstituyente eutéctico ha sido observado en
una gran cantidad de sistemas [7-11] incluyendo el objeto de este estudio [12] y se le ha

denominado como eutéctico anémalo [14,15].

Solucion
solida o

Eutectico Solucion
anomalo . solida &

Eutectico
anomalo

(a) (o)
Figuras 1V.10 (a)-(b). Metalografias de la aleacion hipoeutéctica.

IV.2.1.5. Andlisis realizado por microscopia electronica de barrido (MEB)

La aleacion hipoeutéctica fue analizada mediante la técnica de MEB para lo cual se
considerd una zona representativa de la misma, la cual fue enfocada empleando electrones
retrodispersados a fin de conocer la composicion semicuantitativa de cada una de las fases.

A partir de la Figura 1V.11 es posible establecer la presencia de dos fases distintas
entre si, una de las cuales es rica en plomo (region clara) y la otra rica en estafio (region
oscura). En esta misma imagen puede apreciarse la presencia de particulas de color negro
que corresponden a carburo de silicio incrustado durante la preparacion metalografica de la
muestra.

Con el fin de determinar la composicion de cada una de las fases sefialadas, se
procedid a analizarlas quimicamente mediante EDX. Para ello se consideraron dos zonas
diferentes de la muestra (Fig. 1V.11), una de ellas rica en plomo y otra rica en estafio, las

regiones mencionadas se muestran a través de los recuadros 1y 2 respectivamente.
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Fig. IV. 11. Imagen de la aleacion hipoeutéctica generada por electrones retrodispersados

Los resultados obtenidos para la composicién de cada una de las zonas mencionadas

se indican en la tabla IV.5.

Tabla 1V.5. Analisis de la composicion de las fases solidas determinados por EDX.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb%
% en peso en peso
Alfa (o) 3.21 96.79
Beta (B) 99.07 0.93
Counts
3 A
4003
3003
2003
] n
_: &n
1004 b sn
] Ph
3 i” Fb Pb
0 | T - - T
1] g 10 15 20
Enengy (ke
Fig. IV. 12(a). Espectro de la solucion sélida alfa rica en plomo
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Fig. IV.12(b) Espectro de la solucion beta rica en estafio

Como se sefial6 anteriormente, en el interior de la matriz rica en plomo (recuadro 1,
Fig. IV.11) es posible apreciar la presencia de pequefias particulas presumiblemente ricas
en estafio. Con el fin de establecer la composicién de una de estas particulas asi como de la
matriz circundante a la misma, se efectu6 un andlisis por EDX de estas las regiones

indicadas en la Figura IV.13, cuyos resultados se muestran en la Tabla I1V.6.

Fig. 1V.13. Ampliacidn sobre la zona rica en plomo generada por electrones retro dispersados.
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Tabla 1V.6. Andlisis de la composicidn para las fases presentes en la Figura 1V.13
determinados por EDX.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
% en peso % en peso
Matriz (o) 3.39 96.53
Pasticula () 96.61 3.47
Counts
SUU—_ F
400—5
_: Sn
200 Sn
:En in
] 3n
N’Pﬂ “ e I 'E: P:b
o] L L
0 § 10 14 20
Energy (keV)

Fig. IV.14(a). Composicion de la fase o rica en plomo.

Counts

Enengy ')

Fig. IV.14( b) Composicion de una particula rica en estafio en el interior de la fase primaria.

A continuacion se muestra en la Figura V.15 un acercamiento de una region en la
cual la matriz la constituye la solucion solida 3 rica en estafio (recuadro 1), en cuyo interior
se diseminan pequefios glébulos presuntamente ricos en plomo, uno de los cuales fue
analizado (recuadro 2). Esta imagen fue empleada como referencia para determinar la

composicion de las soluciones mencionadas mediante EDX,
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Los resultados obtenidos son mostrados a continuacion a travées de la tabla IV.7. y
de las Figuras IV.15.ay IV.15.h.

1 Bsirm FE-USAI

Fig. IV.15. Imagen de la aleacion hipoeutéctica generada por electrones retro dispersados

Tabla 1V.7. Analisis quimico sobre la matriz (recuadro 1, Figura IV.14) y un glébulo
(recuadro 2 Figura 1V.15).

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
%en peso % en peso
Globulo (o) 6.02 93.98
Matriz (B) 97.9 2.10
Counts
_: F
EEDD—E
400—-
200—5 N
Y R,
0 1 T T 1 T
a 5 10 15 20
Energy (ke

Fig. IV. 16( a). Composicidn del glébulo rico en plomo
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Fig. 1V.16(b) Composicion correspondiente a la fase beta rica en estafio.

IV.2.1.6. Discusion de resultados

Relacionando las tendencias térmicas a las determinaciones micro y macro
estructurales obtenidas, es posible suponer gque la fase o nucled en las paredes del molde tal
como se ha mencionado con anterioridad. Por consiguiente, es de esperar que la etapa de
crecimiento comience inmediatamente. Dadas las condiciones imperantes en la
solidificacion de aleaciones en moldes de arena aunado a la composicion de la aleacion es
I6gico asumir que esta etapa sea controlada por la difusion de soluto, lo que daria origen a
la formacion de dendritas de fase a. Estas dendritas inicialmente crecerian desde las orillas
del molde hacia el centro del mismo hasta que sus brazos primarios se toquen entre si
propiciando con ello la creacion de una estructura semisolida, posteriormente nuevos
brazos son originados a partir de los brazos primarios, los cuales creceran a expensas del
liquido remanente a través de la difusion de soluto.

Esto propicia un enriquecimiento de soluto en el liquido con respecto al contenido
de estafio, lo que se hace ain mas evidente con el grado de subenfriamiento alcanzado por
la aleacion una vez que las condiciones para la nucleacion del microconstituyente eutéctico
son propicias.

El grado de enriquecimiento del liquido puede ser aproximado mediante la
extrapolacion de la linea de liquidus asociada al lado hipoeutéctico del diagrama de fases

del sistema Pb — Sn hasta alcanzar la temperatura correspondiente al subenfriamiento
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méaximo. De manera anéloga la linea de sélidus para la fase a puede ser extrapolada y asi
estimar la saturacion de esta fase con respecto al contenido de estafio.

Este hecho proporciona un mayor tiempo para el crecimiento de la fase a, lo que
plantea que los brazos dendriticos secundarios y aun terciarios se aglomeren y den lugar a
la formacidn de las particulas ricas en plomo ilustradas por las micrografias. Sin embargo,
algunas pequefias regiones de liquido pueden permanecer sin solidificar y precipitarse
posteriormente como fase P rica en estafio, la cual podria explicar el porque hay pequefios
puntos de esta fase en el interior de las dendritas ricas en plomo.

Por otra parte existiran regiones en las cuales la fase liquida seguira presente y una
vez que la fase B haya nucleado, comenzara el crecimiento de esta fase, el cual inicialmente
propiciara la recalescencia de la aleacion debido al calor liberado por la formacion de esta
fase.

Estudios realizados sobre gotas atomizadas de diversas aleaciones han sido
realizados desde las perspectivas cinética, microestructural y térmica por varios
investigadores [16-21] empleando diversas técnicas inhibidoras de la nucleacion
heterogénea [22]. Algunos de estos resultados han sido referidos a un diagrama
adimensional entalpia — temperatura [21,23], en el se describen tres mecanismos a través de
los cuales la solidificacion evoluciona. El primero de ellos corresponde a un caso
isotérmico, el segundo esta referido a condiciones adiabaticas y un tercero en el cual el
fendmeno de la recalescencia se presenta.

Con base en este ultimo mecanismo se ha podido establecer que la solidificacion de
gotas atomizadas es llevada a cabo en dos etapas. La primera de ellas ocurre desde el
momento en el cual se presenta la nucleacion a un cierto subenfriamiento, luego de lo cual
se presenta la liberacion de calor latente que a su vez provoca la recalescencia de la
aleacion. Dada la naturaleza del sistema puede asumirse que esta cantidad de energia sera
casi totalmente consumida por la gota, induciendo con ello una alta velocidad de
crecimiento de la interfase liquido - sélido. Esto implicaria que el proceso se llevaria a
cabo en condiciones casi adiabaticas.

Una segunda etapa se suscita posteriormente y una vez que la temperatura de la gota
se acerca al punto de fusion de la aleacidn, un segundo mecanismo de crecimiento es

apreciado, este se caracteriza por el hecho de que la temperatura permanece constante.
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Basandose en estas ideas, se propone la siguiente secuencia fenomenoldgica para
explicar la presencia de las pequefias particulas de fase o apreciadas a través de la
microestructura, las cuales estan diseminadas en la matriz rica en estafio.

Para ello se supone que un mecanismo similar al de las gotas atomizadas ocurre
localmente, una vez que la nucleacion de la fase B se ha suscitado, es decir en el inicio de la
nucleacion de la fase B habra una gran cantidad de energia liberada como lo indican la
velocidad de enfriamiento y la velocidad de formacion de sélido (Figuras 1V.7(a)-(b) y IV.8
(a)-(b)). Si consideramos que este calor es absorbido por las regiones adyacentes a la nueva
fase en formacion tendremos por consiguiente que una parte del mismo se utilizara para
provocar la recalescencia de la aleacion. Si observamos esto desde la perspectiva de la fase
a previamente solidificada tendremos que el calor latente asociado a la formacion de f
inducira el calentamiento de las particulas de fase a ya solidificada provocando con ello ya
sea su refusién o bien su fragmentacion en particulas méas pequerfias, dando origen a la
estructura globular observada.

La refusion de la fase o requiere que las fases liquida y solida se encuentren
sobresaturadas, condicion que se cumple dado el grado de subenfriamiento alcanzado por la
aleacion durante la formacion del microconstituyente eutéctico. Conforme el calor es
liberado la temperatura de la aleacion se incrementa superando en algunas regiones la
temperatura de fusion de la fase o sobresaturada. Lo anterior se debe a que conforme la
fase a se enriquece en estafo, su temperatura de liquidus disminuye. Este hecho es mas
notorio en las regiones en las cuales los brazos secundarios se forman, por lo que seran los
sitios mas propensos a ser refundidos por la liberacion de calor latente.

Recientemente, se ha propuesto que la refusion o la fragmentacion de los brazos
secundarios de una dendrita ocurren debido a la accion de la tension superficial lo que se

refleja en una re-distribucion de soluto y de calor [25,26].

IV.2.2. Aleacién Hipereutéctica

Siguiendo la secuencia adoptada para la presentacion de los resultados
correspondientes a la aleacion hipoeutéctica, a continuacién se muestran los resultados

obtenidos para el caso de la aleacién hipereutéctica.
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IV.2.2.1.Analisis Térmico

La Figura IV.17 muestra curvas de enfriamiento tipicamente asociadas con el
enfriamiento y solidificacion de la aleacion hipereutéctica. Las curvas que se muestran en
esta Figura fueron obtenidas mediante mediciones realizadas por dos termopares ubicados
a 1.9y 4.3 mm respecto al eje de simetria de la pieza.

Esta figura muestra, como es de esperarse, la formacién de dos microconstituyentes
solidos diferentes, lo cual puede ser apreciado a partir de las tendencias mostradas por
ambas curvas de enfriamiento. Sin embargo existen diferencias significativas respecto a las
curvas de enfriamiento correspondientes a la aleacidn hipoeutéctica.

Los registros téermicos mostrados por la Figura 1V.17 indican la presencia de un
marcado subenfriamiento en el momento en el cual comienza la solidificacion primaria,
este subenfriamiento es de 5.6 °C a una posicion de 1.9 mm respecto al centro geométrico
de la pieza lo que implica que la nucleacion de la fase p no es favorecida de manera
sustancial por los eventuales agentes nucleantes representados por las impurezas de la
aleacion o las paredes del molde.
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Fig. IV.17. Curvas de enfriamiento de la aleacion hipereutéctica correspondientes a los termopares ubicados a 1.9y 4.3
mm respecto al eje de simetria de la pieza bajo estudio.
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Lo anterior indica que la formacion de la fase primaria p requirio de una cierta
cantidad de energia en términos de subenfriamiento a fin de solventar este evento lo que es
indicativo de que ninguna de las impurezas presentes en la aleacion actué como un efectivo
nucleante de esta fase. En contraste, la fase  aparentemente si favorecié la nucleacion del
microconstituyente eutéctico, tal como lo muestra la deteccion de un subenfriamiento
practicamente nulo en la curva de enfriamiento, a la temperatura eutéctica de la aleacion.

Con el fin de evidenciar ain mas las tendencias anteriores, se sobrepone la primera
derivada de la curva de enfriamiento correspondiente a la posicién mas cercana del centro
geométrico de la pieza con la curva de enfriamiento, como se muestra en la Figura IV.18.

Esta figura, fue empleada para realizar un analisis mas detallado de las regiones de
la grafica en las cuales la solidificacion primaria y eutéctica inician. Con ello se busca
determinar la temperatura a la cual la nucleacién de ambos microconstituyentes se lleva a
cabo. De igual forma es posible estimar la maxima temperatura alcanzada por la aleacion

durante la recalescencia de los microconstituyentes primario y eutéctico.

320 7
— 276 " = 3
O dar
1 5
= 232 o §
® —_
; 3
2 188 o
= i
Q
" 144 4

100 L] L] L] L] '13

0 40 80 120 160 200

tiempo (s)
Fig. IV.18. Evolucion de la curva de enfriamiento para el termopar interior de la muestra hipereutéctica (T) y su
correspondiente velocidad de enfriamiento obtenida por la diferenciacion numérica (dT/dt).
La Figura 1V.19 ilustra el inicio de la solidificacion primaria, cuya génesis la
constituye la etapa de nucleacion, esta etapa se estima a partir de la derivada asociada a la
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curva de enfriamiento (dT/dt), mediante la presencia de una desviacién apreciada en su
tendencia, de acuerdo a lo anterior se estima que esto se suscita a una temperatura de 206.3
°C en un tiempo cercano a los 15 segundos. Por otra parte la correspondiente a la maxima
recalescencia de esta aleacion es estimada en 204.7 °C.

El uso de la primera derivada de la curva de enfriamiento (dT/dt), confirma que la
nucleacion de la fase primaria B induce una recalescencia en la aleacion, reflejada en el
maximo apreciado en la curva dT/dt (Figuras I1V.18 y IV.19).

Al observar con mayor detenimiento a la Figura 1V.19 es posible observar que la
temperatura de nucleacion de la fase 3 estd por debajo de la temperatura de recalescencia lo
que confirma que la formacion de los ndcleos de la solucion sélida B se realizé en
condiciones desfavorables lo cual provocd que fuera necesario alcanzar los elevados

subenfriamientos observados para que se diera la nucleacion y el posterior crecimiento.
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Fig. IV.19. Ampliacion de la Figura 1V.18. alrededor del inicio de la solidificacion primaria.

Este comportamiento es completamente opuesto respecto a la solidificaciéon del
microconstituyente eutéctico, la cual se inicia a una temperatura estimada en 182.5 °C este
valor corresponderia a la nucleacion de este microconstituyente la cual es mayor a la
méaxima temperatura alcanzada por la aleacion después de haber sido subenfriada. Este

hecho indica que un substrato fungié como un efectivo nucleante para este micro
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constituyente. Esto se confirma a través del registro de la temperatura a través de la meseta
observada en la curva de enfriamiento como puede observarse en la Figura IV.20 asi como
por la oscilacién alrededor del valor de cero en la curva dT/dt.

Al contrastar la evolucion térmica de las aleaciones hipoeutéctica e hipereutéctica
exhibida durante los experimentos aqui presentados y apoyados en investigaciones
anteriormente realizadas sobre diversos sistemas binarios durante la solidificacion de
emulsiones metalicas (incluyendo este caso) [1,2,12,13,27-29] en los cuales un eutéctico
anomalo se forma, es posible suponer que el fendbmeno de la nucleacion no reciproca es el
responsable de las diferencias encontradas en las curvas de enfriamiento de estas dos
aleaciones estudiadas, lo que corrobora lo encontrado por diversos investigadores [30-32]
aunque no habia sido corroborado mediante analisis de curvas de enfriamiento asociadas a

muestras masivas.
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Fig. IV.20. Curva de enfriamiento y velocidad de enfriamiento alrededor de la solidificacion eutéctica.

IV.2.2.2. Aplicacion de los métodos de Newton y Fourier

Utilizando los datos proporcionados por las curvas de enfriamiento experimentales
se procedio a su procesamiento numérico empleando los programas elaborados para la

implementacion de los métodos de Newton y Fourier. Los resultados obtenidos para ambos
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métodos aplicados a las curvas de enfriamiento mostradas en la Figura V.17, son

mostrados en las Figuras 1V.21(a) y 1V.21(b).
En dichas figuras se muestran respectivamente las lineas base de los métodos de

Newton (ZNy) y Fourier (ZNg) las cuales son sobrepuestas a la velocidad de enfriamiento

correspondiente a una posicion de 1.9 mm.
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Figura V.21 (a) Representacion de la linea base de Newton (ZNy) y de la velocidad de enfriamiento
correspondiente a una posicion de 1.9 mm,
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Fig. IV.21(b). Evolucién de la velocidad de enfriamiento (dT/dt) y de la curva cero obtenida por la aplicacion del método
de Fourier (ZNg)
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Al observar, las figuras anteriores queda de manifiesto nuevamente, las notables
diferencias existentes entre las lineas base asociadas a los métodos de Newton (ZNy) y
Fourier (ZNg), por lo que es de esperar la obtencidn de resultados diferentes en los métodos
sefialados.

Con base en lo anterior, se calculd la evolucién de la fraccion sélida (fs) y de la
velocidad de formacion de sélido (dfs/dt) con respecto al tiempo. Los resultados obtenidos
son mostrados en las Figuras 1V.22(a) y 1V.22(b).

Al comparar las tendencias mostradas por la curva fs vs t en las Figuras 1V.22(a) y
IV.22(b) es posible observar que este pardmetro muestra un continuo ascenso en sus valores
conforme el tiempo transcurre, esta tendencia se ve ligeramente modificada durante ciertos
periodos de tiempo. Este comportamiento contrasta con el exhibido por la aleacion
hipoeutéctica en la cual era claramente discernible la formacion de la fase primaria y del
microconstituyente eutéctico a través de un abrupto cambio en la curva correspondiente a la

evolucion de la fraccion solida.
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=
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Figura 1V.22(a) Evolucion de la fraccion solida y de la velocidad de formacion de fraccion sélida (dfs/dt)
calculadas a partir del método de Newton,

117



1.0 0.030
e L 0.025
e LY  0.020 o
0.6 - e fs —h
o &
o L 0.015 E
0.4 4 =
L 0.010 £
0.2 1 L 0.005
0.0 ' . . . 0.000
0 40 80 120 160 200

tiempo (s)

Fig. IV.22(b) Evolucion de la fraccién solida y de la velocidad de formacion de fraccion sélida (dfs/dt) calculadas a
partir del método de Fourier.

Con el fin de poder tener una mejor perspectiva respecto a la solidificacion de esta
aleacion fue necesario recurrir al calculo de la velocidad de formacion de sélido (dfs/dt)
mediante la derivacion numérica de la fraccion sélida respecto al tiempo, lo que permite
apreciar de nueva cuenta similitudes y diferencias respecto a la evolucion de este parametro
predicha por ambos métodos.

La comparacion de las curvas dfs/dt coinciden en el hecho de la presencia de un
pico asociado a la generacion de calor producto de la nucleacién de la fase primaria f, sin
embargo las diferencias entre ambos métodos se presentan cuando la solidificacion
eutéctica inicia. Las discrepancias observadas obedecen al hecho de que el método de
Newton predice un ligero aumento en la curva dfs/dt en el momento en el cual la
solidificacion eutéctica comienza. Lo anterior no es apreciado con claridad en los

resultados estimados por el método de Fourier para este parametro.

1V.2.2.3. Anéalisis macroestructural

La macroestructura revelada por el ataque realizado sobre las secciones transversal
y longitudinal de la muestra solidificada muestra la presencia de granos equiaxiales, en toda

la extension de la misma, tal como se aprecia en las Figuras 1V.23(a) y 1V.23(b).
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(@) (b)
Fig. 1V.23. Macrografias de las muestras bajo estudio en las direcciones (a) transversal y (b) longitudinal.

Por otro lado, los resultados mostrados por la curva de enfriamiento de esta aleacion
indican que la aleacion liquida sufrio un cierto grado de subenfriamiento en el momento en
el cual la solidificacion primaria comenzd. Lo anterior es producto de las dificultades que la
fase primaria enfrentd para su nucleacion y que tuvo como consecuencia la formacion de

granos equiaxiales, los cuales crecieron gracias a la existencia del liquido subenfriado.

IV.2.2.4 Anélisis por metalografia dptica

Aunado al analisis anterior se procedio a analizar las muestras obtenidas para esta
aleacion a partir de su analisis microestructural mediante el uso del microscopio optico. En
las Figuras 1V.24(a) y IV.24(b) se muestran dos campos representativos de la
microestructura presente en esta aleacion. En estas Figuras es posible apreciar la presencia
de dendritas ricas en estafio (fase clara). En los espacios inter dendriticos se puede observar

la presencia de un microconstituyente (fase oscura) embebido en una matriz rica en estafio.

Eutectico
interdendritico

7
Eutectico
interdendritico

(b)
Figuras IV.24 a) y b) Microestructuras tipicas de una aleacion hipereutéctica Pb-80%Sn
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IV.2.2.5. Andlisis por MEB

Las muestras de esta aleacion fueron también observadas mediante el uso del

microscopio electronico de barrido (MEB), dicho analisis permitio la determinacion de la

composicion de la aleacion en regiones especificas de la muestra utilizando los electrones

retrodispersados.

En la Figura 1V.25 es posible apreciar la presencia de una region oscura, la cual

representa presuntamente a la solucién solida rica en estafio, en cuyo interior se aprecian

inmersas placas de una fase clara rica en plomo. Con el fin de corroborar estas suposiciones

se determind por EDX, la composicidn correspondiente al recuadro mostrado en esta figura.

Fig 1V.25. Imagen de la aleacion hipereutéctica analizada.

Los resultados obtenidos se muestran en la siguiente tabla.

Tabla IV.8. Composicion de la matriz rica en estafio.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
%en peso % en peso
Matriz (B) 99.4 0.60
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Fig. IV.26. Espectro de la matriz rica en estafio

Como se mencioné anteriormente, en el interior de la matriz rica en estafio (Fig.
IV.25) hay la presencia de placas ricas en plomo. Con base en esta imagen, se seleccioné la
placa ubicada en la region central superior de la Figura V.25, un acercamiento de la misma
se muestra en la Figura 1V.27. Analizando con detenimiento a esta figura es posible
apreciar la presencia de una particula redonda en el interior de la aguja.

Particula__
analizada

FE-LSAT

Fig.IV.27. Acercamiento sobre una de las particulas ricas en plomo
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Con el fin de establecer la composicion de las regiones mencionadas se emple6 de

nueva cuenta EDX para tal fin, en primera instancia se presenta la composicién de la aguja

medida en el recuadro 1 de la Figura IV.27.

Tabla 1V.9. Composicion quimica en el interior de la aguja.

Fase Composicion Sn | Composicién Pb
%en peso % en peso
Matriz (B) 38.69 61.31

Fig. IV.28. Espectro de la aguja rica en plomo.

—T—
20

Energy (el

La composicion quimica obtenida para la particula redonda precipitada en la matriz

rica en estafio se muestra a continuacion.

Tabla 1V.9. Composicion quimica de la particula redonda precipitada en el interior de la

matriz rica en estano.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
%en peso % en peso
Particula 58.07 41.93
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Fig. IV.29. Espectro de la particula contenida en el interior de la aguja de fase alfa

0

IV.2.2.6. Discusion de resultados

Con base en el analisis de curvas de enfriamiento y el analisis térmico de Newton y
Fourier se pudo establecer que si bien ambas aleaciones presentan dos microconstituyentes
principales, una solucién soélida y un microconstituyente eutéctico, la solidificacion de la
aleacion hipereutéctica es diferente en diversos aspectos al exhibido por la aleacion
hipoeutéctica. La primera diferencia radica en la tendencia de las curvas de enfriamiento al
inicio de la solidificacion de la fase primaria. La fase primaria p de la aleacion HEE
requiere para su nucleacion de un subenfriamiento significativo. En contraste la fase
primaria o de la aleacion hipoeutéctica no muestra subenfriamiento alguno durante su
solidificacion.

La macroestructura de ambas aleaciones reveld la causa del comportamiento
observado ya que en el caso de la aleacion hipoeutéctica los granos formados adoptan una
estructura columnar a diferencia de los granos observados en la aleacion hipereutéctica los
cuales poseen una morfologia equiaxial.

Las diferencias observadas entre las curvas de enfriamiento asociadas con las
aleaciones hipoeutéctica e hipereutéctica se extienden a la regidon eutéctica. Estas
diferencias consisten en la presencia de un notable subenfriamiento al inicio de la
solidificacion eutéctica desarrollado por la aleacidon hipoeutéctica que contrasta con un

practicamente nulo subenfriamiento mostrado por la aleacion hipereutéctica. El analisis
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microestructural de los microconstituyentes eutécticos presentes en cada aleacion sugiere
que las diferencias observadas en las curvas de enfriamiento son la manifestacion de
cambios en las condiciones en las que se realiza la solidificacion del eutéctico que se
traducen en cambios en la morfologia del mismo, obteniéndose en la aleacion hipoeutéctica
un eutéctico anémalo mientras que en la aleacidn hipereutéctica se observa un eutéctico
mas convencional que presenta microconstituyentes en forma de placas.

La morfologia andémala presente en el caso de la aleacion hipoeutéctica se
caracteriza por la presencia de pequefias particulas globulares de plomo diseminadas en una
matriz de estafio. En contraste, la aleacién hipereutéctica muestra una morfologia laminar
para dicho microconstituyente, con laminas de plomo embebidas en una matriz rica en
estafio.

La formacion de la clasica estructura laminar del eutéctico puede explicarse a partir
de que conforme las dendritas de fase primaria B crecen, el liquido remanente se enfria y
enriquece con respecto a su contenido de plomo. Una vez que la temperatura eutéctica es
alcanzada, se dan las condiciones termodindmicas para la formacion del microconstituyente
eutéctico. Este fenomeno requiere de distintas etapas consistentes en la nucleacion del
microconstituyente eutéctico, en la cual, la fase primaria B previamente solidificada funge
como un efectivo substrato para la nucleacion del eutéctico. Lo cual se manifiesta a través
de la ausencia de subenfriamiento y la dificultad para distinguir, ya sea mediante
microscopia optica o electronica de barrido, la fase primaria 3 de la solucion rica en estafio
que constituye junto a la fase a al microconstituyente eutéctico.

Esto propicia que las composiciones correspondientes a las fases solidas y a la fase
liquida sean muy cercanas a las que predice el diagrama de estabilidad de fases del sistema
Pb-Sn. Lo anterior tiene como consecuencia el establecimiento de las condiciones iddneas

para el crecimiento de las laminas alternadas de las fases sélidas a y .

1VV.2.3. Aleacion eutéctica
IV.2.3.1. Analisis Térmico

La Figura 1V.30 muestra curvas de enfriamiento tipicamente asociadas con el

enfriamiento y solidificacion de la aleacion eutéctica. Las curvas que se muestran en esta
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Figura fueron obtenidas mediante mediciones realizadas por dos termopares ubicados a

1.4y 4.8 mm respecto al eje de simetria de la pieza.
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Fig. IV.30. Curvas de enfriamiento para las regiones ubicadas a 1.4 y 4.8 mm respecto al eje de simetria de la pieza de
composicion eutéctica.

La primera derivada de la curva de enfriamiento correspondiente a la region ubicada
a 1.4 mm respecto al eje de simetria de la pieza fue obtenida mediante la derivacion
numérica de la misma, la cual se muestra en la Figura 1V.30 junto con la sobreposicion de
la curva de enfriamiento original.

Los resultados obtenidos para ambas curvas muestran la precipitacion de sélo un
microconstituyente, como lo indica el abatimiento de la temperatura con respecto a la
temperatura eutéctica de equilibrio (183.1°C). Esta disminucion fue de 15.3°C lo que
sugiere que la nucleacion del microconstituyente eutéctico ha tenido que invertir una gran

cantidad de energia para poder ser efectuada.
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La curva de enfriamiento también permite apreciar la aparicion de la recalescencia
la cual se suscita después de que el subenfriamiento maximo se ha alcanzado. Dichas
tendencias puede ser mejor apreciadas a través de la primera derivada de la curva de

enfriamiento (dT/dt), tal como se muestra en la Figura IV.31.

320 7
s 2T dT_ = 3
3 dt
7 - =
S 232 [ Ve . -1 =
® 42
g 188 L5 O
£ z
= T

144 Ve - -9

100 T L} ) ] '13

0 40 80 120 160 200
tiempo (s)

Fig. IV.31. Evolucion de la curva de enfriamiento y de la primera derivada para la regién ubicada a 1.4 mm respecto al
centro de la pieza.

Como puede apreciarse en la figura anterior la recalescencia de esta aleacidn es muy
marcada propiciando que la aleacion se caliente durante esta etapa de forma més répida y
bajo el efecto de los subenfriamientos mas grandes a una razon cercana a los 5°C/s tal como
lo indica el méximo observado para la curva correspondiente a dT/dt.

Con el fin de evidenciar aun mas las dificultades que la aleacion eutéctica enfrenta
para llevar a cabo su nucleacion, se ha realizado un acercamiento alrededor de la region
correspondiente al inicio de la solidificacion para lo cual se considero la Figura 1V.32. De
esta manera fue posible determinar los puntos de inicio de la solidificacion asi como la
temperatura de recalescencia maxima, mismos que son mostrados a continuacion.

Con base en la Figura 1V.32 es posible establecer que la nucleacién del
microconstituyente eutéctico ocurri6 alrededor de los 14s, a una temperatura de 165.7°C,

luego de lo cual la aleacidn se recalienta hasta alcanzar una temperatura de 179.7°C.
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Posterior a este punto la aleacién mantiene una temperatura practicamente constante
durante un cierto periodo de tiempo hasta que un nuevo descenso en la misma ocurre,
indicando con ello que la solidificacién ha concluido.

El comportamiento anteriormente descrito se refleja también sobre la curva dT/dt en
la cual se aprecia que la recalescencia de la aleacion va acompafiada de un maximo en los
valores de dT/dt, luego de lo cual esta curva sufre un descenso en su valor hasta alcanzar

una meseta ubicado alrededor de los 0°C/s.
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Fig. 1V.32. Determinacion del punto de inicio de solidificacion eutéctica y de la temperatura de crecimiento eutéctico a
partir de un acercamiento de la Figura IV.31.

IV.2.3.2. Aplicacion de los métodos de Newton y Fourier

Utilizando los datos correspondientes a las curvas de enfriamiento de la aleacion
eutéctica, se procedié a introducirlos en los programas de computo en los cuales los
métodos de Newton y Fourier se implementaron. Los resultados correspondientes a cada
método se muestran respectivamente en las Figuras 1V.33a y 1V.33b en términos de la linea
base y de la velocidad de enfriamiento de la aleacion medida a una posicion de 1.4 mm.

Al comparar las tendencias mostradas por las curvas cero ZNy y ZNE es todavia mas
evidente las diferencias entre una y otra métodologia para este caso que con respecto a las

aleaciones anteriores. Este contraste puede observarse en el hecho de que la linea base de
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Newton (ZNy Figura 1V.33a) muestra una tendencia ascendente sin cambio alguno
mientras que en el caso del método de Fourier, la linea base (ZNg Figura 1V.33b) presenta

un minimo muy marcado en su magnitud, el cual aparece poco después del inicio de la

solidificacion.
@
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Figura 1V.33(a) Evolucidn de la velocidad de enfriamiento de la aleacion eutéctica a una posicion de 1.4 mm (dT/dt) y de
linea de Newton (ZNy),

La presencia de este minimo registrado por la curva cero de Fourier (ZNg) coincide
con el maximo observado en la primera derivada de la curva de enfriamiento (dT/dt), lo que
sigue un comportamiento similar al mostrado por la nucleacion de la fase primaria o en la
aleacion hipoeutéctica. Esta tendencia a la cual se denomin6 efecto “espejo” estaria
vinculado a la nucleacién de la fase o, sin embargo queda pendiente ain saber lo que ocurre

en la aleacion eutéctica.
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Fig. IV.33(b). Evolucion de la velocidad de enfriamiento (dT/dt) y de la curva cero de Fourier (ZF) para la aleacion
eutéctica.

Posterior al maximo registrado por la curva de enfriamiento, la aleacion tiende a
enfriarse disminuyendo sus valores paulatinamente hasta alcanzar un valor cercano a cero.
Sin embargo la curva cero de Fourier muestra en este mismo intervalo de tiempo, un
paulatino ascenso en sus valores lo que puede ser asociado a que cada vez menos calor esta
siendo transferido desde el centro hacia el exterior de la pieza. Lo anterior conduce a que
un maximo sea alcanzado por ZNg, posteriormente un nuevo descenso es apreciado en esta
misma curva, lo que solo puede ser provocado por un descenso en la temperatura cercana a
la orilla del molde o bien por un incremento en la temperatura del centro, lo cual seria una
manifestacion de un nuevo evento cinético. Este fendbmeno provocaria la liberacion de una
nueva cantidad de energia la cual tendria que ser disipada desde el centro hacia el exterior,
propiciando con ello la disminucién en los valores de la curva cero.

Con base en la informacion extraida de las Figuras 1V.33(a) y 1V.33(b), se calcul6 la
cantidad de calor liberada durante la solidificacion lo que permitié establecer la evolucion
de la fraccion solida durante el transcurso del tiempo. Estos datos permitieron a la vez
establecer la velocidad a la cual el solido se forma (dfs/dt), ambas graficas han sido
sobrepuestas en las Figuras 1V.34(a) y 1V.34(b), las cuales han empleado a los métodos de
Newton y Fourier respectivamente.
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Fig. IV.34.(a) Evolucion de la fraccion sélida (fs) y de la velocidad de fraccion sélida (dfs/dt) para la elacion
eutéctica calculada a partir del método de Newton
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Fig. 1V.34(b). Evolucién de la fraccidn sélida (fs) y de la velocidad de fraccion solida (dfs/dt) para la elacién eutéctica
calculada a partir del método de Fourier.

Una vez que el maximo se alcanza en la derivada de la curva de enfriamiento, la

aleacion tiende a enfriarse disminuyendo sus valores paulatinamente hasta alcanzar un
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valor ligeramente menor a cero, lo que indica que la cantidad de calor extraida por el molde
supera a la generada por la formacion de la fase a en la posicién de 1.4 mm, hecho que solo
indica crecimiento de esta fase.

Las figuras anteriores ponen de nueva cuenta en evidencia las diferencias existentes
entre los métodos de Newton y Fourier. Dichas diferencias pueden observarse tanto en la
evolucion de la fraccién solida (curva fs) y la velocidad a la cual el sélido se forma (curva
dfs/dt). En el caso de la fraccidn sélida puede apreciarse que el método de Newton sélo
muestra un continuo ascenso en los valores de la fraccion solida sin que aparezca una
variacion significativa. Esto contrasta con lo que el método de Fourier establece para tal
parametro en cuya evolucién es posible apreciar dos etapas, la primera de ellas
corresponderia a un abrupto crecimiento de la curva fs, luego del cual una segunda etapa
caracterizada por un ascenso mas suave es apreciado.

Al calcular la derivada de la fraccion sélida (dfs/dt) es posible encontrar el porque
de este comportamiento. En el caso del método de Newton, la curva dfs/dt muestra la
presencia de un pico positivo muy marcado, luego de lo cual inicia un descenso continuo y
sostenido hasta un cierto periodo a partir del cual desciende muy rapidamente (Figura
1V.34a).

Esto contrasta con la evolucion de la curva dfs/dt (Figura IV.34b) obtenida mediante
el método de Fourier, en la cual se aprecia la presencia de un maximo de mayor magnitud
al detectado por el método de Newton. Posteriormente, la curva dfs/dt inicia un descenso
continuo en sus valores hasta que un minimo es alcanzado. Conforme el tiempo transcurre,
la curva dfs/dt experimenta un ligero aumento en su valor hasta alcanzar un punto en el cual
este pardmetro se mantiene constante con respecto al tiempo. El final de la solidificacion, se
considera una vez que la curva dfs/dt alcanza el valor de cero, momento precedido por un

una abrupta caida en los valores de la rapidez de formacion de solido.

1V.2.3.3. Anélisis Macroestructural

La macroestructura revelada por el ataque realizado sobre las secciones transversal
y longitudinal de las muestras solidificadas de la aleacidn eutéctica muestra la presencia de
granos equiaxiales, en toda la extension de la misma. Lo anterior se aprecia en las Figuras

IV.35a y IV.35b asociadas con la muestra cuyas curvas de enfriamiento han sido
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procesadas en el analisis previo de los resultados experimentales y que se muestran en la
Fig. IV.30.

(@) (b)
Figuras 1V.35. Macroestrucura de la aleacion eutéctica en las direcciones (a) radial y (b) longitudinal

Se puede observar en la Figura 1V.35(a) la presencia de granos equiaxiales a lo
largo de toda la pieza. Esta presencia esta asociada con los grandes subenfriamientos
registrados por la aleacién durante la etapa de nucleacion al inicio de su solidificacion.

IV.2.3.4. Andlisis microestructural por metalografia 6ptica

El anélisis de la microestructura de las muestras correspondientes a esta aleacion se
ilustra en las Figuras 1V.36(a)-(b). Las micrografias obtenidas mediante microscopia Optica
indican tipicamente la coexistencia de microconstituyente eutéctico de las dos morfologias
anomala y laminar.

Al observar con detenimiento, las figuras mencionadas se aprecia que el eutéctico
con morfologia andmala (ya observada en la aleacion hipoeutéctica) consta de globulos de
fase o obscuros diseminados en una matriz clara rica en estafio (). Por otra parte también
se puede constatar la presencia de zonas con eutéctico laminar. Por ejemplo en la zona
central de la Fig. 1V.36(a) es posible observar que entre dos colonias de eutéctico anémalo

existe una regién en la cual prevalece el eutéctico con morfologia laminar.
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Fig. 1V.36. Metalografias de la aleacion eutéctica

IV.2.3.5. Andlisis microestructural por MEB

Con el fin de tener una mejor definicion de las dos morfologias eutécticas presentes
en esta aleacion se procedio a observarla mediante MEB utilizando para ello la captacion de
electrones retro dispersados. A continuacién en la Figura V.37, se muestra una regién en la

cual la mezcla de las estructuras eutécticas andmala y laminar aparecen.

Fig. IV.37. Imagen de la aleacidn eutéctica en la cual se aprecian las morfologias laminar y globular.

La composicién de cada una de las fases que integran ambas morfologias eutécticas
fue determinada a partir de EDX, la morfologia laminar fue analizada en primera instancia

considerando para este analisis a la region mostrada por la Figura 1V.38.
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Fig. IV.38. Eutéctico de morfologia laminar (imagen obtenida por el

P

ectrones retro dispersados)

La composicion promedio de la region laminar fue determinada haciendo incidir el
haz de electrones en esta region, los resultados obtenidos se muestran a continuacion en la
tabla IV.10 asi como por la Figura 1V.39.

Tabla IV.10.Composicion quimica promedio del eutéctico laminar.

Fase Composicion Sn | Composicién Pb
%en peso % en peso
Borde del eutéctico 65.37 34.63
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Fig. IV.39. Espectro asociado a la muestra eutéctica asociado al analisis quimico del eutéctico laminar.(buscar la
imagen)

Un analisis lineal que indicara la variacion de la composicién de las laminas

alternadas de las fases a y B, constitutivas del microconstituyente eutéctico se realizo a
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través del trazo de una linea recta que atravesara ambas fases, este procedimiento se ilustra
mediante la siguiente figura.

P23 Autobeam

File Edit Yiew Buttons Help

Fig. IV.40. Variacion del contenido de plomo y estafio a través de una linea recta que atraviesa las laminas de alfa y beta.

Los resultados obtenidos para este andlisis se muestran a continuacion en forma
cualitativa a traves de la Figura IV.41.

SE. 0 ' BSE . 1.127524E+07
(e e T BT . T e 2

PbMal . 179 Snlal, 162 @
|

Fig. 1V.41. Perfil cualitativo del contenido de Plomo y estafio a través de la linea recta trazada en la Figura 1V.40.
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Con base en los resultados anteriores es posible establecer que la composicion de la
morfologia laminar es cercana a la predicha por el diagrama de fases binario de este
sistema.

Posteriormente se procedi6 a analizar la composicion de las fases que conforman al
eutéctico globular, considerando para ello a la regién mostrada por la Figura 1V.42, la cual

fue obtenida mediante la deteccidn de electrones retro dispersados.

Fig. IV.42. Imagen correspondiente al eutéctico globular generadas por electrones retro dispersados.

La composicion quimica de cada una de las fases que forman al eutéctico anomalo

fue determinada, a continuacion se muestra el analisis quimico para la fase rica en plomo.

Tabla IV.11. Composicidn quimica de la fase a en el eutéctico globular.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
en peso % en peso
Globulo (o) 10.22 89.78
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Fig. 1V.43. Espectro asociado a la fase rica en plomo.

También se analiz6 la fase rica en estafio, los resultados obtenidos se muestran a

continuacién en la siguiente tabla.

Tabla IV.12. Composicion quimica de la fase 3 en el eutéctico globular.

Fase Composicion Sn | Composicion Pb
%en peso % en peso
Beta (B) 99.32 0.68
Counts
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Fig. IV.44. Composicion de la fase rica en estafio

Los resultados anteriores indican que al igual que en la aleacion hipoeutéctica,

existe la presencia de dos soluciones sélidas ricas en estafio y plomo.
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V.2.3.6. Discusién de resultados

Los resultados proporcionados por las curvas de enfriamiento mostradas en la
Figura 1V.30, indican la nucleacion de un microconstituyente unico. Esta nucleacion se da
bajo un gran subenfriamiento producto de la existencia de una gran restriccion energética
para llevar a cabo tal evento. Sin embargo, al ocurrir esta nucleacion y el consiguiente
crecimiento a altos subenfriamientos libera una cantidad considerable de calor latente, lo
cual provoca, la recalescencia de la aleacion.

Este comportamiento se refleja también en el método de Newton, el cual indica la
solidificacion de un sélo microconstituyente representado por la evoluciéon de la curva
dfs/dt mostrada en la Figura IV.34a. La cual crece a una gran velocidad durante el inicio de
la solidificacion, posteriormente decrece continua y gradualmente hasta el final de la
solidificacién. Lo anterior es sugerido también por el suave ascenso regular mostrado por la
evolucidn de la fraccion solida (Fig.1V.34(a)) determinada por este método.

Por otra parte, al analizar la evolucion de la velocidad de solidificacion de esta
aleacion a través del método de Fourier es posible constatar la presencia de dos eventos
cinéticos separados por un minimo local (Fig. 1V.34b). El primero asociado con el eutéctico
formado a grandes subenfriamientos el cual se agota conforme disminuye el
subenfriamiento hasta llegar a un minimo. El segundo después del minimo local el cual se
asocia con el eutéctico formado a bajos subenfriamientos.

La presencia de dos morfologias eutécticas plantea la disyuntiva del origen de las
mismas, la cual s6lo es apreciada por el método de Fourier por las razones anteriormente
expuestas.

En este sentido la literatura sefiala un estudio realizado en gotas atomizadas de
distintas aleaciones del sistema Pb-Sn [27]; en dicho estudio la nucleacién heterogénea fue
inhibida, los resultados del mismo revelaron que la nucleacion de las fases ricas en estafio y
plomo ocurrian de manera independiente, en aquellas aleaciones cuya composicion era
mayor al 20% en peso de Pb. En cada una de estas aleaciones incluyendo la eutéctica se
encontrd que la primer fase en formarse era la rica en plomo, posteriormente la nucleacion

de la fase p era efectuada.
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Extendiendo el andlisis de Chu [27] a los resultados arrojados por el método de
Fourier a través de las curvas ZNg, fs y dfs/dt es posible pensar que el primer pico
detectado corresponderia a la nucleacion de la fase rica en plomo (o), la cual en las
presentes condiciones experimentales ocurriria a una temperatura de 15.3 °C por debajo de
la temperatura eutéctica de equilibrio, esto propiciaria un enriquecimiento de la fase liquida
respecto a la cantidad de estafio, esta cantidad puede ser aproximada mediante la
extrapolacion de la linea de liquidus que vincule al equilibrio entre la fase a y la fase
liquida.

Una vez que se ha llevado a cabo la nucleacion de la fase o, ésta también se habra
enriquecido, dado el alto subenfriamiento alcanzado por la aleacion se liberara una gran
cantidad de energia asociada a su crecimiento, el cual en las primeras etapas sera muy
rapido, esto se pone de manifiesto en la curva fs a través de un abrupto incremento en sus
valores durante un periodo de tiempo muy corto, lo anterior se manifiesta también mediante
un notable maximo apreciado en la curva dfs/dt obtenido del analisis de Fourier.

Esto traeria como consecuencia un rapido crecimiento de las dendritas de esta fase
hasta que las mismas alcancen el punto de coherencia con gran rapidez induciendo con ello
el crecimiento lateral de los brazos secundarios. Durante esta etapa es posible que una parte
del calor producido por la formacion de los nucleos de la fase (o) no solo sea empleado
para recalentar la aleacion sino que también una porcion del mismo seria capaz de refundir
los nacientes brazos dendriticos secundarios en ciertas regiones de la pieza.

Simultaneamente, la aleacion experimentara un incremento en su temperatura el
cual provocara un menor potencial para el crecimiento de los brazos dendriticos
secundarios ajenos a la posible refusién; dicho proceso ocurriria a una menor rapidez,
hecho que explicaria el paulatino descenso de la curva dfs/dt, hasta alcanzar un minimo.

Sin embargo, posterior a este minimo, la curva dfs/dt muestra un suave pero
sostenido incremento, lo que plantea la nucleacion de una fase distinta a la ya formada. Esta
fase seria presumiblemente la fase f rica en estafio, la cual podria ocurrir en los sitios en los
que hay todavia liquido sin solidificar o bien por la ayuda de un substrato.

En todo caso; este evento se suscitaria durante la recalescencia de la fase primaria,

por consiguiente la fase B, nuclearia a una temperatura mayor con respecto a la de la fase a.
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Si esto es asi, esta fase, tendera a crecer, sin embargo hay la disyuntiva en la forma
en la cual lo hace debido a que las micrografias indican que en ciertas regiones hay
presencia de particulas ricas en estafio de diversos tamafios. Esto sugiere que en algunos
sitios la fase B crece de forma dendritica e independiente a la fase a, liberando con ello una
cierta cantidad de calor que propiciaria el sutil ascenso observado en la curva asociada a la
velocidad de formacion de solido.

Sin embargo, la presencia de eutéctico laminar sugiere que en algunas partes la fase
B crece de manera acoplada a la fase rica en plomo, ello plantea que existen condiciones
locales en las cuales se favorece uno u otro mecanismo.

Una revision de la literatura arroja una serie de teorias en las cuales se trata de
explicar la coexistencia de las morfologias laminar y anomala.

De acuerdo con diversos autores [28-34] existe un rango de subenfriamiento en el
cual solo existe eutéctico laminar a bajos valores de subenfriamiento. Existe sin embargo
otro limite en el cual solo la morfologia andémala estd presente. Cuando se tienen valores
intermedios entre el limite superior e inferior es posible apreciar la coexistencia de ambas
morfologias para el eutéctico.

Goetzinger [28] ha propuesto que el eutéctico laminar se forma a altos
subenfriamientos. Esta condicion provoca que el espaciamiento interlaminar sea muy
pequerfio, lo que a su vez se refleja en el almacenamiento de una gran cantidad de energia
interfacial. Conforme la aleacidn se recalienta, esta energia se utiliza para romper el arreglo
mencionado propiciando con ello la fragmentacion de las fases a y B en cilindros y esferas.

En contraparte Wei [33] ha propuesto que la formacion del eutéctico anémalo
requiere el cumplimiento de dos condiciones, la primera de ellas es la nucleacion por
separado de las fases que constituyen al eutéctico, la segunda establece que el nimero de
granos eutécticos andémalos y sus velocidades de crecimiento sean lo suficientemente
grandes para asegurarse que los solo los espacios intergranulares méas estrechos de la fase
menor (eutéctico laminar) existan entre los granos anomalos vecinos cuando la
recalescencia concluya.

Una tercer teoria ha sido propuesta por Li [34,35] y supone que la formacién del
eutéctico anémalo obedece fundamentalmente a las diferencias en la velocidad a la cual los

atomos de las dos fases que constituyen al eutéctico son apilados en cada una de sus
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interfases. Esto puede ser evaluado a través del coeficiente cinético de cada una de las
fases, lo que se hace aun mas evidente a altos subenfriamientos. De acuerdo a la teoria del
crecimiento eutéctico, la fuerza motriz para esta etapa recae sobre el subenfriamiento, el
cual involucra los términos solutal, térmico y cinético, este ultimo a bajos subenfriamientos
es despreciable.

Sin embargo a altos subenfriamientos adquiere una vital importancia ya que
propicia modificaciones en la velocidad a la cual crecen cada una de las fases de este
microconstituyente provocando con ello que el crecimiento acoplado no sea posible.

Esto es muy evidente en eutécticos formados por fases cuyas interfases son
facetada- no facetada (por ejemplo Al-Si o Fe-C) dado que ambas establecen distintas
condiciones para la incorporacion de nuevos a&tomos a sus respectivas interfases.

De acuerdo con los resultados emanados de los experimentos es posible establecer
que el mecanismo mas factible para explicar la coexistencia de las dos morfologias
eutécticas es el propuesto por Wei [33] dado que el método de Fourier aprecia dos eventos
cinéticos distintos, la teoria de Goetzinger [28] requiere la formacion de un eutéctico
laminar cuyo espaciamiento interlaminar tendria que ser muy pequefio para poder llevar a
cabo la fragmentacion de las ldaminas. Por otra parte, dado que el sistema Pb-Sn esta
constituido por un arreglo no facetado- no facetado es poco viable el mecanismo propuesto
por Li [34,35] debido a la diferencia entre los coeficientes cinéticos de ambas fase tenderé a
ser muy pequefia descartando con ello la fuerza motriz para la formacién de esta morfologia

eutéctica.
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CAPITULO V

CALCULO DE LAS CANTIDADES RELATIVAS DE LOS
MICROCONSTITUYENTES

V.1 INTRODUCCION

Como se ha mencionado con anterioridad las propiedades mecénicas de una pieza
fabricada por el proceso de fundicion dependen en gran medida de las caracteristicas
microestructurales obtenidas al final del mismo, las cuales pueden ser analizadas a partir de
su morfologia, longitud, distribucion y proporcion de cada una las fases y micro
constituyentes.

Existen pocos estudios acerca de la relacion entre las proporciones relativas de las
fases presentes en una aleacién y las propiedades mecéanicas obtenidas en ellas. Uno de ellos
se remonta a mediados de los afios sesenta y en el se establece la variacion de la ductilidad
en términos de las cantidades relativas de ciertas dispersiones encontradas en aleaciones base
cobre [1]. Sin embargo, este estudio al mismo tiempo sefiala que uno de los mayores
inconvenientes para estimar esta relacion lo constituye que esta tarea demanda una gran
cantidad de tiempo por parte de la persona asignada a su cargo.

Esta actividad es hoy en dia mucho mas sencilla de realizar debido al desarrollo de
sistemas de analisis de imagenes, los cuales permiten cuantificar una gran cantidad de
patrones, formas y relaciones espaciales de manera muy rapida y precisa. Esto es posible,
debido a que este tipo de dispositivos estan integrados por una camara digital que se conecta
a un microscopio metalografico y una computadora. Lo que permite almacenar en archivos
de imagen cada una de las estructuras observadas en el microscopio.

Posteriormente estas imagenes son analizadas posteriormente a partir de un software
que el fabricante proporciona, el cual esta destinado a la cuantificacion de las caracteristicas
mencionadas convirtiéndose en una poderosa herramienta para el aseguramiento de calidad
de un sinnimero de empresas manufactureras.

Pese a lo anterior, se requiere realizar una buena preparacion de la muestra con el fin
de poder establecer con nitidez las caracteristicas microestructurales sefialadas a fin de

garantizar una buena determinacion de sus cantidades proporcionales, ello también esta en
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funcién de la cantidad de campos evaluados, lo que implica recurrir a la estadistica para
poder tener un buen estimado.

En este sentido, el analisis de curvas de enfriamiento asistido por computadora ha
sido planteado como una opcién para la evaluacion de las cantidades relativas de cada fase
sin la necesidad de llevar a cabo la preparacion metalografica de la misma, ello sin embargo
aun esta en una etapa de evaluacion.

Este planteamiento fue originalmente propuesto por Fras [2] quien considerd que las
cantidades relativas de cada fase son directamente proporcionales a la cantidad de calor
liberada por cada una de ellas durante la solidificacion, dado que la cantidad total de calor
generada durante este fendmeno puede ser evaluada a partir del area comprendida entre la
primera derivada de la curva de enfriamiento y la linea base del método de Fourier. El rango
en el cual este célculo es realizado abarca a partir del tiempo trascurrido desde el inicio hasta
la conclusion de la solidificacion.

La evaluacion de la cantidad de calor liberada por una fase especifica implica
determinar con precision el periodo de tiempo durante el cual esta se lleva a cabo, con ello es
posible establecer la porcion que esta representa con respecto a la totalidad del calor
generado durante la solidificacion.

Esta idea ha sido el punto de partida de diversos estudios encaminados a la
evaluacion de las cantidades relativas de cada una de las fases que constituyen una aleacién
binaria, los cuales han sido realizados desde la perspectiva de los métodos de Fourier [2] y
de Newton [3-4], sin embargo en ellos no se comparan estas predicciones con
determinaciones metalograficas.

Uno de los mayores inconvenientes para la aplicacion del método de Fourier en este
tipo de determinaciones, lo constituye la calibracion de los dos termopares utilizados para
generar la curva cero de Fourier. Esta operacion requiere de una continua inversion de
tiempo a fin de garantizar resultados confiables, por otra parte demanda el uso de mejores
sistemas de adquisicion de datos que los actualmente disponibles en el mercado, cuya
precision maxima de +/- 0.5 °C.

Lo anterior, ha llevado a los fabricantes de equipos especializados en el control del
tratamiento de metal liquido a optar por la programacion del algoritmo asociado al método

de Newton para desarrollar nuevos productos. Esto se debe a que este método solo requiere
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de un solo termopar para registrar la historia térmica de la aleacion liquida asi como en la
estimacion de la rapidez de enfriamiento, tarea que no requiere de una calibracion tan
precisa.

Considerando lo anteriormente expuesto, este trabajo plantea en primera instancia,
aplicar al método de Newton con el fin de estimar las cantidades relativas de los
microconstituyentes primario y eutéctico presentes al final de la solidificacion.

Para ello se emplearon tres aleaciones de composicion hipereutéctica del sistema Pb-
Sn, se ha elegido esta parte del diagrama debido a que estas aleaciones se encuentran
constituidas por dos microconstituyentes distintos, facilmente distinguibles entre si como se
ha podido constatar en las metalografias previamente obtenidas para la aleacién Pb- 80.0 %
Sn (Figuras 1V.24 a-b).

Con los resultados arrojados por el método de Newton, es posible hacer un estudio
comparativo con los estimados a partir del uso del sistema de andlisis de imagenes, buscando
con ello establecer si el método de Newton constituye una herramienta confiable para lograr
una adecuada determinacion de las cantidades relativas de los microconstituyentes primario

y eutéctico en aleaciones hipereutécticas Pb-Sn.

V.2. DESARROLLO EXPERIMENTAL

Se consideraron tres aleaciones hipereutécticas para realizar este estudio, cuyas
composiciones se dan a continuacion:
a) Pb-715% Sn
b) Pb-77.5% Sn
c) Pb-88.0% Sn
Estas composiciones se eligieron con el fin de poder distinguir con claridad el
incremento que por efecto de la composicion tienen las cantidades relativas de fase primaria
y eutéctica.
La técnica para la fabricacion de cada una de estas aleaciones asi como la obtencion
de las curvas de enfriamiento experimentales han sido ya descritas en la seccién IV.1.
Debido a que el primer objetivo planteado en esta seccion corresponde a la
evaluacion de las opciones para la generacion de la linea base del método de Newton solo se

insertd un termopar en el centro de la pieza obtenida a partir del empleo del primer
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dispositivo en el cual el vaciado se realizé en molde en arena, previo a esta etapa cada una de
estas aleaciones fue sobrecalentada 100°C por encima de su temperatura de liquidus, las
temperaturas de vaciado han sido resumidas en la Tabla V.1.

Tabla V.1. Temperaturas de vaciado para las aleaciones bajo estudio.

Aleacion Pb-71.5 %Sn Pb-77.5 %Sn Pb-88 %Sn
T vaciado (°C) 295 °C 305°C 315 °C

Cabe mencionar que cada una de las aleaciones consideradas en este estudio fue
colada por triplicado y sus curvas de enfriamiento procesadas por el método de Newton.

Una vez que las muestras de cada aleacion solidificaban, se procedié a desmoldearlas
y cortarlas radialmente a una posicion longitudinal cercana a la ubicacion del termopar,
posteriormente se procedio a preparar metalograficamente cada una de las muestras, con el
fin de poder contrastar cada una de las fases que se formaron durante la solidificacién y de
esta manera determinar sus cantidades relativas.

Esta determinacion implico el uso de un microscopio metalografico marca
OLYMPUS PMG3 conectado a una camara digital, la cual permitiéo capturar con una
resolucion de 300 pixeles por pulgada cada una de las zonas observadas a diferentes
posiciones de la pieza a una cierta magnificacion determinada por un compromiso entre el
namero de campos requerido para obtener una representacion confiable y el contraste
necesario para distinguir cada una de las fases observadas.

Una vez que se almacenaron cada una de estas imagenes, se procedio a realizar la
determinacion del area ocupada por cada una de las fases presentes en cada uno de las
aleaciones, para ello se utilizd un software comercial (Gobal Lab V.) a partir del cual se
encontrd la tonalidad de gris idonea para un adecuado contraste entre las fases.

Una vez hecho lo anterior, el software es capaz de determinar mediante una
instruccion el area relativa ocupada por cada fase correspondiente a un campo visual, esta
operacion fue repetida para todos los campos analizados, lo que gener6 una serie de datos los
cuales fueron tratados estadisticamente con el fin de determinar un intervalo de confianza
correspondiente a las tres muestras analizadas.

Como se menciond con antelacién uno de los objetivos planteados en esta parte del
proyecto fue la evaluacion de cada uno de los criterios para la construccion de la linea base.
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Sin embargo existen ciertas caracteristicas asociadas al comportamiento de la
segunda derivada de la curva de enfriamiento que eventualmente podrian servir como un
criterio alternativo al descrito en el capitulo 111, tendiente a la determinacion del tiempo de
inicio de solidificacion. Esto llevé a plantear cual de los dos criterios seria el mas adecuado
para establecer el momento en el cual la solidificacién comienza, el analisis combinatorio
entre ambos aspectos dio como resultado ocho procedimientos diferentes entre si, los cuales
han sido indicados en la Tabla V.2.

El criterio alternativo para la determinacion del tiempo de inicio de solidificacion
consiste en el uso de la segunda derivada de la curva de enfriamiento, la cual como puede
observarse en la Figura V.1 muestra una meseta luego de haber alcanzado un maximo, este
comportamiento es modificado debido al inicio de la solidificacion, propiciando que los
valores de este pardmetro se incrementen paulatinamente, el tiempo de inicio de
solidificaciéon se da en el momento en el que el primer cambio es apreciado tal como lo
muestra el punto “p” cuyo tiempo seria el tiempo (ts2), el otro criterio considerado es el ya
descrito en el capitulo anterior el cual es representado por el punto “0” el cual indica un
cambio en la tendencia mostrada por la primera derivada de la curva de enfriamiento al
tiempo (tsl).

Una combinacion de los criterios para la determinacion de la linea base de Newton y
del tiempo inicial de solidificacion dio como resultado la obtencidn de ocho procedimientos
distintos a partir de los cuales es posible establecer la cantidad relativa de cada uno de los
microconstituyentes solidificados durante el enfriamiento de la aleacién, la tabla V.2 resume
cada uno de ellos.

Aunado a lo anterior, es necesario determinar también los tiempos correspondientes
al inicio de la solidificacion eutéctica asi cono el asociado al final de la solidificacion.

Ambos puntos son determinados con base a un cambio en la inercia térmica de la
aleacion el cual es reflejado en la primera derivada de la curva de enfriamiento, los cuales

han sido descritos detalladamente en el capitulo I11.

148



dT/dt (°C/s)

B ts2 !

DY I VA

0 5 10 15 20 25
tiempo (s)

Figura V.1. Descripcién de los métodos para la determinacion del tiempo de inicio de solidificacion.

Tabla V.2.- Procedimientos generales seleccionados para la implementacion del método de

Newton.
PROCEDIMIENTO O METODO. | DETERMINACION DEL TIEMPO METODO PARA GENERAR LA
DE INICIO DE SOLIDIFICACION | CURVA CERO DE NEWTON (ZN)
1 TS1 ZN1
2 TS2 ZN1
3 TS1 ZN2
4 TS2 ZN2
5 TS1 ZN3
6 TS2 ZN3
7 TS1 ZN4
8 TS2 ZN4

Alternativamente, el tiempo de inicio de la solidificacion eutéctica puede

determinarse con mayor precision mediante el uso de la segunda derivada de la curva de

enfriamiento (d’T/dt?). Para ello es necesario ubicar la zona alrededor de la cual la

solidificacion eutéctica inicia, una vez establecido lo anterior se procede a determinar el

punto en el cual la tendencia seguida por la curva d?T/dt* cambia de valores negativos a

valores positivos de manera consistente. El punto en el cual esto ocurre se considera como el
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inicio de la solidificacion eutéctica (representado como tse en la Figura V.2). En este punto
se considera que la etapa de crecimiento de la fase primaria cesa y da comienzo la formacién

del microconstituyente eutéctico.

0.075 ; 0.2
N
0 o
&) =
o o
~ 0.000 ~+
= -
2 0
= n

-0.075

30 50 70 90 110
tiempo (s)

Figura V.2. Uso de la segunda derivada de la curva de enfriamiento para la determinacion del tiempo de inicio de
solidiicacion eutéctica.

V.3. RESULTADOS

A continuacion se muestran resultados mas representativos de esta etapa, en primera
instancia se presentan las curvas de enfriamiento tipicas para cada una de las aleaciones bajo
estudio a través de la Figura V.3..

A partir de los datos aportados por las curvas de enfriamiento experimentales
correspondientes a cada aleacion, el método de Newton se aplicd considerando los
procedimientos resumidos en la Tabla V.2, los resultados obtenidos se muestran a
continuacion para el caso de las aleaciones Pb-71.5%Sn (Fig. V.4) y Pb-88.0 %Sn (Fig.
V.5).
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Fig. V.3 Curvas de enfriamiento para las aleaciones Pb-71.5%Sn, Pb-77.5%Sn y Pb-88.0 %Sn.

dT/dt (°Cis)
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Fig. V.4. Evolucion de la velocidad de enfriamiento (dt/dT) y de la curva cero calculada a partir de los procedimientos
1,2,3 'y 4 considerando el criterio ts1 para la determinacion del tiempo de inicio de solidificacion (Aleacion Pb-71.5%Sn).
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Fig. V.5. Evolucion de la velocidad de enfriamiento (dT/dT) y de la curva cero calculada a partir de los procedimientos
5,6,7 y 8 considerando el criterio ts2 para la determinacion del tiempo de inicio de solidificacion (Aleacion Pb-88%Sn).
A partir de las figuras anteriores es posible apreciar que cada uno de los métodos
origina una curva cero distinta cuya posicion respecto a la primera derivada de la curva de
enfriamiento (dT/dt) determina la cantidad de calor latente liberada, las siguientes tablas

muestran estas cantidades y corresponden a los calculos derivados de las Figuras V.4 y V.5.

Tabla V.3. Evaluacion del calor latente para una aleacion Pb-71.5%Sn

Método Calor latente (J/m°)
1 3.89 x 10°
2 3.09 x 10°
3 3.05 x 10°
4 3.46 x 10°

Tabla V.4. Evaluacion del calor latente para una aleacion Pb - 88.0 %Sn

Método Calor latente (J/m°)
5 5.08 x 10°
6 3.61 x 10°
7 3.34 x 10°
8 4.42 x 10°
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A continuacién se muestran algunas de las microestructuras obtenidas para las
aleaciones consideradas en este estudio, las cuales muestran en todos los casos la presencia
de la fase primaria rica en estafio la cual adopta un color gris claro alrededor de la cual se
forma el microconstituyente eutéctico el cual puede apreciarse como la regiones oscuras
mostradas por las siguientes figuras.

Las Figuras 1V.6a y IV.6b corresponden a las microestructuras tipicas encontradas en
la aleacion Pb-71.5%Sn.

(@ (b)

Fig. V.6. Metalografias correspondientes a la aleacion Pb-71.5%Sn .

A continuacion se muestra la microestructura obtenida para la solidificacién de una
aleacion Pb-77.5% Sn, la cual puede apreciarse en las Figuras 1V.7a) y 1V.7b)

(@) (b)

Fig. V.7. Metalografias correspondientes a la aleacion Pb-77.5%Sn .
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Finalmente, la microestructura correspondiente a una aleacién Pb-88%Sn es mostrada

a continuacion para una aleacion Pb-88% Sn a traveés de las Figuras V.8(a) y V.8(b).

@ (b)

Fig. V.8. Metalografias correspondientes a la aleacion Pb-88 %Sn.

Las cantidades relativas de la fase primaria y del microconstituyente eutéctico fueron
estimadas a partir de encontrar el umbral de tonos de gris que permitiera determinar con
precision, las areas representativas de cada una de las fases observadas en cada uno de los
campos Vvisuales analizados para cada aleacion, estos resultados fueron registrados con el fin
de tener una base de datos, la cual posteriormente fue utilizada para realizar un tratamiento
estadistico con el fin de estimar un intervalo de confianza al 95%, que resumiera
numeéricamente las cantidades relativas de la fase primaria y del microconstituyente eutéctico

para cada una de las aleaciones bajo estudio.

Tabla V.5. Determinaciones de la cantidad relativa de fase primaria en las aleaciones bajo

estudio.
Aleacién Intervalo de confianza para el porcentaje de
fase primaria en cada aleacion
Pb-71.5%Sn 49 +/- 1.5
Pb-77.5%Sn 58 +/- 2.0
Pb-88.0%Sn 84 +/-1.4

Por otra parte, los resultados arrojados por los ocho procedimientos considerados en

la aplicacion del método de Newton han sido representados en las siguientes graficas, las
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cuales indican el intervalo de confianza calculado para el contenido de fase primaria (franja

sombreada) obtenido a partir de la muestra analizada mas sus replicas por cada aleacion.

Fraccion de fase primaria
=) =)
C L3
n n

1 2 3 4 5 6 7 8
Metodo

Fig. V.9. Fraccion de fase primaria calculada a partir de andlisis de imagenes (region sombreada) y por los ocho métodos
de aplicacion del método de Newton en una aleacion Pb-71.5%Sn
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Fig. V.10 Fraccion de fase primaria calculada a partir de anélisis de imagenes (region sombreada) y por los ocho
métodos de aplicacion del método de Newton en una aleacion Pb-77.5%Sn.
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Fig.IV.11. Fraccion de fase primaria calculada a partir de analisis de imagenes (regién sombreada) y por los ocho
métodos de aplicacion del método de Newton en una aleacion Pb-88.0%Sn

V.4. ANALISIS DE RESULTADOS

Los resultados obtenidos para los experimentos realizados en esta seccion muestran
una buena concordancia entre la cantidad de fase primaria estimada a partir del método de
Newton con respecto a la determinada mediante el analisis de imagenes para el caso de las
aleaciones con contenidos de 71.5 y 88 por ciento en peso de Sn, mientras que en el caso de
la aleacion Pb-77.5%Sn existen claras discrepancias entre los resultados obtenidos por el
método de Newton y los determinados mediante el anlisis de imagenes.

Analizando en primera instancia las opciones planteadas para estimar la cantidad de
fase primaria a partir del método de Newton, es claro que el criterio para estimar el tiempo
de inicio de solidificacion no incide de manera notable sobre estas determinaciones, como lo
indican las semejanzas entre los intervalos de confianza para los procedimientos uno y dos ,
tres y cuatro, cinco y seis asi como entre el séptimo y octavo procedimiento, estas

coincidencias se presentan en cada una de las tres aleaciones estudiadas.
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Lo que si juega un papel preponderante en la estimacion de la cantidad relativa de la
fase primaria a partir del método de Newton, es la manera en la cual la curva cero se genera,
como lo indican las discrepancias encontradas entre los intervalos de confianza
correspondientes a los métodos 1,3 y 7 asi como los métodos 2,4 y 8, los cuales consideran
un mismo criterio para la determinacién del tiempo de inicio de solidifcacion (tsl y ts2
respectivamente).

Sin embargo, es posible apreciar que el par de procedimientos 3y 5 asi como el par 4
y 6 arrojan intervalos de confianza muy semejantes entre si, esto indica que el hecho de
suponer a las propiedades termofisicas de la aleacion como un promedio ponderado tiene un
papel poco relevante en los resultados finales.

Volviendo a la comparaciéon entre las alternativas para generar la linea base de
Newton, es posible establecer que la regresion polinomial de la velocidad de enfriamiento en
términos de temperatura para generar la linea base, la cual fue plasmada por los métodos 7 y
8 genera los intervalos de confianza mas amplios en la determinacién de la cantidad relativa
de fase primaria, para cada uno de los casos analizados, por lo que su uso es poco propicio
para estos fines.

Al comparar los procedimientos 1 y 3 es posible encontrar que este ultimo arroja los
intervalos de confianza mas cerrados, ello se debe a su mayor simplicidad ya que sélo
requiere determinar dos puntos para llevar a cabo la construccién de la linea base a partir de
una interpolacién exponencial, si bien el método uno plantea la generacion de la linea base
mediante la interpolacion de dos curvas cero correspondientes a las fases liquida y sélida, su
uso adolece de una base fenomenoldgica y en este caso arroja intervalos de confianza mas
abiertos con respecto al tercer método.

Basados en la discusion anterior y en el hecho de que las determinaciones arrojadas
por el tercer método propuesto para la generacion de la linea base de Newton caen en la
franja establecida por el intervalo de confianza construido a partir de las estimaciones
realizadas por analisis de imagenes para las aleaciones Pb-71.5% Sn y Pb-88%Sn. Es posible
afirmar que éste método es la mejor opcion para tal fin. Sin embargo, los resultados
obtenidos para la aleacion Pb-77.5% Sn establecen que la aplicacion del método de Newton

en la estimacion de la cantidad de fase primaria es aun sujeto de un estudio mas exhaustivo.
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Este estudio debe enfocarse en los aspectos que fundamentan esta propuesta, uno de
los cuales es el célculo de las propiedades termofisicas de cada uno de los
microconstituyentes formados. En este sentido la literatura considera que dichas propiedades
constituyen un promedio ponderado de las mismas, suponiendo para ello que los valores
asociados a las fases liquida y solida son constantes con respecto a la temperatura (ver
apéndice B de este trabajo).

Sin embargo, si se analiza la secuencia de solidificacién adoptada por la presunta fase
liquida, se encuentra que una vez que la aleacion alcanza la temperatura de liquidus, la
aleacion sufre una distribucion de soluto en dos fases distintas entre si. Una de las cuales es
la solucion solida B rica en estafio y la otra es en si la fase liquida ubicada alrededor de los
brazos dendriticos. Este esquema es sumamente dindmico ya que la distribucién de soluto
cambia conforme la aleacion se enfria, situacién que prevalecera hasta que la temperatura
eutéctica es alcanzada.

Posteriormente, este esquema se torna ain mas complejo, debido a que en sentido
estricto se tienen tres microconstituyentes diferentes entre si, uno de ellos es la solucion
solida rica en estafio, otro de ellos lo constituye el liquido remanente y el ultimo es el
eutéctico, cada uno con diferente densidad, capacidad calorificay conductividad térmica.

Lo anteriormente expuesto, plantea preguntarse que tanto inciden los valores
asociados a las propiedades termofisicas en la suposicién que considera que la rapidez de
liberacion de calor asociada a la formacion de cada una de las fases formadas durante la
evolucion de la solidificacion es directamente proporcional a la cantidad de las mismas y por
ende en la cantidad de microconstituyentes obtenida por este método.

Un inconveniente adicional radica en el hecho de que el método de Newton considera
tajantemente que la solidificacion primaria cesa una vez que se alcanza el minimo en la
primera derivada de la curva de enfriamiento, situacion que pudiera no ser representativa del

crecimiento eutéctico y primario.
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CONCLUSIONES

Se encontr6 que la aleacion hipoeutéctica estudiada en este trabajo presentd una
curva de enfriamiento con nulo subenfriamiento primario y un considerable
subenfriamiento al inicio de la solidificacion eutéctica. El analisis macroestructural
mostré que esta aleacidén presenta una morfologia de granos columnares lo cual
puede explicar la ausencia del subenfriamiento primario. La microestructura consiste
de dendritas de solucion sélida rica en plomo y de un microconstituyente eutéctico de
morfologia andmala. El eutéctico anomalo se caracterizO por mostrar globulos de
solucion solida rica en plomo dentro de una matriz rica en estafio.

Se encontrd que la aleacion hipereutéctica estudiada en este trabajo presentd una
curva de enfriamiento con un marcado subenfriamiento primario y un préacticamente
nulo subenfriamiento al inicio de la solidificacion eutéctica. EI analisis
macroestructural mostré que esta aleacion presenta una morfologia de granos
equiaxiales lo cual puede explicar la presencia del marcado subenfriamiento
primario. La microestructura consiste de dendritas de solucién soélida rica en estafio y
de un microconstituyente eutéctico de morfologia laminar. El eutéctico laminar se
caracterizd por mostrar placas de solucion solida rica en plomo dentro de una matriz
rica en estafio que se confundia con la solucién sélida primaria sugiriendo que ésta
fungioé como substrato efectivo para la nucleacion del eutéctico lo que podria explicar
el nulo subenfriamiento eutéctico.

Se encontré que la aleacion eutéctica estudiada en este trabajo presentd una curva de
enfriamiento con un gran subenfriamiento eutéctico, superior al de la aleacion
hipoeutéctica. El analisis macroestructural mostré que esta aleacion presenta una
morfologia de granos equiaxiales propiciada por este subenfriamiento. La
microestructura consiste de colonias de eutéctico anémalo y de eutéctico laminar de
las caracteristicas microestructurales previamente detectadas en las otras aleaciones
bajo estudio.

En el caso de la aplicacion de los métodos de Newton y Fourier a la caracterizacion
de la solidificacion de las aleaciones bajo estudio, para la aleacion hipoeutéctica

ambos métodos presentan una evolucion de la velocidad de formacion de solido que
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presenta dos picos correspondientes a la nucleacion de los microconstituyentes
primario y eutéctico. Sin embargo, y a diferencia del método de Newton que predice
una velocidad de solidificacién que decrece suavemente a partir de los elevados
valores presentes al inicio de la solidificacion primaria, el método de Fourier muestra
que la velocidad elevada de formacion de solido solo se presenta al inicio de la
solidificacion y por un periodo relativamente corto de tiempo luego de lo cual cae
abruptamente y el crecimiento del resto de la fase primaria se realiza a valores de este
parametro mas bajos y relativamente constantes hasta el inicio de la solidificacion
eutéctica. En cuanto a la solidificacion eutéctica, ambos métodos detectan un
segundo pico de mayor magnitud que el primero, asociado a la nucleacién del
microconstituyente eutéctico. Esta mayor magnitud del segundo pico indica que la
activacion de las nucleacion requirié de elevados subenfriamientos lo cual sugiere la
presencia de importantes barreras para la nucleacion eutéctica. Ambos métodos
predicen que el eutéctico se seguira formando a velocidades de solidificacion cada
Vez menores.

Para la aleacion hipereutéctica, los métodos de Newton y Fourier predicen tendencias
diferentes en la evolucion de la cinética de solidificacion. EI método de Newton
indica la presencia de dos maximos en la evolucion de la velocidad de solidificacion.
El primero corresponde a la nucleacion de la fase primaria beta y el segundo a la del
microconstituyente eutéctico. El método de Fourier también detecta eventos iniciales
de nucleacion asociados con la fase primaria luego de lo cual el resto de la fase
primaria asi como el eutéctico se forman a una velocidad de solidificacion
relativamente constante, indicando con esto la presencia de impedimentos minimos
para la nucleacion del eutéctico. Lo anterior sugiere que la fase primaria funge como
un sustrato muy efectivo para nuclear al microconstituyente eutéctico.

En el caso de la aleacion eutéctica ambos métodos vuelven a presentar cinéticas de
solidificacion diferentes. EI método de Newton solo registra un méaximo en la
evolucion de la velocidad de formacion de solido mientras que el método de Fourier
detecta la presencia de dos maximos en dicha evolucion. La evidencia

microestructural que muestra la presencia del eutéctico anémalo y del laminar en esta
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aleacidn sugieren que la cinética de solidificacién mas acertada es la obtenida por el
método de Fourier.

Con base en los resultados térmicos, cinéticos y microestructurales descritos
anteriormente, es posible establecer que el fendmeno de la nucleacién no reciproca se
ha manifestado en la solidificacion de muestras masivas de aleaciones Pb-Sn.

La aplicacion del método de Newton como herramienta para la estimacion de las
cantidades relativas de los microconstituyentes primario y eutéctico en aleaciones
hipereutécticas del sistema Pb-Sn presenta diferentes aspectos dignos de ser
analizados con detenimiento. El primero de ellos lo constituyen los diferentes
criterios para estimar el tiempo inicial de solidificacion y la linea base de Newton.
Los resultados obtenidos revelan que la determinacién del tiempo de inicio de
solidificacién a partir de los dos métodos propuestos para tal fin, no tiene un efecto
significativo sobre las determinaciones obtenidas. En el caso de los procedimientos
propuestos para la construccion de la linea base de Newton es posible establecer que
los procedimientos basados en una interpolacion exponencial (procedimientos 2 y 3)
constituyen la mejor alternativa para la construccion de este pardmetro de referencia,
debido a que sus estimaciones muestran el menor grado de incertidumbre. Como
resultado de lo anterior es posible establecer que los métodos 3, 4 ,5y 6 constituyen
la mejor alternativa para calcular las cantidades relativas de los microconstituyentes
primario y eutéctico mediante el método de Newton. Sin embargo, el principal
aspecto de evaluacion para el método de Newton lo constituyen la comparacion de
sus resultados con las determinaciones hechas sobre las muestras de las aleaciones de
interés mediante el empleo del sistema de analisis de imagenes. En este sentido, las
estimaciones arrojadas por el método de Newton para las aleaciones Pb-71.5% Sn y
Pb-88.0% Sn se ubican dentro del intervalo de confianza calculado a partir del uso
del andlisis de imagenes. Sin embargo, en el caso de la aleacion Pb-77.5%Sn los
estimados de la cantidad de fase primaria calculados por el método de newton y por
el anélisis de imagenes no concuerdan. Con base en lo anterior es posible establecer
que el método de Newton no constituye una herramienta confiable para la estimacion

de las cantidades relativas de los microconstituyentes presentes en un sistema binario.
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ANEXOS

APENDICE A
METODOS PARA EL TRATAMIENTO NUMERICO DE LOS DATOS DE
UNA CURVA DE ENFRIAMIENTO.

Introduccion.

Los datos obtenidos durante la realizacién de un experimento constituyen una
fuente de informacion cuantitativa la cual tiene por objeto medir al fendmeno de interés
bajo ciertas condiciones.

Sin embargo, es frecuente encontrar que esta informacion contiene una
superposicion de factores asociados a errores aleatorios, los cuales independientemente de
su origen se denominan como “ruido”.

Por consiguiente una de las tareas previas al analisis de los resultados
experimentales es la remocién de la mayor cantidad de ruido sin degradar indebidamente la
informacion subyacente.

En el caso particular de una curva de enfriamiento, los datos obtenidos
corresponden a la temperatura del metal y debido a que previamente se seleccion6 en la
tarjeta de adquisicion la frecuencia a la que cada medicion es realizada, de tal manera que
es posible establecer el tiempo que corresponde a cada temperatura, teniendo con ello un
archivo que contiene dos columnas de datos.

Posteriormente, una grafica de los datos correspondientes a cada columna es
realizada obteniendo con ello la curva de enfriamiento del metal, sin embargo como se
menciond con anterioridad esta curva contiene un cierto ruido, el cual puede conducir a
malas interpretaciones del fendmeno bajo estudio.

Por tal motivo es necesario el uso de métodos numéricos cuyo fin es suavizar las
fluctuaciones producidas por el ruido. Existen sin embargo dos importantes restricciones en
la aplicacion de estos tratamientos: la primera de ellas establece que los puntos deben estar
distribuidos en un intervalo fijo con respecto a las abscisas de la grafica experimental, en

nuestro caso esta variable es el tiempo.
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La segunda condicion esta relacionada con la curva formada al graficar los puntos
experimentales, la cual debe ser continua y relativamente suave.

Sin embargo, como se menciond en el capitulo 11, la informacion arrojada por una
curva de enfriamiento es poco clara con respecto a las manifestaciones producidas por la
formacion de fases sélidas durante la solidificacion, una manera de apreciar con mayor
claridad estos cambios consiste en establecer la razon de cambio que el metal sufre durante
su enfriamiento lo cual es realizado a través de la primera derivada de la curva de
enfriamiento, entre los métodos utilizados para tal fin se tiene el uso de diferencias finitas o
bien el método de Savitzky-Golay [1], este ltimo no solo permite la derivacion de la curva
de enfriamiento sino que también puede utilizarse como un método de suavizado para la
curva de enfriamiento.

Una breve descripcion de los fundamentos en los que se basan los métodos mas
comunes para el suavizado y diferenciacion de datos experimentales es dada a

continuacion.

Meétodos de suavizado.

Uno de los metodos mas simples para el suavizado de curvas de enfriamiento es el
calculo del promedio madvil. Este método consiste en considerar un nimero constante de
datos correspondientes a una grafica. Posteriormente se suman las ordenadas de este
conjunto de datos, el resultado obtenido se divide entre el nimero de datos considerado,
obteniendo de esta manera el promedio de las ordenadas.

Posteriormente, un punto ubicado en uno de los extremos del intervalo es eliminado
y el siguiente punto con respecto al otro extremo del intervalo es considerado, este proceso
es repetido una y otra vez hasta que los datos son agotados.

Sin embargo, existen algoritmos mas flexibles que pueden ser aplicados al calculo
del promedio movil y constituyen a la vez la base para el desarrollo de métodos de
suavizado mas eficientes y sofisticados.

Uno de estos métodos es la convolucidn, el cual serd explicado a partir de los datos
correspondientes a la siguiente tabla, en la cual se ha sefialan las posiciones de las abscisas

(tiempo) y las ordenadas (temperatura) con respecto a un punto denominado formado por
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los pares Xo Yy Yo, la quinta columna de izquierda a derecha representa los enteros de

convolucion para cada valor.

Tabla A.1. Coeficientes asociados a la convolucién de una serie de puntos.

Tiempo (s) Posicion Temperatura Posicion Entero de
(°C) convolucion

2 Xo-3 318 Yos3 Co3
3 X0-2 317 Y0-2 C0-2
4 Xo-1 316 Yo1 Co1
5 Xo 315 Yo Co

6 X0+1 314 Y0+1 C0+1
7 Xos2 313 Yos2 Cot2
8 Xo+3 312 Yo+3 C0+3

En el caso particular del promedio movil los enteros de convolucion tendran un
valor de uno, el calculo de la convolucion del punto central implica calcular la suma del
producto de los enteros de convolucion por el valor correspondiente a las ordenadas, el
total de la suma es dividido entre el nimero de enteros de convolucion considerados, en
este caso 7, este resultado se le denomina factor de normalizacion.

El concepto de convolucion puede extenderse méas alla del concepto de promedio
movil, debido a que los enteros de convolucion pueden ser diferentes de uno, dando con
ello una diferente ponderacion a los datos previos o posteriores con respecto al punto Xo,
este proceso depende del fendmeno de interés, del equipo utilizado para su medicion asi
como el efecto que desea introducirse en los datos experimentales.

Una vez que el tratamiento de convolucion ha sido aplicado, el experimentador
deberé discernir si este ajuste proporciono el efecto deseado y tendera en primera instancia
a unir los puntos “corregidos” a través de una linea que se ajuste mejor a la tendencia que
de ellos se obtiene.

Este proceso puede realizarse de manera numérica a través del criterio de minimos
cuadrados el cual establece que una serie de puntos puede ser ajustado a través de una

funcién polinomial que en el caso de un polinomio de tercer grado tendria la forma:

y=a,+a,x+a,x’ +a,x> (Al
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Las constantes a’s de la ecuacion A.1 permiten que al sustituir los valores
correspondientes a cada abscisa en esta ecuacion, el cuadrado de las diferencias entre los
valores calculados (y) y los valores observados sea un minimo para el total de las
observaciones realizadas durante la determinacion de los coeficientes, de tal forma que el
error se asume a las ordenadas y no a las abscisas.

Si el nimero total de mediciones experimentales excede a siete, el procedimiento
para calcular los coeficientes a’s tendria que ser repetido sucesivamente para cada conjunto
de siete datos, este conjunto tendria que ser renovado continuamente, siguiendo el mismo
procedimiento que el del promedio movil, este hecho implicaria el consumo de una
excesiva capacidad de computo.

Sin embargo, es importante recordar que este procedimiento es solo un medio para
encontrar el mejor ajuste al valor correspondiente al punto central de los siete puntos que
se toman en cuenta para encontrar los coeficientes a’s.

Aplicando estas restricciones al método de minimos cuadrados Savitzky y Golay
desarrollaron un procedimiento numérico a través del cual una serie de enteros es obtenida
para generar una funcion de peso.

Con esta serie de enteros, el valor del punto central es evaluado por el

procedimiento de convulsién ya descrito con anterioridad.

Métodos numéricos para la derivacion de una funcion.

El método de Savitzky-Golay [1] no solo es util para suavizar una funcién sino que
también permite calcular numéricamente la primera derivada de una serie de datos, que en
el caso particular de este trabajo corresponden a una curva de enfriamiento.

Las consideraciones que se realizan para este célculo son las mismas que para
realizar el suavizado de una funcién es decir se evalla el valor de la derivada en un punto
central de un conjunto de datos igualmente espaciado, determinando con ello una serie de
enteros de convolucion caracteristicos.

Otra alternativa para derivar una funcion es el uso de diferencias finitas [2], cuya
definicion es obtenida a partir de la aplicacion de la serie de Taylor la cual permite evaluar
el valor de una funcion en un punto denominado X1 a partir de las funcion y sus derivadas

determinadas en una punto vecindad al punto X;, de acuerdo con la ecuacién A.1
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2 (n)
f(X,)=f(X)+f '(xi)h+#h2+....fn—('x‘)h“+ Rn (A.2)
Doénde :
h=X,,,-X, (A3)

Rn =wh”+1 (A.4)
(n+1)!

El término h se refiere al intervalo establecido por los puntos X; y Xi.1, mientras

que el término Rn establece el término residual.
Si la serie representada por la ecuacién A.2 es truncada en el segundo término, es
posible establecer el valor de la primera derivada de la funcién, considerando que el error

de truncamiento es despreciable, obteniendo con ello la ecuacion A.5

f(Xi+1)_ f(Xi)
xi+1_Xi

f'(Xi)= (A.5)

Este procedimiento recibe el nombre de diferencias finitas hacia delante debido a
que requiere conocer el valor de la funcion en el punto X; asi como también en un valor
adelante de esta posicion. La serie de Taylor puede ser expandida hacia atras para evaluar

la funcion en un punto anterior a partir del valor actual X; de acuerdo con la ecuacion A.3

f(X.,,)= f(Xi)—f'(Xi)h+%h2—....%h”+Rn (A.6)

Dénde :
h=X,-X., (A7)

Rn= T (8) (A.8)

~ (n+1)!

Haciendo las mismas consideraciones que en el caso anterior, la primera derivada
de la funcién en el punto X; se obtiene a partir de la ecuacion A.9, la cual se denomina

como diferencias finitas hacia atras.

f(X) - (X))

H (A.9)

fl(xi)=
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Un tercer esquema de aplicacion de diferencias finitas consiste en restar la ecuacion

A.6 a la ecuacién A.2., obteniendo con ello.

f(xi+1)—f(xi—1)=2f'(xi)h+¥h+.... (A.10)

La cual permite encontrar el valor de la derivada de la funcion en el punto x; a partir

de la relacion:

f(X, +1)— F(X, -1)
2h

£(X,)= (A11)

En la cual se ha omitido el valor del residuo, el cual es de un orden superior al
utilizado para el calculo de la derivada en los esquemas hacia atrds y hacia delante,
llevando con ello a una mejor determinacion de la derivada mediante este procedimiento al
cual se denominado como diferencias finitas centradas.

Este mismo procedimiento puede ser utilizado para calcular derivadas de orden
superior a dos, en los esquemas ya sefialados.
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APENDICE B
CALCULO DE LAS PROPIEDADES TERMOFISICAS DE ALEACIONES
Pb-Sn.

Uno de los aspectos més importantes en la implementacion de los métodos de
Newton y Fourier es el calculo de las propiedades termofisicas (densidad, capacidad
calorifica y conductividad téermica) de las aleaciones bajo estudio durante la solidificacion.

Para ello, se asume que dichas propiedades pueden ser representadas a partir de un
promedio ponderado correspondiente a los valores adoptados por cada una de ellas en los
estados liquido y solido, siendo el término de ponderacién la fraccion soélida calculada a
partir de los métodos de Newton y Fourier.

Por otra parte en este mismo apéndice se ha incluido el céalculo teorico del calor de
fusién asociado a cada una de las aleaciones analizadas debido a que esta propiedad es uno
de los parametros arrojados por la aplicacion de los métodos de Newton y Fourier.

B.1. Calculo de la densidad de las aleaciones Pb-Sn.

En el caso de la densidad de las aleaciones analizadas existe en la literatura [1] una
serie de correlaciones que establecen la dependencia de esta propiedad en términos de la
temperatura y de la composicion, para ello se establece las densidades de las dos fases
solidas en funcion de los coeficientes de expansion térmica asociados al rango de
estabilidad de estas dos soluciones solidas determinado por la temperatura y composicion
tal como puede apreciarse en el diagrama de fases para el sistema Pb-Sn.

En el caso de la solucién liquida Poirier [1] considera una variacion lineal de la
densidad de las aleaciones de este sistema con respecto a la temperatura.

Con los resultados anteriores, la densidad de cada una de las aleaciones durante la
solidificacion es calculada partiendo de que el soluto es distribuido a las fases liquida y
solida de acuerdo a la ecuacion de Sheil, lo que implica la necesidad de expresar la
variacion del coeficiente de particion de soluto en términos de la temperatura (ecuacion 2
referencia 1) asi como también establecer una expresion para la linea de liquidus (ecuacién

3 referencia 1).
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Con ello dos expresiones son generadas para estimar la densidad de las dos
soluciones soélidas (ecuaciones 15y 16 de la referencia 1) por otra parte las densidades de
la fase liquida en los casos hipoeutéctico e hipereutéctico son expresadas a partir de las
ecuaciones 24 y 25 de la referencia 1, las ecuaciones anteriores fueron utilizadas
directamente en los programas asociados a la implementacion de los métodos de Newton y

Fourier.
B.2 Caélculo de la capacidad calorifica en las aleaciones bajo estudio.

En el caso de la capacidad calorifica, se parte de las correlaciones obtenidas por
Poirier [2] para representar la entalpia de las soluciones liquida, sélida (o) y solida (B) en
funcion de la temperatura, las cuales han sido obtenidas a partir de la siguiente relacion.
H=x,H3 + X, Ho +HY (B1)

Donde:

H®pby H sn representan las entalpias del plomo y estafio puro respectivamente

H™ es la entalpia de mezclado de la solucién representadas por las expresiones
obtenidas por Fetch [3]

Xsn 'Y Xpp s0n las composiciones molares del plomo y estafio en cada una de las
aleaciones.

Con ello se generan tres correlaciones distintas en las cuales se establece la
dependencia de la entalpia en funcion de la temperatura y la composicion para las
soluciones liquida, sélida (o) y solida (B) que corresponden a las ecuaciones 6, 7y 8 de la
referencia 2.

Las citadas ecuaciones derivadas respecto a la temperatura con el fin de establecer
nuevas correlaciones que establezcan la variacion de la capacidad calorifica de cada una de
las soluciones, este procedimiento se fundamenta en la definicion de la capacidad calorifica
representada por la ecuacion (B.2).

Cp= (Z—_II__IJ (B.2)

Con las expresiones anteriores la capacidad calorifica para cada una de las
aleaciones hipoeutécticas durante la solidificacion es obtenida a partir del promedio
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ponderado de la capacidad calorifica de las fases liquida y sélida o, mientras que en el caso
de las aleaciones hipereutécticas las capacidades calorificas de las liquida y sélida p son
consideradas, como se menciono anteriormente el término de ponderacién lo constituye la

fraccion solida, obtenida durante la aplicacion de los métodos de Newton y Fourier.
B.3 Célculo de la conductividad térmica de las aleaciones bajo estudio.

La estimacion de las conductividades térmicas para la solucion solida (o) durante la
solidificacion es obtenida a partir de la metodologia propuesta por Poirier [4], el cual
supone que esta propiedad puede ser representada por la siguiente relacion:

5=%=5pb(T)+§0xSn (B.3)

En la cual 6, dpp ¥ O, representan la resistividad térmica de la aleacion solida, del
plomo puro en estado sélido y del estafio, k equivale a la conductividad térmica de la
aleacion solida durante la solidificacion, mientras que Xs, es la composicion del estafio
expresada en fraccion mol.

En el caso de la resistividad térmica del plomo soélido (6p) Se ha encontrado que

esta varia de acuerdo con la siguiente expresion.

5., =exp(=0.1708InT +0.06294) (B.4)

Por otra parte el término &, es calculado a partir de la siguiente ecuacion

8, =1.2581E —3+0.1853X " + 6.9496E —2(X &%) (B.5)

Para estimar la conductividad térmica de la solucion solida (B) se parte de las
conductividades térmicas del plomo (ecuacion B4) y estafio [5-6] puros en estado sélido,
posteriormente un promedio ponderado por la composicion es obtenido.

En el caso de la solucidn liquida su conductividad térmica es estimada partiendo de

las siguientes ecuaciones.
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kK, =K, + (Kg, —k;,)(Cg, /100) (B.6)
Ink,, =—6.777+0.7521InT (B.7)
Inkg, =-3.7518+0.4109InT (B.8)

Donde ki, Kpp ¥ ksn son las conductividades térmicas de la aleacion liquida, del
plomo y del estafio puros respectivamente, el término Csg, representa la composicion del
estafio expresada en por ciento en peso.

Finalmente la conductividad térmica de cada una de las aleaciones es obtenida

suponiendo un modelo dado por la siguiente ecuacion.

1

=59, 9 (B.9)

kK k. Kk,
Donde k. yks son las conductividades térmicas de las soluciones liquida y solida

respectivamente, mientras que Gy Gs son las fracciones volumétricas para cada una de las

soluciones involucradas.
B.4 Calculo del calor latente liberado durante la solidificacién.

El calculo de la entalpia asociada a la solidificacion de cada una de las aleaciones,
es obtenida partiendo del trabajo de Poirier [2] el cual fue utilizado como guia para el
calculo de las capacidades calorificas de cada una de las soluciones involucradas.

Para ello es necesario retomar las ecuaciones 6, 7 y 8 de esta referencia [2] ¥
aplicando la ecuacion de Sheil utilizando para ello las correlaciones 2 y 3 de la referencia
[1], es posible encontrar dos nuevas correlaciones que describen la variacion de esta
propiedad termodindmica en funcion de la composicién.

Las correlaciones para el caso del liquido interdendritico y del s6lido dendritico o
(aleaciones hipoeutécticas) estan dadas por las ecuaciones 13 y 14 de la referencia 2, al
realizar la resta entre ambas ecuaciones se obtiene el calor de fusion para el rango de

composiciones fijado entre 0 y 61.9% en peso de estafio).

AH, =23.017—0.57749C"2 +0.30207C, +9.3936E — 2C¥? —1.00935E —2C> (B.10)
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Analogamente la resta de las ecuaciones 16 y 17 de la referencia 2 da como

resultado la ecuacion (B.11) la cual representa el calor de fusion para las aleaciones

hipereutécticas comprendidas desde 61.9 hasta 100 por ciento en peso de estafio.

AH, =3.949+0.91623C, —5.6966E —3C ’+2.032789E-5C°® (B.11)

B.5. Valores considerados para la densidad, la capacidad calorifica y la

conductividad térmica de las aleaciones bajo estudio.

Como resultado de lo anterior los siguientes valores fueron obtenidos para cada una

de las propiedades termofisicas correspondientes a las aleaciones bajo estudio.

Tabla B.2.-Propiedades termofisicas consideradas durante la aplicacion del método de

Fourier.
Aleacion T pL ke CpL Te Ps Ks Cps
(°C) (kg/m3) | (W/m °C) | (J/kg°C) (°C) (kg/m3) | (W/m °C) | (J/Kg°C)
Pb-41.8 %Sn 235 8815 20.75 192 183.1 8740 30.94 181.7
Pb-62.2 %Sn | ------------ 8050 22.77 211 183.1 8366 31.22 207.3
Pb-80.2 %Sn 203 7720 26.18 269 183.1 7800 33.05 229

Tabla B.2.-Propiedades termofisicas consideradas durante la aplicacion del método de

Newton.
Aleacion T pL Cp. Te Ps Cps
(C) (kg/m3) | (I/kg°C) | (°C) (kg/m3) | (I/Kg°C)
Pb-71.5%Sn 194 7973 261 183.1 8048 219
Pb-77.5%Sn 200 7837 267 183.1 7920 226
Pb-88.0%Sn 213 7454 276 183.1 7580 239
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