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RESUMEN.

Esta Tesis se enfoca al estudio de una aleacién aluminio silicio utilizada para la
fabricaciébn de cabezas de motor vaciadas en moldes metalicos permanentes con
corazones de arena. El trabajo esta enfocado en el efecto esferoidizante en las particulas

eutécticas de silicio que se genera por tratamientos térmicos.

El efecto de los inoculantes como ¢l Sr es ¢l de transformar la estructura eutéctica del
silicio. Cuando no se utiliza inoculante, esta estructura solidifica en forma de agujas o
placas aciculares. El St modifica el aspecto del Si, obteniendo el eutéctico en forma de
fibras entrelazadas similares a un racimo de coral marino. De acuerdo a la cantidad de
inoculante se tendra una morfologia diferente del eutéctico. Entre mas Sr se agregue,

mayor serd el cambio de las placas a fibras mas pequefias.

El eutéctico de las aleaciones aluminio silicio también se puede modificar variando la
velocidad de enfriamiento. Al enfriarse mas rapido la aleacidon cuando solidifica en el
molde en que se vacie, se obtiene una estructura eutéctica mas fina con dimensiones

menores. Por ejemplo al utilizar un molde de arena v uno de metal. la transferencia de

calor es mas rapida en el de metal.

El eutéctico también se modifica con los tratamientos térmicos que recibe la aleacion.
Cuando éste se someta a una temperatura de 470° C por diferentes periodos de tiempo,
que parten de cero hasta cuarenta horas se modifica el eutéctico en diferentes grados. El
efecto en el eutéctico es el de transformar su morfologia inicial, a una de aspecto mas
esférico, redondeando sus estructuras, A tiempos cercanos a las cuarenta horas el

eutéctico tiene un aspecto bastante redondo y la cantidad de particulas del eutéctico

disminuye substancialmente.
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Es por esto que la morfologia del eutéctico puede presentar una variedad de
presentaciones, especialmente si consideramos que existen una combinacion de factores
que depende de la cantidad de Sr, de la velocidad de enfriamiento y del tratamiento

térmico.

No importa el aspecto y la cantidad de particulas inicial del eutéctico, la tendencia de
las muestras de esta aleacion aluminio silicio es las de disminuir la cantidad de
particulas y la de una esferoidizaciéon de las mismas. [Esto ocurre en una manera

bastante notoria y significativa.



CAPITULO 1.

INTRODUCCION.

El aluminio y sus aleaciones estan entre los materiales mas extensamente utilizados
industrialmente. Por ejemplo, éstos se aplican en la industria automotriz, ¢n la
produccion de partes de motor, en suspensiones o en rines; en la construccion como
paneles decorativos, en puertas, o en barandales; en la fabricacion de maquinaria como
vigas y soportes o en cubiertas o paneles; en la industria aerondutica para construir
estructuras que sirven como el soporte de las aeronaves, asi como en laminas para
formar el exterior de éstas; en la industria alimenticia para producir latas y recipientes
de bebidas y alimentos, también para recubrir bolsas o envolturas plasticas o de papel
con una capa que le da mayor proteccion a los alimentos; en la industria eléctrica para

fabricar cables conductores de corriente y en muchas otras industrias.

Como se puede apreciar las aplicaciones del aluminio y sus aleaciones estan muy
diversificadas. El gran uso de éstas se debe en gran medida a las cualidades tales como
una baja densidad, una resistencia mecanica aceptable. una muy buena resistencia a la
corrosion, una buena conductividad eléctrica y térmica, capacidad de alearse con una

gran cantidad de elementos, sobre todo, a la buena relacion que guarda su resistencia

mecanica entre su densidad.

La industria aerondutica se ha beneficiado enormemente de las aleaciones de aluminio
gracias a la buena relacion de cualidades de éstas, especificamente, a la relacion entre la
resistencia mecanica y densidad. El aluminio posee esta ventaja competitiva en
comparacion con el hierro vaciado y con los aceros. los cuales presenta mayor resistencia
mecanica, pero también mayor densidad. En la industria aeronautica esto es primordial
por que las aeronaves deben ser tan ligeras como sea posible, debido al costo del
combustible y principalmente a la factibilidad de la propia capacidad de carga de las

turbinas y motores disponibles, asi como al las exigencias en disefio del avion. Gracias a



la utilizacién de las aleaciones de aluminio ha sido pesible la propia concepcion de la

mayoria de los aviones actuales ¢ incluso de los mismos cohetes y naves especiales.

En la industria automotriz la principal demanda es la de bajar el peso del automévil
para poder disminuir el consumo de gasolina. En los paises sin recursos naturales como
peirdleo y gas y en donde el costo de éstos es muy alto, se da un gran énfasis en la
utilizacion de materiales ligeros como las aleaciones de aluminio y los plasticos.
Recientemente los paises con recursos naturales también han tomado esta consigna,
debido a la gran contaminacién que presentan en sus grandes urbes y zonas industriales.
En los E. U. A. se legislo y enuncio el “Clean Act”, o acta de limpieza, la cual requiere
que las compaiiias fabricantes realicen mejoras substanciales en los automoviles para
disminuir la contaminacién. Una forma de atacar ésto por parte de las compaiiias es
disminuir el peso del automovil. De manera, que las empresas automotrices se han dado
a la tarea de desarrollar partes en aleaciones de aluminio y en otros materiales que antes

no se producian debido a las exigencias mecénicas de su uso.

En la industria automotriz se utilizé al principio el aluminio para fabricar partes que
no estuvieran sometidas a grandes cargas de tension, flexion, fatiga o combinaciones de
éstas. Tales como gargantas de aire y gases. carcazas de transmision. cajas de direccion.
tanques de gasolina, lamina para carroceria, cabezas de motor y monoblocks. Hoy en dia
existen muchas otras aplicaciones. Algunas partes como los pistones tienen una
participacion en el mercado de! 100 %, otras, como las cabezas de motor dominan entre
el 75 % en los EU.A.y el 95 y 97 % en Japon y Europa. En la actualidad se estan
empezando a producir piezas en aluminio con grandes exigencias mecanicas. por

ejemplo los brazos y uniones de suspension, los cuales demandan una alta calidad.

Las aleaciones de aluminio pueden ser vaciadas, laminadas, extruidas, tratables o no
térmicamente. Normalmente los elementos de aleacion que estdn presentes en estas son
el silicio, cromo, cobre, magnesio, manganeso y zinc, pero se puede alear con muchos

mas, algunos elementos de aleacién son utilizados en muy pequefias cantidades, para



propositos muy especializados, entre estos esta el sodio y el estroncio los que se utilizan

como modificadores de la fase de silicio.

A nivel mundial existen diferentes organizaciones que han clasificado al aluminio y
sus aleaciones, las mas importantes estan en E.U.A., Japén y Europa. En Meéxico se

toman principalmente las normas de los E.U.A. como referencia.

Las aleaciones de aluminio reciben una gran cantidad de procesamientos, algunos de
ellos se aplican en forma de trabajo mecdnico y otros en forma de tratamiento térmico,
los cuales modifican las propiedades de las mismas. Las cualidades de las aleaciones
también se pueden modificar en el momento en que se solidifican las mismas, asi mismo
como se puede tener una combinacién de procesos que afecten las propiedades finales de
las aleaciones. En esta Tesis, se trabaja sobre aleaciones aluminto-silicio. las que son
modificadas en la solidificacion variando la cantidad de Sr en las mismas y también con
la utilizacion de diferentes medios de enfriamiento en las mismas, ya sea con moldes de
metal o de arena. Con las aleaciones aluminio-silicio ya en estado solido, las
propiedades se pueden cambiar con tratamientos térmicos. Los cuales consisten en

someter la aleacion a una temperatura de 470°C, en rangos de tiempo desde O hasta a 40
hrs.

Esta Tesis se enfoca en los cambios que sufre el eutéctico de silicio en las aleaciones
aluminio-silicio, especificamente en la A319. La morfologia del mismo se ve
considerablemente afectada, con el consecuente cambio en las propiedades de la
aleacion, El cambio morfolégico ocurrido puede resumirse como una transformacion del
eutéctico, de manera que este tiende a volverse mas esférico o redondo. alcanzando en
ciertos casos un alto grado de esferoidizacion. Donde particulas con geometria muy
diferente a una esfera, al final del proceso de modificacion terminan siendo muy

similares a las mismas. La técnica con la que se mide este cambio es la de cuantificacion

de imagenes digitales.

tad



CAPITULO 2.

ALEACIONES VACIADAS Al-Si.

2.1. ASPECTOS GENERALES.

La industria automotriz ha sido un gran motor para la sociedad durante el siglo XX,
aunque ¢l desarrollo de los primeros automoviles empezo en la parte final del siglo XIX
en E.U.A. y en Europa. El auto ha sido una revolucién tecnoldgica tan grande que
generd el desarrollo de la produccion en serie, de la automatizacion de procesos y gran
parte de las prestaciones econdmicas que se dan actualmente, se dieron por primera vez
en la industria automotriz. El transporte automotor es utilizado come autobis escolar,
ambulancia, transporte de carga, vehiculo militar, etc. De hecho éste jugd un papel
primordial en las guerras mas importantes de la historia, la primera y segunda guerras
mundiales. El auto rivaliza con invenciones tales como el motor de vapor, teléfono y
lampara eléctrica. S6lo una maquina rivaliza en este siglo con el cambio social generado

por el automgvil, esta es la computadora, sus redes y programas.

Como se puede ver, los transportes automotores tiene usos muy diferentes y se
someten a condiciones muy variadas y extremas. Por eso para fabricar sus diferentes
componentes se requieren de materiales de todo tipo. con diferentes cualidades y
calidades. Enire los metales se tiene al acero, hierro, aluminio y cobre, que son de los
mas utilizados en la industria automotriz. De estos el hierro y acero, son los que tienen
mas aplicaciones y una mayor participacion, sin embargo son materiales con alta

densidad, que le agregan mucha inercia al auto, por ende demandan mas trabajo al motor

y éste quema mas combustible, €l cual cuesta y contamina.

Desde los afios 50 en Europa y Japon, lugares donde no se cuentan con recursos
petroleros suficientes para cumplir con su propia demanda de consumo intermno. se

fabrnicaron automéviles pequefios como solucion para disminuir el peso de éstos. En los



afios 70 con la crisis de petréleo en los E.U.A., Europa y Japdn empezaron a fabricar
automoviles con materiales mas ligeros en algunas de sus partes, por ejemplo cabezas de
motor, pistones y monoblocks fabricados en aleaciones de aluminio, ademas se han
utilizado muchos otros materiales en la fabricacion de otras partes. En la década de los
80's y 90's la consigna para bajar el peso de los automoviles ha sido la de que consuman
menos energia, para que bajen los indices de contaminacion en las zonas urbanas. Esto
ha generado la necesidad de producir partes del automévil sometidas a cargas mecanicas
mas exigentes en aleaciones de aluminio y otros materiales ligeros. por ejemplo los
brazos y uniones de la suspensidén. Antes estas no se producian por vaciado de aluminio
por la desconfianza en sus cualidades y calidad, mas con el advenimiento de la
modelacion de la solidificacion por computadora, esto ha sido posible. El peso de las
partes del automévil ha disminuido en promedio, aunque el peso total experimentd una
baja en los 70s y 80s, en los 90s se ha vuelto a incrementar, Fig. 2.1'. Esto no se debe a
que se estén produciendo piezas con materiales pesados que se utilizaban hace un par de
décadas, si no que ahora la mayoria de los automoviles tiene mas accesorios tales como

bolsas de aire para el conductor y copiloto, fabricadas en acero, barras laterales de

seguridad en la puertas, eic.
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Fig.2.1. Peso promedio de los automéviles personales en Norte América’.



2.2. PIEZAS VACIADAS DE ALUMINIO.

El principal aspecto a considerar en una pieza vaciada es el de las condiciones a las
que se va a someter durante su uso. Por ejemplo las cargas mecanicas de tension,
compresion, fatiga mecanica y térmica. Otros aspectos como la complejidad en el disefio
del molde para calcular la fluidez necesaria del liquido, asi como el método de vaciado,

también deben ser tomadas en cuenta consideraciones econodmicas, asi como todo tipo
de:

oConsideraciones del proceso de vaciado: fluidez, resistencia al agrietamiento en
caliente, intervalo de solidificacién,

eConsideraciones en el disefio del molde: intervalo de solidificacidn, resistencia al
agrietamiento en caliente, fluidez, soldadura en el dado (vaciado en dado).

ePropiedades mecanicas: resistencia, ductilidad, respuesta al tratamiento térmico,
dureza.

eRequerimientos de servicio: resistencia a la corrosidn, tratabilidad en la superficie,
estabilidad dimensional, estabilidad térmica. etc..

eAspectos economicos: magquinabilidad, soldabilidad, tratamientos térmicos
necesarios, costos de lingote y vaciado.

Las aleaciones vaciadas de aluminio pueden clasificarse, segin su uso, en las
siguientes categorias : aleaciones para la produccion de rotores, aleaciones para pistones
y partes sometidas a temperaturas elevadas, aleaciones de usos y propodsitos generales.
aleaciones vaciados en molde, aleaciones de magnesio, aleaciones Al-Si duraluminio.

aleaciones aluminio-zinc-magnesio y aleaciones de rodamientos.

Desde un punto de vista econdmico, las aleaciones vaciadas mas importantes son las
de la categoria de usos y propositos generales; principalmente por su mejor caracteristica
de vaciado. En las aleaciones de esta categoria se tienen las del tipo silicio-cobre, entre
éstas la 213.0, 308.0, y 319.0, en las cuales el silicio proporciona buenas caracteristicas
de vaciado; el cobre brinda una resistencia moderada con una mejora en la
maquinabilidad. con una reduccion en la ductilidad y una baja en la resistencia a la

corresion. El contenido de silicio se maneja entre el 3 y 10.5 %. mientras que el cobre



estd entre el 2 y 4.5%. Generalmente se utilizan tratamientos térmicos en esic tipo de
aleaciones, en general, en esta categoria, el tratamiento de envejecimiento natural (T5)

puede aplicarse para mejorar la maquinabilidad y dureza.

2.3. ALEACION A319.0

Anteriormente conocida como ASTM. SC64D, SAE. 326, namero UNS. AO3190,
internacionalmente 1SO AlS16Cu4. La composicion quimica tiene los limites de 3.0 a
4.0 Cu, 0.10 Mg max., 0.50 Mn max., 5.5 a 6.5 de Si, 1.0 Fe max.. 1.0 Zn max., 0.25 Ti
max, .35 Ni max., el resto 0.5 (incluyendo al Sr y Na) y el Al es metal base. Las
propiedades mecanicas son indiferentes a las impurezas. Esta aleacién se usa para
producir cabezas de automotores, tapas de punteria (cubiertas de cigiiefial). estructuras
para montar maquinas de escribir y otras aplicaciones donde se requiere buenas
caracteristicas de vaciado y soldabilidad, presion de sellado y una resistencia mecanica

moderada. Las caracteristicas tipicas de esta aleacion se muestran en las Tablas 2.1 y
22

Resistenciaa  Resistenciaa  Flongacion Durcza Resistencia. Resisienclaa Resistenciaala
latension (a) lacedencraen (a¥b) {¢) al corte la fanga (d) cedencia en
(Cnsion (a) compresion(a)
Condicion MPa kst MPa A5t % 1B MPa ks MPa kst MI*a kst
\ ac¢ adw en Arena
Vaciadas 185 27 125 18 20 70 1590 22 70 10 130 19
Té 250 36 165 24 20 80 200 29 75 ] 170 23
Muolde permanente
Vaciadas 235 34 130 19 25 85 163 24 70 [{1) 130 19
T6 280 40 183 27 30 93 185 27

(a) l.as resistencias y elongaciones no se modifican o se mejoran a bajas temperaturas  (b) En 30 mm o 2.in (c) Carga de 500 he.
bola de 10 mm (d) En ciclos de § x 105 prueba tipo R R Meoore

Relacton de Paisson 0 33 Meodulo Elastico 74 Gpa (10 7 1 10° ps1) Corte 28 GPa (40 x 10 ° psi)

Tabla 2.1. Propiedades mecénicas en barras vaciadas en molde permanente y en arena, en sus condiciones
de vaciado y tratamiento 1érmico de envejecimiento artificial (T6) en la aleacion 319.0 °.



Propiedades Térmicas 1

Temperatura de liquidus 605 °C
Temperatura de solidus S15°C

Calor especifico 963 | kg°K*
Calor latente de fusion 389 k) kg
Conductividad termica 109 W m-°K**

*a]00°C, **a25°C

| Coeficiente de Expansion Térmica Lineal J

Intervalo de temperatura € Coeficiente promedio pm/m-°K
20-100 215
20-200 23.0
20-300 235
Propiedades Eléctricas I

Conduciividad eléctrica 27°0 [ACTS a 20 °C.
Resistividad eléctrica vaciado en arena 63.9 nQ2-m a 20 °C,

[ Caracteristicas de Fabricacién j
Temperatura de fusion 675 a 813 C.
Iemperatura de vaciado en arena 675 a 690 °C.
Temperatura de solucién 300 a 503 °C; permanencia a la temperatura 12 h (arena).
8 h (melde pcrmanente), enfriada en agua entre 65 y 100 °C.
l emperatura de envejecimiento, para obtener un tratamiento T6 de un matenial
tratado por solucién. entre 150y 155 °C vy mantencrentre 2y § h.

Tabla 2.2. Caracteristicas de la aleacién A319.0 2.

2.4. MICROESTRUCTURAS.

El término de microestructuras se refiera a estructurag que tienen dimensiones desde
0.3 nm hasta un tamaiio que alcanza dimensiones suficientes para apreciarse a simple
vista, con longitudes desde mm hasta m. Las microestructuras incluyen tamaifio de
grano, fases, combinacion de éstas, dendritas, etc. Estas pueden ser modificadas por

metodos mecénicos, quimicos o térmicos. Las microestructuras son responsables de

muchas de las propiedades de los materiales como resistencia a la tension, a la fatiga,
conductividad eléctrica, acabado, etc. Es primordial el poder controlarlas para tener un

material capaz de proporcionar las caracteristicas deseadas.



En la actualidad se ha encontrado la manera de producir diferentes microestructuras
en una gran variedad de materiales, con las cuales se pueden obtener un gran intervalo de
propiedades que son necesarias en la fabricacion de una gama de productos. Es posible

seguir mejorando las caracteristicas de éstas, buscando nuevos procesos, si €s necesario,

creando nuevos materiales.

Normalmente en la naturaleza se tiene una eéxtensa variedad de materiales en bruto,
que sirven para cumplir con muchas de las demandas y necesidades. La mayoria de
estos materiales poseen microestructuras cinéticamente estables, las cuales permaneceran
igual al menos que cambien las condiciones del ambiente en que se encuentran. Por
gjemplo una roca esta formada de minerales que han experimentado una serie de
procesos, desde la formacion de ésta, hasta dicho momento, logrando que las
microestructuras de la roca tengan tan poca energia intema, que ya no experimentardn
transformaciones por si mismas. Si se toma el ejemplo de “macroestructura”, se puede
suponer que se tiene la estructura de la Fig.2.2 formada por dos postes y una viga, sobre
la cual se aplica un gran peso. En este caso el peso juega el de la energia libre que sirve
como fuerza motriz del proceso. Si este peso es mas del que esta estructura pueda
soportar, sera s0lo cuestion de tiempo para que las estructura sea modificada, hasta que
el peso la logre vencer, doblandola y después rompiéndola. Aunque este ejemplo es
bastante simple, permite plantear términos importantes. Si observa en el pl. de la
Fig.2.2, que por un cierto tiempo, la estructura tendra la rigidez suficiente para no sufrir
modificacion alguna; esto es serd estable por un determinado tiempo. Esta estabilidad
temporal de una estructura o de un material es conocida como metaestabilidad; éste es un
término ampliamente utilizado en la fisicoquimica y en la metalurgia. El periodo de
tiempo durante el cual la estructura es estable puede ir desde segundos hasta afios. en si
cualquier tiempo durante el cual la estructura pasa de un estado de alta energia a uno con
la minima energia posible. Si la estructura nunca fuera metaestable, esto es que no
permanezca un tiempo medible en un cierto estado. se tendrian condiciones de
inestabilidad. En la Fig.2.2 sélo se tiene tres etapas cinéticas en la trayectoria desde la

metaestabilidad hasta la estabilidad. pero puede haber procesos con un gran mimero de



etapas.  Aunque se ha ejemplificado con una macroestructura, analizar una

microestructura no es diferente, puesto que en si las dos poseen una determinada
estabilidad a permanecer en un estado y no cambiardn a otro al menos que exista una

fuerza que las haga cambiar. Esta fuerza pudiera ser proporcionada por cualquiera forma
de energia.

Fig. 22, (pl) Un gran peso se aplica sobre una mesa por un tiempo la estructura tendrd la
“metaestabilidad™ para soportar la fuerza ejercida en ésta. (p2) La estructura empieza a ceder, iniciandose

una “cinética” del proceso. (p3) Cuando el peso cae sobre el suelo. el cual sirve como fuerza motriz para
la cinética, la mesa alcanza la “estabilidad™.

2.4.1. Estabilidad a nivel atémico.

Este punto es de suma importancia por que es fundamental el poder entender el
principio basico de toda transformacién en una microestructura. Desde un punto de vista
atébmico, cuando hay una transformacién puede representarse como en la Fig. 2.3. Aqui
las abcisas pueden ser cualquier variable que mida ¢] avance de la reaccion, usualmente
el tiempo. Donde F1 es la energia libre del atomo en su posicion inicial y Ff después de
la transformacion. AF = Ff - F1 es negativa y es la energia que provoca o lleva a cabo la
transformacion. E! cambio del atomo del estado inicial al final es frenado por una
barrera de energia AFA, por eso hasta que el 4tomo no pueda adquirir la energia

necesaria para rebasar la barrera, éste permanece en estado metaestable. La energia libre



de activacion se disipa cuando el atomo posee la cantidad de energia minima para pasar
la barrera, ésta es una energia por lo menos igual a la AFA. El atomo que posee la

maxima energia libre F,” es inestable, con lo que se considerara como activado o en

transicion.

La energia libre adicional para que un atomo pueda transformarse, puede ser
proporcionada por una fluctuacion térmica, asi que se espera que la rapidez de las
transformaciones dependa de la magnitud de AFA y en la forma de la distribucion de la
energia que se obtiene del movimiento térmico aleatorio. En la mayoria de los
problemas de interés practico AFA>>kT, donde k es la constante de Boltzman, asi que el
promedio con el que se sobrepasa la barrera de energia es muy pequefio. Por lo cual una

particula, que esté detenida por la barrera pasara la mayoria del tiempo cerca de F1.

F BA> Estado de Transicidn

Coordenada de Reaccion

Fig. 2.3. Cambio de la energia libre de un atomo en proceso de transformacion, La coordenada de
reaccion es cualquier variable que defina el avance de un proceso.

Si se supone que ¢l estado activado es uno de quasi-equilibrio y si el numero de
particulas por unidad de volumen en el estado de transicion es Ca y en el estado inicial

es C;j, entonces para tener un equilibrio entre los dos estados, se puede tener una

constante de equilibrio como :

K'=CalCy 2.1



K esta dada por la relacion termodindmica :

K" = exp(-AFA/KT) (2.2)

Puesto que la rapidez de transformacién debe de ser proporcional a C,, se tiene que :

R=C:C, - exp(-AFa/kT) (2.3)

Es méas comun discutir la termodinamica en términos de energia interna de activacion
AU, y de la entropia de activacion ASa. las cuales estan relacionadas con AFA con la

ecuacion estandar -

AFA = AUA-TASA (2.4)

La ecuacion (2.3) puede escribirse como :

R = A - exp(-AUA/KT) (2.5)

En donde el componente de la entropia AFA es incluido en el factor de frecuencia A.
La ecuacion (2.5) es conocida como la ecuaciéon de Arrhenius. Para adecuarse a

problemas experimentales se escribe :

R = ¢ - AULKT (2.6)

El logaritmo de la rapidez del cambio puede variar linealmente con respecto al
inverso de la temperatura absoluta. Un gran nimero de reacciones fisicas y quimicas,
tanto homogéneas como heterogéneas se comportan de esta manera. indicando que este

modelo es aceptable. Otras reacciones siguen modelos de ecuaciones cuadraticas,

exponenciales, etc.

El gran efecto de la temperatura en la rapidez de la reaccion. se debe al factor de
energia exponencial. Tomando un valor tipico para un proceso metalurgico. por ejemplo
si AUa=2eV por atomo y con k=8.6 X 107%eV K. se tiene que a 1000 °K un valor de
exp(-AU,\/kT)?zl0']0 y a 300 °K uno de exp(-AUA/kT)EIO'H. Esto implica. que una

reaccién que toma 1s a 1000 °K. tomaria 3 x 10'* afios a una temperatura ambiente de



27 °C. Esto da la base para obtener diferentes microestructuras metaestables. como un
eutéctico de silicio en forma de fibras entrelazadas, tipo coral, en la aleacion A319 o una
estructura martensitica en un acero, etc. Entre mas grande sea el valor de AU 4, mayor es

la variacion de la rapidez de la reaccion, en relacion de la temperatura.

2.4.2. Fuerzas generadoras de cambios en microestructuras. Reduccion de energia libre.

El término de fuerza de transformacion no es del todo apropiado para los cambios
microestructurales, puesto que la energia libre generalmente no esta en funcion de la
distancia, asi que imaginar una fuerza como el diferencial de la energia con respecto a la
distancia no es normalmente utilizado. Como quicra, en el sentido cualitativo de
provocar una reaccion se puede suponer que los cambios en magnitud de la energia libre
son indicativo de la energia de transformacion. Ademas muchos procesos se llevan a
cabo por un cambio en la energia libre constante en unidades de volumen en J/m’ y para
todos los cambios de este tipo hay una fuerza constante con unidades N/m® entre la fase
origen y la que estd en formacién. Puesto que todos estos cambios ocurren a presion
constante, ésta queda en términos del cambio de entalpia libre de Gibbs (AG) y no en el
de la Helmholtz (AF). Para cambios en fases condensadas el trabajo realizado contra la
presion atmosférica, cuando estos involucran cambios de volumen pequefios en el
material es despreciable, incluso cuando el trabajo se lleva a cabo a presion constante.

De esta manera se pude suponer que el cambio de energia libre transformadora o energia
libre de Gibbs (G) esta dada por.

G=H-TS=U+PV-TS§ (2.7

Se ha mencionado que los cambios de energia pueden tener su origen en un cambio
de origen quimico. la energia quimica se encuentra en regiones libres de tensiones
residuales. La energia por tensiones residual. es aquella que se genera por tensiones

elasticas de corto y largo alcance. La energia libre interfasial es la energia extra entre los



atomos de las distintas fases. No puede haber una completa separacion entre estos tipos
de energia. Por e¢jemplo, la energia quimica en una distribucion de un soluto no
uniforme tendra una contribucion a la energia libre de esfuerzos residuales, si esta causa
que el volumen por atomo varie con los contenidos del soluto, esto implicara una
distorsidn elastica o la generacion de una serie de dislocaciones, las que se forman para
acomodar ¢l cambio de volumen. De manera similar, la presencia de una interfase curva
entre fases diferentes, alterara la composicion quimica entre éstas. Sin embargo. es

posible distinguir el origen principal o tipo de energia libre con mayor involucramiento

en la generacion del cambio.

En la Fig. 2.4 se muestra esquematicamente como cambia la energia libre de un metal
puro con respecto a la temperatura. En el punto de fusion la energia libre del liquido y el
solido son iguales; abajo del punto de fusion el sélido tiene una menor energia libre y es,
por lo tanto, la fase mas estable y viceversa. El cambio de la energia hibre de las dos
fases, cuando la temperatura cae por debajo del punto de fusién, representa un
incremento en la fuerza de transformacion para la cristalizacion del metal liquido
sobrenfriado. Los cambios en la magnitud de la energia libre pueden obtenerse

facilmente de una figura similar. si se supone que el cambio de entalpia y de entropia de

la cristalizacion no cambian con la temperatura.

AS = AH/T, (2.8)
AG = AH(T-T)/ T~ (AH - AT)/Ts (2.9)

Generalmente, los valores de la energia libre iransformadora, originada por tensiones
residuales y por efectos de la interfase. son pequefios al compararlas con los de la energia
de origen térmico o con los cambios de estado fisico. Por ejemplo. el valor del calor
latente de fusién (AH) para un metal como el aluminio es de 10.8 kJ/mol y para el
metaloide silicio es de 46.4 kl/mol. Esto es el cambio de energia libre de cristalizacion
en el aluminio variara desde 0 °K (se encuentra en una temperatura cercana al cero

absoluto) hasta 937 °K (T,), con un valor maximo de -10.8 kJ mol y en el silicio de 0 °K



a 1683 °K (Tny), con un valor maximo de -46.4 kJ/mol 3. En cambio. la magnitud
involucrada en un variacién de energia libre interfasial, responsable del efecto de
maduracién tipo Ostwald en una dispersion de precipitados, es de tan solo 20 J/mol  *.
En otro ejemplo se tiene que en un matenal eutéctico fibroso, con un diametro por fibra
de 1pum, con el 25 % del volumen ocupado por las fibras y con una energia de 0.5 J/m?

entre fases, la energia interfasial es de tan solo 5 J/mol. En estos dos ultimos ejemplos

se supuso un volumen molar de 10° m’/mol °.
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lg. 2.4, Variacion de la energia libre con respecio a la lemperatura para un metal puro.

2.5. ASPECTOS MECANICOS DE LAS MICROESTRUCTURAS DEL EUTECTICO
DE LA A319.

Se puede suponer que la aleaciéon A319 esta formada unicamente por una matriz de
aluminio, con silicio dentro de ésta. El aluminio es aproximadamente el 87 % del peso
de la aleacién, mientras que el silicio va del 5.5 al 6.5 % en peso, el resto son otros
elementos. En la aleacion se forman muchos compuestos intermetalicos, que incluyen
otros elementos aparte de estos dos, por lo que los elementos mencionados anteriormente

no estan unicamente en una forma pura, sino también en diferentes compuestos
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intermetalicos. El silicio de la A319 puede estar en diferentes formas, de éstas, las que
interesa recalcar son las placas aciculares y las fibras entrelazadas tipo coral, ver Fig. 2.4.
Si se imagina a la matriz de aluminio como un bloque de materiai casi uniforme, el
silicio se encuentra entretejido o tendido dentro de la matriz, casi como las varillas de
hierro que se tienden en una placa vaciada de concreto. En este caso las varillas

representatian al silicio eutéctico, el cual puede estar en forma de placas aciculares 0 en

forma de fibras de coral y el concreto seria el aluminio.

Fig. 2.5. Diagrama esquematico. (a) Estructura del eutectico de silicio con forma de placas aciculares,
solidificadas sin inoculante, inmersas en una matriz de aluminio. (b) Estrictura del eutéctico de silicio, en
forma de fibras de coral, modificado con inoculantes durante su solidificacién (silicio en color gris,
aluminio en color negro) °.

Al generar tensiones o cargas de fatiga en una muestra de A319 con el eutéctico de
silicio en forma de placas aciculares, éstas tienen una menor resistencia mecanica a la
fractura, que la que tiene el eutéctico con fibras entrelazadas. Se pueden generar
fracturas si se sobrepasa su limite de resistencia maximo. ya sea de ruptura o de fatiga.
incluso llegando a partir la pieza. Cuando una grieta se genera y propaga en la matriz de
aluminjo tiene que vencer la oposicion que ésta Je opone. La fase de aluminio es tenaz y
ductil por lo que absorbera bastante energia antes de dejar que la fractura se abra paso a
través de ella ’. Esta fractura al irse abriendo paso en el aluminio se va topando con las

placas aciculares o las fibras de silicio, segin sea el caso. El aluminio aleado con el



silicio adquiere una mayor dureza y una menor tenacidad, también una menor ductilidad

que la del aluminio puro, ya que el silicio posee un dureza mayor y una pobre tenacidad.

Cuando el silicio eutéctico, que estd dentro de la matriz de aluminio, esta en forma de
placas aciculares con extremos puntiagudos. Estos extremos funcionaran como puntos
donde se concentran los ¢sfuerzos, que se le estén aplicando a la muestra, acelerando la
rapidez con que se producen y propagan las grietas. Si el silicio esta en forma de fibras
entrelazadas con extremos redondos, los cuales no acumulan tanto los esfuerzos, se

teduce la rapidez con que se generan las fracturas en comparacion con el caso anterior.

El desgaste de la herramienta utilizada para maquinar alguna pieza vaciada, al igual
que el desgaste en el material a maquinar, es determinado por varios factores y ocurre
mediante diferentes mecanismos, tanto en los materiales puros como ¢n los compuestos.
Entre estos factores se encuentra que a mayor dureza del material a maquinar habra
mayor desgaste en la herramienta. En estado puro el silicio es un material cerdmico. que
tiene mayor dureza que el aluminio puro. El eutéctico de silicio estd como una segunda
fase dentro de la principal, que es la del alunlinio, esta fase de silicio aumenta la dureza
del matenal formado por ambas. Esto es una de las causas por las que la A319 es mas
dura que ¢l aluminio en estado puro. Obviamente de esta manera aumenta el desgaste de
las herramientas con que se maquine la aleacién. la orientacion de la segunda fase.
también afecta la cantidad de desgaste que sufre la herramienta. Si esta fase en su forma
geométrica tiene una longitud mayor que otra. €l largo es mucho mayor que el ancho,
como es el caso de las placas aciculares o de las fibras del eutéctico de silicio y si esta
longitud mas larga esta en una posicion perpendicular a la superficie por donde pasa la

herramienta de corte. Esta ultima sufnra un mayor desgaste, que si la longitud mayor

fuera paralela a la superficie a maquinar ’.
La forma de las particulas y fases abrasivas de una herramienta afectan la forma del

surco o ranura formada en el matenal, al ser rasgada por la herramienta. También la

forma de las particulas afecta la carga de contacto y el cambio de contacto elastico a
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plastico. Se sabe, que hay menos desgaste cuando los materiales son rasgados con
particulas abrasivas redondas. que con particulas puntiagudas '. La aleacion esta
desgastando o achatando a la herramienta que la esté maquinando, en cierta forma casi
maquina a la propia herramienta. Concretamente la fase del eutéctico de silicio es
abrasiva para la herramienta. Con esto se puede suponer, que cuando ¢l eutéctico de
silicio esté presente en forma de fibras aciculares entrelazadas, formando una especie de
coral, con extremos redondeados. Estos extremos causardn menos desgaste en la

herramienta, que el desgaste causado por los extremos del eutéctico en forma de placas

aciculares puntiagudas.

Los mecanismos mediante los que ocurre el desgaste en el matenial maquinado son
normalmente microfatiga, labrado, acufado, corte y microfracturado y combinaciones
posibles de estos. Existen muchas dudas acerca de como ocurren estos y de la

importancia de cada uno de ellos ',

2.5.1. Sobreenfriamiento y cambio de estado.

La materia cualesquiera que sea su estado fisico y las condiciones en que se
encuentre, ya sea como un elemento puro ¢ como un compuesto quimico, mezcla o
aleacion, siempre se transformara de una forma en que ésta tenga la minima energia
interna libre posible. En los gases los atomos estan en un estado energético que les
permite moverse aleatoriamente, sin orden alguno, separados unos de otros; un estado
ordenado no seria posible por que requeriria mayores fuerzas de atraccién que las
existentes. En un liquido existe movimiento aleatorio, mas hay union entre los atomos,
estan juntos pero sin un orden fijo; ocasionalmente algunos pasaran a separarse tanto que
estaran en estado gaseoso y €n otras ocuparan temporalmente ordenes idénticos a los del
estado solido para este elemento. En cambio, en el estado sélido los atomos poseen una

minima energia. cuando estan unidos unos con los otros, con posiciones fijas de una
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microestructura caracteristica al elemento o aleacién y unicamente poseen movimientos

vibracionales dentro de estas posiciones de orden.

Para una aleacién liquida, el perder calor cambia las condiciones de ésta y su estado
de minima energia ya no serd el mismo, si esta perdida es suficiente la aleacion se
solidifica. Desde un punto de vista atomico, €sto no ocurre simultancamente en
diferentes regiones del volumen del liquido vaciado, al menos en el molde que ha sido
llenado con liquido de la aleacion. Si fuera asi se tendria nucleacion homogénea, con la
cual se tendrian las mismas posibilidades para solidificar en cualquier parte del molde,
pero demandaria mas energia que la nucleacién heterogénea. En el caso presente, el
vaciado no tiene las mismas condiciones en todas sus regiones. Porque hay partes del
liquido vaciado en contacto con las paredes del molde, por ende, existe mayor pérdida de
calor en ¢stas. En otras regiones ¢l enfriamiento es mucho mas lento, por no tener
contacto alguno con paredes o con ¢l mismo aire de la superficie, esto ocurre en el centro
del vaciado. Incluso hay diferencias al estar el liquido en contacto con una superficie de
melal y con una de arena, ya que el metal permite una mayor pérdida de calor. Ademas
de que el molde esta en estado solido, proporcionando puntos donde la solidificacion
puede llevarse a cabo mas facilmente. Debido a que hay poros existentes en las paredes
o particulas sueltas en éste. que sirven como nichos donde se puede generar mas
facilmente la nucleacion. Desde un punto de vista probabilistico, también se ve que es

mas dificil la aparicion de una nucleacion homogénea. que la de una heterogeénea.

Con tado esto, no es dificil imaginar que habra regiones, en dande se den primero las
condiciones para un cambio de estado fisico. En estas existe el sobreenfriamiento
necesario, para generar €l cambio en magnitud de la energia libre requerida, para la
permanencia en una posicion fija de los atomos solidos, antes liquidos. Ahora sus
fuerzas de atraccion sobrepasan la barrera energética de repulsion, que no permitia la

permanecia de éstos en un lugar fijo.



Como se da este proceso en aquella parte del vaciado, que alcance la transformacion
necesaria para que cambie a solido. En primer lugar un sélo dtomo no puede estar solido
o liquido. en un contexto en donde solo se le considere a él. Por que, como se menciond,
lo que determina esto es la relacion que este guarde respecto a los otros atomos. Desde
este punto de vista se necesita mas de un dtomo para que una region del vaciado cambie
de liguido a solido. EIl nimero de atomos necesarios es dificil de suponer, desde el
punto de vista de orden o desorden. pero simple si se introducen los conceptos
energéticos involucrados en ellos. La energia libre de transformacion critica, para que
un conjunto de atomos formen lo que se conoce como un embrion de fase sélida, es
aquella que tendra que oponerse a la solidificacion de la fase liquida. Entrando en mas
detalle. en ocasiones los atomos del liquido se retinen y ordenan como los que estan en el
estado solido, pero no son los suficientes como para reunir la atraccion necesaria entre
todos y conservar este estado temporal, disolviéndose nuevamente en la fase liquida,
quizas por que el enfriamiento no fue el necesario. Agui es donde se toma el concepto
de radio critico, que es aquel radio minimo, que debe alcanzar la aglomeracién de
atomos liquidos en transicion, para poder conservar un estado sélido. La Fig. 2.4 indica
la energia libre (G). que hay en un liquido y un sélido a diferentes temperaturas, de aqui
se puede obtener la diferencia de energia libre por volumen. Si el grado de
sobreenfriamiento es mayor (AT), serd mas factible, que se forme un embrion capaz de
alcanzar el radio critico necesario para permanecer en el estado solido. Al cual si se le

unen mas y mas atomos provenientes del liquido, que reducen con esto la energia libre

del sistema para pasar al estado sélido.

Después de comprender aspectos generales como estabilidad. microestructuras, sus
propiedades y las fuerzas que generan cambios en las mismas, tenemos un contexto
general y basico. Ahora debemos comprender la solidificacion y sus etapas. asi como la
forma en que esta se puede modificar y asi entender mejor la obtencion de la aleacion
aluminio-silicio. Para después comprender la modificacion de su eutéctico. las fuerzas
que lo modifican y los diferentes grados de modificaciéon del mismo. con lo que se

establezca especificamente su proceso de esferoidizacion.



CAPITULO 3.

EUTECTICO Y SUS MODIFICACIONES DURANTE LA
SOLIDIFICACION DE LA ALEACION A319.

3.1. ASPECTOS GENERALES.

Existen aspectos primordiales que deben comprenderse de las aleaciones vaciadas.
En este caso es de gran importancia el entendimiento de su solidificacion, lo que incluye
la fase de aluminio y el eutéctico. Para esto se requiere un conocimiento de la

solidificacion en si. Se puede ver la solidificacion como la formaciéon de nucleos y el

crecimiento de cristales.

Un punto primordial es la modificacién del eutéctico cuando se le agrega Sr. Esto es
por que tal como se ve en el Capitulo anterior, es una manera de mejorar las
caracteristicas del la aleacién. Otro concepto vital en la aleacion es la modificacion

lograda en el eutéctico con tratamientos térmicos. Todo esto se debe tener presente para

tener los mejores productos vaciados.

3.2. NUCLEACION.

Al hecho de que se unan y ordenen atomos, pasando del estado liquido al sélido en
una forma de nicleo del tamafio necesario para permanecer en estado solido se le llama
nucleacion. Antes de alcanzar el tamafio necesario a los atomos aglomerados se les
nombra nermaimente como embrion. el cual es un nicleo de menor tamafio. Si el
embrion nunca alcanza el radio critico, entonces los atomos en el reunidos se separan.
disolviéndose de nuevo en el liquido. Si el embrion alcanza el tamano del radio critico
necesario, entonces se forma un nicleo. al que si se le sigue proporcionando un
enfriamiento podré crecer. Simultaneamente al embridén se le pueden estar uniendo

atomos y también separandose. pero si se le suman mas de los que se separan, entonces
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puede formar un nicleo, Para simplificar se supone un embrion esférico, aunque puede
tener otra forma como agujas, discos, conos, hojuelas. etc. De éstas, la esfera requiere

una mener energia critica de formacién, por que su relacion superficie a volumen es la

minima.

De una manera simple, se puede suponer que exisie una energia volumeétrica
concentrada por los atomos al unirse, generada por sus propias fuerzas de atraccion
entre ellos, que los mantiene en un orden fijo. Esta energia es la que sostiene a los
atomos en este orden solido en €l embrion, por lo cual aumentara si aumenta la cantidad
de atomos. En la superficie del embrion existe una ¢nergia de interfase, en otras
palabras la fase liquida ejerce una tensién superficial en el embrion. Esta tension jala
hacia afuera a los §tomos del embrién y opone resistencia a los que intentan unirse al
mismo. Esta energia superficial es la que se opone a la generacion del nucleo. Dentro

de este simple contexto se puede presentar el esquema mostrado en la Fig. 3.1.

+ G
AG
energdia
superficial
%
* L
AG — . §
fiempo
critico
AGy
suma de
o las energias
AG
energia
volunetrica

Fig. 3.1 Energia libre en funcion del tiempo durante la nucleacién. Se aprecia como la energia

volumétrica favorece la nucleacion mientras que la energia superficial Ja frena. También se ve la energia
libre critica y el tiempo en que esta ocurre.



Cuando los embriones apenas se estdn generando. estos son pequefios, por 1o que la
energia voluméirica reunida entre los atomos es reducida. Es aqui cuando la tension
superficial juega un papel mas importante, al ser mayor que la volumétrica. Esto se
aprecia al principio de la curva de la Fig. 3.1, la suma de las energias (AGr) tiene una
pendiente positiva, por lo que Jejos de que el embrion se genere espontaneamente,
requiere de energia externa al ser €ste inestable. Si un embrion nunca pasa este nivel de
energia, el nucleo no se forma y se disuelve en la matriz. Después de pasar este tiempo
critico, la pendiente de AGr es negativa, lo que indica que el proceso reducira la energia

del embrion (nicleo), favoreciendo la formacién de éste de una manera espontdnea.

3.2.1. Nucleacion Homogeénea.

La energia libre total de nucleacion es igual a la energia volumetrica a favor de ésta y

la que se opone a la formacion de los nucleos.

AGrwiom =V + AGy + Ag -y 3.1
V — Volumen del nicleo Ag ~ Area superficial
AGy ~ Cambio de energia volumétrica vy Tension superficial

A la temperatura de fusion el estado liquido y s6lido pueden coexistir, ya que AG — 0,
por lo que :

ASF o= AHV / Tm (3.2)

ASg = Entropia de fusion Te, — Temperatura de fusion

AH = Entalpia de fusion o calor latente de fusion
Considerando que el subenfriamiento AT esta relacionado con AGv por medio de :
AGy =(AHv-AT)/ T (3.3)

=

Lo que permite obtener el tamafio del radio critico, ver Fig.3.2, para la nucleacidn :

r* =(-2y)/ (AGy) (3.4)

Y de ahi que el cambio en la energia critica minima para la nucleaciéon homogénea
es:

AGgiom® =(16 - -y To)/(3 - AHV? - ATH)  (3.5)



Si la solidificacion se genera con un medio de enfriamiento cercano a la temperatura
de fusion (T,y) se tendra una solidificacion muy lenta, Entre mds cercana sea a la T,
menor sera el sobreenfriamiento. El nivel de energia del liquido no ha disminuido lo
suficiente por que el AT es pequefio. De acuerdo a (3.3) y (3.4) como este AT es
pequeiio, el radio de la particula debe de ser mas y mas grande, tendiendo al infinito,

para poder compensar a la energia superficial.

AT
SC

500 1

3007\ Formacion de

Embtiones

Consolidacion

100 de Nucleos

5x10-7 108 15x10°F
Radio Crifico de la parficula, r#, cm.

Figura 3.2. Radio critico de un nicleo de Cu.

3.2.2. Nucleacion Heterogénea.

Si se supone que la pared del molde es plana y que sobre ésta se asientan los atomos
del embrion en formacion, lo que se puede visualizar de manera similar a que una gota

este mojando una pared horizontal, como en la Fig.3.3.

B o
. o Embnén
LIQUIDO\L g, - B
SOLIDO “Y¥NYEP/ T 4 Pared del
Molde
|
r

Fig. 3.3. Aglomeracion de atomos en la superficie del molde, nucleacion heterogénea.



El equilibrio se mantendra si las tensiones generadas entre el nicleo en formacion y

la fase solida (molde) y la fase liquida (vaciado) se mantiene como :

yop =yBp + yap - cosO (3.6)
yap — Tension superficial entre fase o y pared yap — Tension superficial entre fase a y 3
¥Bp Tension superficial entre fase B y pared 8 — Angulo de contacto (mojado)
AGrHen = V-AGy + Agp YOUP +A opyap + App YBP 3.7
V = Volumen de la fase B AG, = Cambio de Energia G por Volumen
Agyp — Area entre fase oy B Ag, Areaentre fasePyp

A, Areaentre fase ey p

La magnitud y sentido del primer término, del lado derecho de la ecuacidn (3.7),
favorece la creacion del embrion, el segundo y tercer término lo impiden atrayendo los
atomos del embrion hacia afuera o no dejalandolos entrar, mientras que ¢l cuarto
termino jala los d&tomos del embrion de fase B hacia la pared. favoreciendo la formacion
del nucleo, con lo que ¢stos dos Ultimos se nulifican,

El area entre el embrion en formacion y la pared del molde esta dada por :

App = 7 (r-senf)? (3.8)
Aap = 2nr*( 1-cosB)? (3.9)

El volumen del embridén en fortacion es :
V= Trr3(2-3cose+cos39)/3 (3.10)

Al combinar las tres tltimas ecuaciones en (3.7) y teniendo en cuenta la identidad
“ ’ad 2
trigonométrica sen’ = 1- cos’@.

AG 1hey = TP (2-3¢080+c05°0)/3-AGy + 21r’(1-cos0)” - ya
AGrey= (-4nr° AGy/3 + dnr* yap) S(6) (3.11)

Como se puede ver es la misma que la energia AGqiom) - pero multiplicada por un
factor menor o igual a uno. es por esto que la energia libre requerida en el proceso

heterogéneo es menor que la del ptoceso homogéneo, ver Fig. 3.4.
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AGTHn = AGT(Hom) (2-31::ose+cos3 06)/4 (3.12)

A éste se le conoce normalmente como factor S(8), el cual puede verse de la siguiente
manera :

S(8) = (2-3c0s0+c0s’0)/4 = (2+cosO)(1-cos0) /4 (3.13)

Aqui se aprecia como la energia libre por nucleacion heterogénea siempre sera menor
o igual a la provocada por la nucleacién homogénea, por que S(0) vade 0 a 1 de acuerdo
a 9. el cual cambia de 0° a 180°. Por esto S(0) se conoce como un factor de forma. Si se

deriva la (3.11), se despeja el radio. se igual a cero y entonces se tendra el radio critico

heterogéneo.

R* = (-2yaf AGy)send = r* -senb (3.14)

Para el radio critico heterogéneo la energia es :

AG* ey = (16170 B°)(3-AGv?) - S(0) (3.15)

AG

A G*
Hom
E i)
laGI‘lel
N
AG Hom

Figura 3.4, Visualizacion del cambio en la energia
libre por nucleacion homogenea y heterogenea.



Es evidente, que todos los cambios de fase comienzan por una nucleaciéon
heterogénea, en las cercanias de las imperfecciones del molde o en particulas o
impurezas que se ecuentren en el vaciado. La nucleacion, en la superficie libre y en los
limites de grano, se observa facilmente por microscopia Optica. El microscopio
electronico de transmision ha confirmado, que las dislocaciones y las fallas de
apilamiento son sitios eficaces, para que inicie la nucleacion, ya que la energia libre

minima necesaria es menor en una red imperfecta, que en una perfecta, ver Fig. 3.4.

Cuando un nicleo se forma en un limite de grano. desaparece una parte de este
altimo y con la energia que adquiere, se requiere menos enfriamiento para formar el
nicleo. Si el embridn se empezara a formar entre los limites de varios granos, se
requeriria menos energia para formar ¢l nicleo (un menor enfriamiento). Entre otras
razones, porque cuando se da la nucleacién en los limites de grano, se tiene que ciertos
precipitados se segregan en los limites de grano y facilitan el agrupamiento de atomos

con un radio critico, ademas la difusion es més rapida a lo largo de los limites de

grano ®,

3.2.3. Incubacion.

Es importante aclarar que €s necesario esperar un tiempo. para obtener los nucleos en
un proceso de solidificacion. Si se tiene un liquido a una temperatura, al inicio del
enfriamiento, se formaran un determinado namero de aglomeraciones de atomos o
embriones, ¢ste numero depende de la cantidad de calor extraido al momento. Con el
transcurso del tiempo los embriones pueden convertirse en nucleos estables a esta
temperatura, aunque muchos de ellos se disolveran en la fase liquida. por no haber
recibido el enfriamiento necesario o incluso pueden ser absorbidos por nucleos mas
grandes. Ocasionalmente pueden formarse unos pocos nucleos, incluso si no se tiene un
enfriamiento suficiente para solidificar por completo a la aleacion. pero éstos no

alcanzaran a formarse en una cantidad significativa. Después del inicio de la aplicaciéon



del enfriamiento. la magnitud (cantidad de nuacleos formados) de la nucleacion aumenta
desde cero hasta un valor maximo v ¢ sigue un periodo en el cual se estabiliza en un

valor de equilibrio. El tiempo de nucleacion es el requerido, para la formacion de una

cantidad significativa de nucleos.

Habr4 una disminucion répida del tamaiio del radio critico inversamente proporcional
a la temperatura. Con esto se tiene, que los nicleos a bajas temperaturas pueden
convertirse en embriones inestables a temperaturas mas altas. Asia T;. en la Fig. 3.5, el
. , . . * 7’ - -
radio critico del nicleo es r 3. Este nicleo sometido a la misma temperatura T; y a una
extraccion de calor continua, puede crecer hasta alcanzar un radio mayor r,. Si el
sistema se calienta desde T hasta una temperatura mayor T) (Tasion>T1>T2>T3). En T
> 3 "ot e * Q * * 2. ’
se tendra el radio minimo criticor | y si r.>r 4, el crecimiento del nacleo formado en T3
. . bd v .
continuara, pero si r,<r ; las particulas formadas a T3 son inestables a T, y se
desvanecen en la fase liquida. Este fenomeno conocido como inversién ha sido

observado en varias reacciones de precipitacion.

G
AG
0 r
T T Trusen > T1
Tl >T2

Fig. 3.5. Energia libre de formacién de embriones esféricos
como funcion del radio para diferentes temperaturas.



3.2.4 Nucleacién en las dislocaciones.

Es bien conocido que la precipitacion, en soluciones sdlidas, en las dislocaciones se
produce con mayor facilidad. Cahn ? ha propuesto un simple modelo de dislocacién en
donde supone la existencia de una interfase incoherente entre las fases, en un modelo
elastico de la dislocacion, Fig. 3.6. De acuerdo a Cahn la energia libre de nucleacion esta
dividida en tres componentes, €l término de energia de volumen, el término de energia de la
superficie y otro de energia de deformacion, que es de sentido negativo en razdn de la
relajacion de la energia de la dislocacion, lo que favorece la nucleacion. El valor de AG

para un ndcleo cilindrico de longitud unitaria de radio r es.

AG = nr*AGy + 2my - A-Ln(r) = Energia de volumen + Energia de superficial - Deformacion  (3.16)

Ntcleo formandose

eh el corazdén

Didmetro de de la duslocacidn
la dislocacién

tipo cilindro

Fig. 3.6. Teoria de nucleacién en las dislocaciones de Cahn.

3.3. CONSOLIDACION DE LA SOLIDIFICACION.

Después de la etapa de nucleacion, los nucleos ya estabilizados empiezan a crecer, este
proceso de crecimiento se genera localmente. El sistema liquido, con nucleos solidos que
eran metaestable dentro de él, se vuelve inestable por el enfriamiento; por lo que el
crecimiento deviene irreversiblemente hasta la ultima etapa de coalesencia. En las
transformaciones alotrépicas, la reaccion que le permite a los dtomos atravesar la interfase
hacia los nucleos, es la que controla la cinética de crecimiento, ya que la composicidén no
juega un papel determinante, porque la del nucleo es idéntica a la de la fase que la rodea.
Cuando existe cambio de composicion la situacion es diferente, ya que aparte de que los

atomos tengan que atravesar la interfase, éstos deben también difundir en al fase matriz para

cambiar la composicién de acuerdo a la situacion.
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El crecimiento cesa y las fracciones de las fases tienden a ser las previstas en un
diagrama de equilibro de una aleacion polifasica, se observa que los precipitados gruesos
continian creciendo a expensas de los pequefios, que terminan por ser absorbidos y
desaparecen, ver Fig.3.7. A este fendémeno se le conoce como coalesencia, el cual, desde el
punto de vista metalurgico, presenta una considerable importancia practica, ya que éste
modifica ¢l estado final de las fases polifasicas. Ademas destruye las estructuras que
brindan mejores caracteristicas mecanicas, por ejemplo en el caso de las aleaciones con una
fase finamente dispersa, eutécticos orientados en laminillas o fibras, etec.
Termodinamicamente, la coalesencia se presenta como una transformacion de los sistemas
polifasicos, para minimizar su energia libre al reducir su energia interfasial. Este proceso
de coalesencia adhiere atomos en la superficie del nicleo, por lo cual esta limitado por la
cinética de los dtomos en la interfase. por efectos de capilaridad y por mecanismos de
difusion de calor y masa. La extracciéon de calor determina en parte los mecanismos de

crecimiento y estructuras resultantes en fases vaciadas, particularmente del calor especifico

del vaciado y de su calor latente de fusién.
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Fig. 3.7. Diagrama que muestra : (1) Nucleacion y crecimiento inicial de cristales. (2) Crecimiento
de brazos secundarios. (3) Crecimiento de brazos terciarios. (4) Estructura granular resultante.



El crecimiento del nicleo lo transforma en un cristal. el cual al crecer atrae dtomos del
liguido para incluirlos en su red espacial. El crecimiento de] cristal se da en tres
dimensiones, los atomos se unen en ciertas direcciones donde el atomo estara en un estado
de menor energia, generalmente a lo largo del eje del cristal, ver Fig. 3.7.(3). Este
crecimiento s¢ da en formas que se conocen como dendritas, las que parecen ramas de
arboles. Cada nucleo se forma de manera casual, por lo que los ejes del cristal estan
orientados aleatoriamente y las dendritas que crecen o se forman de ellos se desarrgllaran en
diferentes direcciones en cada cristal (esto con excepcion de la solidificaciéon unidirecional,
que se da cuando el calor se extrae en una sola direccién). Finalmente, entre mas crecen las
dendritas menos liquido queda sin solidificar, por lo que la separacion y cantidad de liquido
entre los brazos de las dendritas es menor por estar unas mas cercas de las otras. Por lo que
la solidificacion se detendra al obstruirse unas dendritas con otras. No es de sorprenderse
que la forma final de los cristales sea muy irregular y por esto se le llaman granos. El area
en la cual se unen los cristales se conoce como frontera o limite de grano. Generalmente
hay mas impurezas en el Gltimo liquido en solidificar, ya que se van concentrando en éste,
hasta alcanzar el porcentaje que le permita pasar al estado solido y como lo dltimo en

solidificar son los limites de grano, es en éstos donde hay mas impurezas, ver Fig. 3.7.(4).

3.4. CONTROL DE LA INTERFASE Y DE LA DIFUSION.

La migracion de los atomos en una interfase puede ser hacia fuera de ésta o hacia
adentro, provocando que la intercara se mueva en el sentido opuesto. Aaronson * encontrd
que ciertas intercaras coherentes o semi-coherentes no permiten un rapido transporte
atomico a traves de ellas, esto es valido en varios tipos de transformacion. Tales intercaras
coherentes se generan en la transformaciones de fase, puesto que €stas son de menor
energia que los limites de fases orientadas al azar. El buen arreglo atdmico. que genera esta
baja energia, disminuye las posibilidades de que los atomos se transporten a través de la
intercara, Una situacion similar es la de los limites gemelos coherentes, también conocidos
como maclas, Que se presentan en una sola fase de material, en algunas estructuras

cristalinas. como la del silicio, donde la macla tiene un estado de muy baja energia. por lo
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que es casi imposible que los atomos emigren por un proceso aleatorio de saltos atémicos
activados o por difusion a lo largo del limite. Si se da este caso, en las intercaras de algunas
interfases, entonces las transformaciones de fase que requieren desplazamiento del limite se
inhiben y la rapidez de la reaccién sera controlada por el mecanismo que permita el
movimiento de las intercaras. La reaccion serd controlada por la interfase y no por la
difusion. En este caso se piensa en un mecanismo tipo escalon o saliente, como el que se

muesira en la Fig. 3.8, donde las salientes se pueden mover a lo largo de la intercara.

movimiento de intercara Y- )

facea

i(‘)

E
B escalon

face B i Gl o
Fig. 3.9 Se muestra la onlla o

Fig. 3.8. Crecimuento delos escalones | imntercara entre sohido y ligudo, no
EID v EF, no hay mugracion de DE-FG | confundir con el térmuno “mterfase’

Al ver como se presenta un escalén, se puede discriminar entre crecimientos escalonados
y no escalonados. El crecimiento escalonado es caracteristico de los ceramicos y no
metales como el caso del silicio. Debido a su estructura, los no metales normalmente solo
crecen en ciertas direcciones, ya que es aqui donde se encuentran en un estado de minima
energia. No se da con la difusién, ya que esta requeriria una mayor cantidad de energia, por
lo que no ocurre un movimiento perpendicular a la intercara, como el que se muestra en la
Fig. 3.8. Se debe tener cuidado ya que el aluminio crece y avanza en una forma
perpendicular a la intercara y no se da su crecimiento por medio de escalones. E! aluminio
requiere un menor sobreenfriamiento que el silicio, ya que necesita menes energia para
alcanzar la activacion y transformacion que lo lleve al estado sélido. El crecimiento
perpendicular a la intercara en el silicio, si fuera posible, requeriria de un mayor
sobreenfriamiento del que requiere con el crecimiento tipo escalones. Aun asi, el

crecimiento escalonado del Si requiere mas energia que el crecimiento no escalonado del
Al
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3.5. SOLIDIFICACION DEL SILICIO EN EL EUTECTICO DE Al Y Si.

El silicio controla la manera en que el eutéctico solidifica, mientras que el aluminio
gjerce un minima influencia en su solidificacién. Como se vio en la seccion anterior. el
silicio crece de una manera escalonada. Este forma cristales, que estdn enlazados por
planos cristalograficos bien definidos y sélo puede crecer en direcciones especificas. Es
importante mencionar, que este mecanismo se medifica cuando al silicio, en estado liquido.
se le agrega un inoculante como el Sr. Primero se vera como cristaliza el silicio sin
modificante alguno. E! cristal sélo puede crecer de una manera espontanea en la direccion

[112], con lo que se obtiene lados o caras planas de silicio, con orientacion (111), tal como

se muestra en la Fig. 3.10 g

Ahora se aclarara, como ocurre este crecimiento maclado. Se puede suponer, que en una
red de un cristal, se genera un angulo definido entre el propio cristal. De manera, que se
tiene la misma red cristalografica, pero un plano imaginario marca el angulo, que genera
una division en el cristal. Quedando un gemelo o reflexién de la red. pudiendo considerar a

la primera division como el padre, respecto a un plano de macla obtenido al rotarlo a través

de un ¢je.

141°
yaisvilg

dxre-:mén}
Entharmenﬁf)

am \

Fig. 3.10. Crecimiento de los Fig. 3.11. Simplificacion de un esquema donde
cristales de silicio sin modificacion. se aprecia claramente el plano gemelo ™.
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Como se habia mencionado, el silicio crece cuando se le suman atomos de la fase
liquida, formando salientes. Que dan la apariencia de escalones o dientes a lo largo de la
intercara entre el sélido y el liquido. Las salientes se ven en los extremos de los gemelos,
las cuales al estar en contacto con la fase liquida, tienen una adhesion constante de atomos.
En el silicio los gemelos se forman a lo largo de los planos (111) y se observan canales tipo

V. con un angulo de 141°, que se repite en todas las salientes °.

El silicio crece de una forma en que facilmente se generan maclas, que se dan cuando
grandes cantidades de atomos se desvian de sus linea de cristalizacién, de una manera
simultanea. El silicio eutéctico sin inoculante alguno y sin otros elementos que alteran la
forma en que se generan sus maclas, presenta una baja cantidad de éstas y cristaliza en
microestructuras similares a laminillas casi paralelas unas con otras, al menos con un grupo

de éstas a su alrededor, presentan extremos semi-puntiagudos y no crecen entrelazadas.

Cuando se le agrega un inoculante como el Sr, éste se adhiere a la superficie del silicio,
que al estar en contacto con un atomo de un radio aproximadamente 1.646 veces mayor no
puede crecer en la misma forma 8. Este atomo de Sr distorsiona la red en formacion, dando
lugar a la creacion de una macla, tal como se muestra en la Fig. 3.12. La cantidad de
maclas es proporcional a la cantidad de atomos de Sr y cuando hay més maclas habra mas
salientes en la superficie del silicio eutéctico. Como una superficie imperfecta es un lugar
mas propicio para la nucleacion, se presenta un rompimiento en la planeza de la superficie.
como se puede ver en la Fig. 3.13.(2), ya que se adhieren mas atomos con diferentes
direcciones de crecimiento. Asi se da nicio a la formacién de cristales en forma de fibras
entrclazadas. como un coral. Entre mas atomos de Sr habra mas maclas, por lo que se daran
mas ramas de crecimiento. Cuando ésto sucedg, el silicio eutéctico deja de presentar los
extremos puntiagudas al final de las fibras del coral, disminuye la maquinabilidad al

aumentar la dureza. Los extremos redondos de las fibras aumentan la maquinabilidad.
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Fig. 3.12. Formacion de una macla, cuande se adhiere un atomo
inoculante en una saliente del silicio, en proceso de crecimiento °,

Un enfriamiento répido del silicio sin inoculantes de 400 a 1000 um/s. puede alcanzar a
formar estructuras de silicio sin muchas maclas, pero de un tamaifio tan pequefio (por el
poco tiempo que tienen para ctecer). que al observarse con el microscopio 6ptico se ven
extremos redondos, casi como los que se forman en el silicio modificado con Sr (con
microscopia electronica se distingue claramente que no es un eutéctico modificado con
Sr ). Como se acumulan tantas microestructuras pequefas, presentaran muchas
imperfecciones en la superficie y al continuar solidificandose el Si, se generaran

ramificaciones en €l, ya que las imperfecciones facilitan la nucleacion y la adhesion de

atomos en otras direcciones. Dando como resultado estructuras con una apariencia similar

a las del silicio modificado con Sr.

La modificacién del silicio con Sr es conocida como una maclacién o creacion de
gemelos inducida por impurezas. Si se examina el aluminio eutéctico, se encontraria que en
éste no hay una presencia considerable de Sr en €l, con esto se ve que son las superficies de
los cristales de silicio en crecimiento las que los absorben y no el aluminio. E] silicio al
estar en crecimiento empuja al aluminio eutéctico. de manera que solidifica con sus formas

caracteristicas, el aluminio tiene poca interferencia con esto y por eso se considera que el

silicio es el que controla la forma final del eutéctico.
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Fig. 3.13. Diagrama esquemauco. (l) Silicio sin modificacion por Sr, que presenta
una baja densidad de maclas. (2) Alta densidad de maclas alcanzada por la
modificacion del Sr. por lo que hay imperfecciones salientes en las orillas de las maclas.

Existen otros elementos capaces de modificar la forma en que el silicio crece, ya sea
creando maclas o por difusion. El Na es un elemento que es capaz de generar mas maclas
en el silicio que el Sr, por esto se utiliza ampliamente como modificador a nivel industrial,
el Sb también se utiliza comercialmente. Otros elementos también afectan la solidificacion
de Si, pero hasta el momento no se tiene mucha certeza de como lo modifican. Se ha
reportado a nivel industrial, que el Mg facilita la modificacion de silicio y que la dificulta,
con lo que no esta claro cual se su verdadero efecto ¢, Cuando el Sb esta presente en la
aleacion de aluminio-silicio y se utiliza como modificadores ¢l Sr o el Na, éste perjudica la

modificaciébn del silicio. de manera que se requieren cantidades mayores de los

modificantes.
Estructura Modificador Espaciamiento de maclas con la rapidez de
enfriamiento constante {nm)

Acicular Ninguno 400

Fibroso Na 5

Fibroso Sr 30

Fibroso Ba 30

Fibroso Ca 100

Fibroso Yb 50

Tabla 3.1. Espaciamiento entre maclas para diferentes modificadores °.




La modificacidn del Sr tiene un limite, que alcanza cuando la concentracion provoca
una regresion y el Si cristaliza sin o con muy poca modificacion, cristalizando como placas
aciculares entrelazadas entre ellas. El porque o como acurre esto no es sabido con exactitud
hasta ahora. Por ejemplo, en la aleacién A356 basta una cantidad de 0.09% de Sr para dejar
de obtener una estructura fibrosa entrelazada y en su lugar obtener formas similares a placas

entrelazadas con propiedades mas bajas., como las que presenta el material sin

modificacion ®.

En la practica se ha encontrado que en piezas vaciadas grandes. en las partes cercanas o
en contacto con ¢l molde, el silicio se modifica mas que en las partes centrales de las
piezas, donde no hay contacto con el molde y existe un enfriamiento mas lento. Esto se ha
corroborado al utilizar diferentes velocidades de enfriamiento, entre mas rapido se enfrie la
pieza mas modificacién se obtiene en el silicio. Esto debe considerarse para las ocasiones
en que se vacien las piezas en moldes permanentes metélicos, en moldes de arena o cuando
existan corazones de arena en la piezas. Por que una cantidad pequeiia de Sr puede tener un

mayor efecto modificador, igual al de una cantidad mayor de éste que la presente, si se

enfria la pieza mas rapido '°.

El efecto de P es bastante significativo, aunque no es un elemento de aleacion,
generalmente estd presente como impureza en las aleaciones de aluminio silicio. Porque
estd en la materia prima de la fundicién o porque esta en el equipo donde se funde o vacia
la aleacion y asi se difunde a la aleacion. Si ¢l P esta presente en menos de 1 ppm en
cualquiera de las aleaciones aluminio silicio incluyendo a la A319 y sin la necesidad de
utilizar ningin modificante, solidificaran con una estructura de clasificacién 2. Los
mecanismos de la modificacion causada por P no estdn definidos y se sabe que tienen
diferentes efectos del silicio eutéctico y del primario. En ocasiones se agrega P para
eliminar los efectos de cualquier probable modificacion en el eutéctico, ya que asi se
obtendran estructuras tipo placas y agujas de la clasificacién 1, de manera que se tiene una

mayor fragilidad. Cuando se utiliza Sr en combinacién con un enfriamiento rapido. el

efecto de P es menos notorio °.



Si existen altas concentraciones de Sr y P hay interaccion quimica entre ellos, un
compuesto AlSiSr no identificado hasta el momento tiene la capacidad de disolver al P
en solucion solida. El Sr requiere de un tiempo de incubacion cuando el P esta presente.
Dado que después de varios minutos de haberse agregado el Sr, solo es deteciable un

porcentaje del nivel de modificacién que podria alcanzarse desde antes, si es que no

estuviera presente el P ¢,

De acuerdo a Hess y Blackmun '' la capacidad del Sr de modificar al eutéctico
disminuye con el tiempo al oxidarse el Sr. Por lo cual se deben considerar factores
como la turbulencia en el vaciado, la atmésfera del horno y la existencia de flujos de
gases que aceleran la oxidacion. Esto se debe a que el Sr sélo tiene capacidad
modificadora cuando esta en estado puro y no cuando esta oxidado o en compuestos
intermetalicos. La capacidad modificadora del Sr se desvanece lentamente y por esto,
cuando se refunde material que anteriormente ya habia sido modificado, el silicio
presenta un modificacion al volverse a solidificar. Aun sin agregar mas Sr del presente
desde la vez anterior, alcanza del 50 al 70% de la modificacién obtenida por primera
vez. El desvanecimiento de la capacidad modificadora del Sr es diferente en cada caso,
debiéndose considerar las dimensiones de la pieza vaciada. A continuacion se presentan

las Fig. 3.14 y 3.15 en las que se observa la cantidad de horas que le toma al Sr para

desaparecer de su estado puro.

%Sr Multiple de Escape
0.003 .\
0.0025 |- .\
0002 |- TTm———
\H‘*.K. |
00015
0.001 +
0.0005 -
0
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Horas

Fig. 3.14. El desvanecimiento del 50°, de| contenido de Sr toma airededor de 8 horas, considerando una
concentracion inicial del 0.025% en la aleacion 319.2. utilizada para vaciar cabezas de motor *.
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Fig.3.15 El desvanecimiento del 50 % del modificador Sr toma mas de |6 horas, para la aleacion 319.2
utifizada para vaciar multiples de escape, con una concentracion original de 0.003%c °.

3.6. SOLIDIFICACION DIRECCIONAL DE UNA ALEACION.

Generalmente en las paredes de un molde o recipiente se tiene una rapidez de
enfriamiento mayor que en el centro del vaciado, la direccion del flujo de calor esta bien
definida; ésta va de adentro del vaciado hacia las paredes del molde y posteriormente al
medio ambiente. En la parte de arriba por conveccién directa entre el liquido y el aire
atomosferico. Por lo que generalmente después de la solidificacion de los primeros
granos equiaxiales, le siguen a estos otros solidificados con una sola direccion, que
creceran alargados y paralelos unos a otros, como los granos columnares de la Fig. 3.16.
A partir de una cierta distancia estos pierden su caracter ordenado para solidificar de una
manera desordenada, formando granes equiaxiales tales como los que se muestran en la
Fig. 3.7 y 3.16, esto en parte por las varias direcciones en que solidifica. En ésta se ven

claramente los diferentes tipos de solidificacion de una aleacion en un molde.
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Fig. 3.16. Diferentes tipos de granos obtenido por la solidificacién de una aleacion en un molde.

La forma en la que solidifica una aleacion empieza de una manera heterogénea en
las paredes del molde y la continuacion de ésta depende de factores como el gradiente
de temperatura, rapidez de enfriamiento, rapidez de solidificacién, concentracion de
soluto e impurezas. Para simplificar el andlisis de la solidificacién unidireccional,
causante de los granos columnares. se pueden suponer tres casos elementales diferentes,
solidificacion ideal en equilibrio, solidificacion sin difusion en el solido y con una fase
liguida homogénea. finalmente se tiene la solidificacion sin difusion en el solido y con
difusion en el liquido. En la realidad se tiene una combinacion de los casos anteriores,
ademas de considerar otros factores como la difusion en el sélido; pero se puede tener
un modelo aceptable con la combinacion de los ultimos dos. Esto porque siempre
existira una cierta turbulencia, causada por el vaciado de la aleacion liquida en €] molde,
debido a la conveccion térmica, a la gravedad. a los flujos de gases inyectados y al
movimiento del molde. Aun asi, éstos no serdn suficientes para nulificar la difusion en

el liquido, en cambio la difusion en el solido es casi despreciable.

Cuando se tiene una sohidificacion homogénea. se supone que ésta se lleva a cabo

de una manera muy lenta. de manera que se alcanza un equilibrio entre fases y la
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composicion del sélido obtenido esta dada por la regla de la palanca. La lentitud de la
reaccion permitird que exista una difusion total. El sdlido tendrd una composicion
inicial kX,, donde k es el coeficiente de particion (k = Xs/X| ). una composicion a lo
largo de la barra X, y una composicion final X/k, ver Fig. 3.17. En la Fig. 3.18.(a) se
aprecia el perfil del nivel del soluto X,, a lo largo de la barra. En la solidificacion sin
difusion en el sélido y liquido, el Gltimo completamente homogéneo. En el mismo
diagrama de fases de la Fig. 3.17, se tiene la T}, en la cual solidifica inicialmente una
pequena cantidad de sélido, con la composicion kX,. Este liquido, al solidificar,
rechaza soluto hacia la matriz liquida y queda con un porcentaje menor que la matriz
original. Con lo que el nivel del soluto de la matriz liquida empieza a subir, por lo cual
si continta la solidificacion. la temperatura debe bajar, por ejemplo a T;. Cuando se
vuelva a solidificar otra pequefia parte de la aleacion. ésta tendra un nivel menor de
soluto que el de la matriz liquida, pero también ser un porcentaje de soluto mayor al de
el solido obtenido por primera vez. Con lo que se obtienen diferentes niveles de
solidificacion a lo largo del proceso. De manera que se tiene descensos continuos de la
temperatura de solidificacion y tedricamente el ultimo liquido en solidificar alcanza la
composicion eutéctica, esto aun si el nivel inicial de soluto es muy bajo. En al Fig,

3.18.(b) se tiene el nivel de concentracion de soluto de una barra obtenida de esta

manera.

En la solidificacion de un sélido sin difusidon y liquido homogéneo, se obtendran
solidos con diferentes composiciones, ya que no se considera la exisiencia de una
difusién que homogenice al sélido. Cuando el solido no tiene difusién y el liquido si. al
sohidificarse la aleacidn rechaza ¢l soluto, de manera que éste se acumula con altos

niveles en Ja parte cercana a la intercara.
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Fig. 3.17, Diagrama de fase hipotético, con un frente de solidificacion plang. Donde sg incluye la
composicion promedio del sélido.

En la Fig. 3.18.(b) se muestra la distribucion de soluto en una barra enfriada
direccionalmente, con condiciones de difusion nula en el sélido y una perfecra
homogeneizacion en ¢! liguido. En la Fig. 3.18.(c) se aprecia la concentracion de soluto
bajo las mismas condiciones del caso anterior, pero sin una completa homogeneizacion
en el liquido, causada por la existencia de difusion en él. De manera. que se tiene un
periodo estable de solidificacion en gran parte de la longitud de la cnstal solidificado
unidireccionalmente. en el frente estable. Cuando se alcanza una cantidad suficiente de

soluto. entonces se tiene una etapa final transitoria, donde se alcanza el nivel de

formacion de eutéctico, ver Fig.3.18(c).
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Fig. 3.18.(a) Perfil de barra 3.18.(b) Perfil sin difusion en 3.18.(c) Perfil sin difusion en el
homoggénea solido y mezela perfecta en el solido y sin mezcla perfecta en el
liquido. hquido.

3.6.1 Dendritas.

La manera simple de analizar el avance de una solidificacién es considerando la
forma planar de la misma, esto es como si el frente avanzara con la misma direccién y
velocidad a través de toda la pieza vaciada. Dificilmente se presenta de esta manera, a
menos que esté en condiciones especificas. donde la extraccion de calor sea
completamente unidireccional. lo que requiere de un control total de la extraccion del
calor. Algunos elementos mecanicos se obtienen de esta manera, por ejemplo los alabes
de turbinas, en los que se obtienen piezas de un solo grano. con el propésito de reducir
la fluencia en estos '>. En la gran mayoria de piezas vaciadas no pueden conservarse los
frentes planos de solidificacion, por los gradientes de temperatura, que se generan por el
cambio en la cantidad de soluto en la aleacidon y por la manera en que el calor es

. . . . . . 1
extraido, ya que el calor sale simultineamente en varias direcciones 4

Se supone que si el frente de solidificacion no esta sometido a las mismas

condiciones. lo que ocurre es que parte de €ste crecerda mas rapido y otra mas lento.

generando protuberaciones de material.



En la Fig. 3.19.(a) se muestra como ¢! porcentaje de soluto en el liquido varia a lo
largo de la distancia en el frente de solidificacion, esto es, en una pieza solidificada se
tiene menos soluto en la primera fase solidificada y se aprecia un incremento de soluto
en la intercara entre el sélido y el liquido: también se ve como la cantidad de soluto en
la fase liquida es mayor en la parte mas cercana a la intercara. En la Fig 3.19.(b) se
observa la variacion de la temperatura del liquidus Te, que cambia de acuerdo al
contenido de soluto, la temperatura del liquido T, es una recta que puede tener

diferentes pendientes, de acuerdo al enfriamiento que se le proporcione al liquido.

+——, Liquido —»
L5y (a)

Perfil del Splute

Xo
A —_— e e — e _— e - - —— =
D Gradiente -
|'7 ! ~ Critico L
S

(b)

Fig. 3.19. (a) Perfil del soluto en la fase sélida y liquida. (b) Variacion de la
temperatura del eutéctico y del liquido, siempre que la recta del enfriamiento del liquido
tenga una pendiente menor que la cnitica, existira un sobreenfiamiento que permitira
solidificar, va que el liquido estara mas frio que el punto de fusidn. (D es la difusividad
en el liquido y V es la velocidad de la reaccion),

Este sobreenfriamiento. es considerado como constitucional. porque tiene origen en

el cambio de composicion. En la Fig. 3.19 la distancia D/v es conocida como el ancho
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caracteristico del perfil de concentracion del soluto y nos sirve para determinar el

gradiente critico. La temperatura Ty puede seguir cualquier valor, de acuerdo a la

rapidez de enfriamiento que se le proporcione al molde.

Para poder romper un frente estable y generar una protuberancia en éste, es
necesario la generacién de un sobreenfriamiento en el liquido. La primera parte
solidificada de una protuberancia es la que estard mas fria, en cambio la que esta en
contacto con la fase liquida tiene una temperatura mas alta. Si la temperatura de la
punta es mas alta que la del liquido, ésta se funde nuevamente. Sin embargo, si la
temperatura de la punta esta abajo de la temperatura del liquidus (T.) de la composicion
especifica, ésta puede continuar creciendo. De la Fig. 3.19 se puede ver, que
(T)-T3)/(D/v) es el gradiente critico bajo condiciones de crecimiento estable., donde T,
es la temperatura del liquidus y T es la de solidus, para la composicion promedio X,

Por lo que 13 condicion para que se de la formacion de protuberancias es :

(T-T3)(DNV) >T, (.17)

@) (b) (c) ) (e)
formacion 255 Celulas
wrucial
b

= »— — — % —
b

Liqudo

4 Flujo de Calor

Fig. 3.20. Mecanismo de formacion de una protuberancia. (a) frente plano (b) rompimiento del frente
plano. como lo indican las tres flechas. aparte de rechazarse al frente de la protuberancia, se rechaza
tambien en la base, de manera que el soluto acumulado hace que la temperatura de solidificacion baje.
causando que se funda la orilla de la base (c) con esto se inicia la formacion de otras protuberancias (d) la

formacion de éstas continua (e) las protuberancias se estabilizan en células, las cuales estan orientadas de
acuerdo al flujo de calor.
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El soluto que se rechaza se acumula en los espacios entre las células, de manera
que las paredes de estas células solidifican a temperaturas menores, que la del centro de
éstas. Aunque la cantidad de soluto inicial sea muy pequeia, al final puede alcanzarse
el nivel de solidificacion de eutéctico, de manera que entre las paredes se forman dos
fases. La formacion de células es la ctapa inicial para la formacion de dendritas

unidireccionales, ademas ¢jemplifica la manera en que se obtiene el eutéctico.

Las células solo son estables durante cierto tiempo. porque con mas enfriamiento
¢éstas se alargan, después forman brazos secundarios y terciarios. De manera que se
obtienen dendritas, claro que los brazos secundarios y los terciarios crecen en otras
direcciones, en los metales cubicos los brazos crecen en la direccion [100]. La
tendencia a formar dendritas aumenta con un intervalo de solidificacion mds amplio.
No ésta bien definido el porque del cambio de células a dendritas, pero éste esta
relacionado con el sobreenfriamiento generado por los cambios de composicion
transversales. Al aumentar la rapidez de enfriamiento, €l tamaifio entre las dendritas y
brazos secundarios disminuye, ya que estos tienen menos tiempo para crecer. La

relacion entre la forma de la célula, la segregacion de soluto en las paredes y bases de

¢sta y la temperatura se puede ver en la Fig. 3.21.

Cuando solidifica un liguido con una composicidon binaria, parte de la fase liquida
puede solidificar simultaneamente en dos solidos. Es decir en un eutéctico entre las
paredes de las células, como en la Fig. 3.21, solidifica en dos solidos con diferentes
formas. El eutéctico en aleaciones de aluminio solidifica en una manera irregular.
mientras que otros materiales solidifican de una manera regular . La solidificacién
eutéctica regular se clasifica asi por que forma laminas. alternadas unas con otras; en
ocasiones forman barras de uno de los dos solidos eutécticos. embebido o rodeado con
el otro material eutéctico. Las formas del eutéctico del tipo regular tienen una simetria
relativa. de manera que forman patrones regulares. En aleaciones aluminio-silicio. este
altimo crece en el eutéctico de manera que forma agujas laminares con exiremos

punteagudos quebradizos, por los escalones caracteristicos de €ste: estas agujas se dan
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de una manera aleatoria, por lo que no se obtiene un patrén regular de simetria del
eutectico.

punta (a)

ol %r (b)
Zs . . Isoterma
(alo largo de BB ) 4— Flujo de Calor
« B LN
(c)
XL(alo largo
de ALY

P X

distancia a lo largo de AA'
Fig. 3.21. (a) Como se puede ver la punta de la celula estd a temperatura mas alta, mientras que en la
pared de la base se tiene una temperatura mas baja, con lo que se alcanza la solidificacion del eutéctico.
(b) Se aprecia claramente la solidificacion del eutéctico entre las c¢élulas. asi como el retraso de la
solidificacién de ¢ste en comparacion con las células de aluminio. (c) Como se puede ver la

concentracién de la base alcanza el nivel eutéctico. mientras que la punta tiene un nivel tan bajo como el
liquido.

Las estructuras eutécticas irregulares se dan cuando uno de los dos solidos tiene una
entropia de fusidn muy alta. mientras que el otro no tanto. El silicio puro funde a 1410
°C y al aluminio puro a 660 °C. La forma imregular del eutéctico tambien es conocida
como hojuelas; el Sr es capaz de modificar la forma en que modifican estas hojuelas.
pasando a fibras como las mencionadas en el Capitulo 2. Con esto quedan establecidos

los conceptos esenciales de la solidificacion de la A319 y de su eutécetico.
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3.7. CAUSAS DE LA ESFEROIDIZACION DEL EUTECTICO

La fuerza motriz que atrae a los atomos salientes o faltantes de la linea de atomos
exterior, es la tension superficial. Cuando la temperatura de la muestra del material
aumenta, también la difusion aumenta y la fuerza o tension superficial que los atomos
en la linea superficial tienen que vencer, es menor y alcanzan una superficie plana
superficial mas facilmente. Desde el punto de vista atdmico, al atraer los atomos
superficiales a los atomos salientes hacia la vacancias superficiales, éstos tienen que
vencer un menor obstaculo energético para alcanzar una difusién o migracién que lo
permita. En un eutéctico se presentan defectos mas grandes, visibles en un microscopio
optico, tales como rupturas en la laminillas, en las fibras o en la agujas. Otros defectos
son retorcimientos, ondulamientos, interrupciones y dobleces en las laminillas. En los
eutécticos tipo fibra hay defectos como interrupciones o extremos finales, también hay
ramificaciones. dobleces y ondulaciones. En el eutéctico tipo aguja no hay un patron
regular del eutéctico y por lo mismo los defectos de los eutécticos en forma de
laminillas o de fibras son normales en la agujas, por la propia forma de las éstas. Todos
estos tipos de defectos son importantes, porque generan una gran cantidad de fuerza o
energia motriz, para generar un proceso de reduccion de area de los tres tipos de
eutécticos mencionadas anteriormente. Sin embargo no son los unmicas fuerzas o
procesos involucradas en la esferoidizacion. Entre menos defectos se presenten o entre
mas pequefios sean éstos, menor serd la energia motriz que se tenga disponible para
deformar el eutéctico. Claro que entre mas grandes sean lo defectos, se requerira una
mayor activacion para empezar el proceso de reduccion de area, mas ya empezado el
proceso, se alcanzara ain una mayor reduccion de drea, ya que el potencial energético
con que cuenta la reaccion es mayor. El proceso de esferoidizacion de volimenes de
materia (como en los eutécticos), tiende a reducir la energia generada por la tension
superficial, de una manera en que la nueva forma y volumen que €stos tomen, sera la

que menor superficie posible por cantidad de masa se alcance. Astronautas de la NASA
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han observado un proceso con una cinética rapida que ocurre cuando en la ausencia de

gravedad un liquido tiende a formar esferas o gotas.

En un eutéctico ya solido, se pueden presentar esferoidizacion por diferentes cansas,
la principal es la tension superficial, la cual tiene intensidades diferente si el eutéctico
presenta una forma regular o una irregular. Generalmente un eutéctico regular presenta
una tension superficial minima entre las dos fases del eutéctico, porque las intercaras de
las dos fases del eutéctico ocupan areas tan reducidas, que éstas presentan un equilibrio
de tension superficial entre las dos. Mientras que el eutéctico irregular, al tener una
mayor area entre sus diferentes fases presenta una mayor inestabilidad, con lo cual
tiende a cambiar la forma en que estan en contacto las dos fases del eutéctico, de manera
que se reduzea la tension superficial entre las dos fases eutécticas. En la Fig. 3.22. se
aprecian diterentes tipos de eutéctico, en (a y b) se tiene una estructura regular de
laminillas sin impetrfecciones, que presenta una regularidad que minimiza el area de
contacto entre las diferentes fases, un caso similar se presenta en (¢ y d) pero con fibras
circulares regulares, mientras que en (e y f) se tiene un eutéctico irregular similar al que
se presenta en aleaciones comerciales. las puntas y los quiebres en este ultimo generan

un aumento en la tensién superficial, ya que presentan un aumento en el area superficial

entre diferentes fases.
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Fig.3.22. Representacion de diferentes tipos de eutecticos, cada tono de gris representa una de las dos
fases del eutéctico. (a) Vista superior de una estructura eutéctica regular, formada por laminillas. en (b) se
tiene el mismo eutéctico pero con vista frontal. (¢) Seccion superior de un eutéctico tipo fibras circulares
rodeadas por la fase eutéctica mas abundante, (d) vista frontal de) mismo eutéctico. (e) Eutéctico irregular
visto desde la parte superior, donde se pueden ver imregularidades como las puntas y el tipo de quiebre que
se presentan en el eutéctico, en (f) se presenta la vista frontal del mismo eutéctico.

Si se imagina una superficie a nivel atomico lo que se tiene normalmente a
temperaturas mayores a el equilibrio de 0 °K es una serie de vacancias y de atomos de
difusion encima de ésta, los cuales aumentan la inestabilidad del sistema. ver
Fig.3.23.(a). Si se supone un cristal metalico f.c.c. y se analiza la superficie (100), se
tiene que un atomo superficial tiene cuatro dtomos como vecinos en el mismo plano
superficial y cuatro atomos mas en un plano debajo de éste, con lo que le faltaran cuatro
atomos mas en un plano superior para alcanzar los 12 vecinos posibles, ver Fig. 3.23(b).
Cada enlace atdmico faltante del atomo superficial baja el nivel de energia interna en
una cantidad Ub/2, con lo que el atomo superficial tendra una energia extra de 2Ub. por
los 4 atomos con los que no tiene enlace. Esta sera la energia extra intema en la
superficie, mas no cs energia libre extra. Los solidos tienden a disminuir la cantidad de
superficie en contacto, asi mismo como a ordenar los aiomos extras y vacancias que
estan en la superficie para alcanzar el equilibrio. Cuando un solido estd a una

temperatura alta, cercana a su punto de fusiéon. aumenta la entropia del sistema. Por
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ejemplo, la cantidad de vibracion de los dtomos en sus posiciones en la red cristalina
aumenta. Esto genera un mayor equilibrio al liberar energia, sin embargo es necesario
una mayor estabilidad que la lograda con las vibraciones. Con el aumento de la
temperatura también aurmnenta la difusién, con esto se facilita el alcance de la planeza y
la reduccion de defectos, irregularidades y de area superficial entre las diferentes fases.
A una temperatura ambiente atmosférica, la cinética del proceso con que se alcanza la
planeza de una superficie con defectos, es muy lenta y el equilibrio tomaria demasiado
tiempo para ser alcanzado. Sin embargo el aumento de la temperatura acelera la rapidez
del proceso. El estudio de la esferoidizacion en los eutécticos se facilita mas en los
eutécticos regulares, debido a la simetria que estos presentan. En las aleaciones
aluminio-silicio el eutéctico es irregular, mas sin embargo los conocimientos obtenidos

en los eutécticos regulares pueden ayudar a entender que es lo que ocurre en los

irregulares.

Saliente a) b)

- Linea de Atomos <Vacancia
* en orden Atomo

.......... Y 1[Superficial

% . oS
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Fig. 3.23. (a) Se aprecian los defectos superficiales que se presentan en un cristal a una temperatura
superior a los 0 °K, los 4tomos en la parte superior son atomos salientes que migraron. mientras que los
atomos que faltan son vacancias supetficiales (vista frontal). (b) Atomos de un cristal f.c.c., los circulos
pintados en gris ¢laro son los atomaos superficiales, los circulos en gris oscuro son los atomos abajo de los
superficiales y en la misma posicion que estos ultimos, pero en un plano arriba deberian estar los cuatro

atomos faltantes, el atomo al centro es al que se hace referencia en el texto como atomo superficial (vista
superior).

En los eutécticos tipo fibras como los del Al-Al;Ni. Cline y colaboradores '* han

analizado tres posibles maneras en que estos pueden perder su forma de fibras y tender a

1020123004

51



esferoidizarse. Cline '* y Ardell ** han mostrado que una maduracién tipo Ostwald ¢,
similar a la que ocurre en los precipitados de metales (que sufren un agrandamiento o
entoscamiento causado por la energia libre entre las intercaras de éstos y la matriz)
también puede ocurrir en los eutécticos tipo fibras. Un diametro uniforme de las
fibras, producido en la sohidificacion del eutéctico, sera una barrera inicial a un
agrandamiento. Kampmann y Kahlweit ', han mostrado que hay un agrandamiento
competitivo, que se da incluso durante la nucleacidn y crecimiento en los precipitados y
probablemente esto también puede ocurrir en las fibras eutécticas. Segun Cline otra de
las maneras en que las fibras eutécticas se pueden degradar. es por la inestabilidad de
Rayleigh '®, ver Fig.3.24(a). Este dltimo mostré tedricamente que una columna
cilindrica liquida, como la de un chorro de agua, con una forma similar a una fibra del
eutéctico. se dividird en una fila de gotas cilindricas en intervalos longitudinales de 9
radios de la columna (9R), a lo largo de la longitud de la columna. La causa por lo que
esto ocurre, es que la columna es inestable a cualquier perturbacion senoidal mayor que
2nR. En camara lenta se puede ver que un chorro de agua. cayendo con poca velocidad,
se divide en gotas y columnas cortas. Cline mostré que la cinética de este proceso es
complicada para el caso de las fibras eutécticas, por su naturaleza de estado sdlido y por
la interaccion difusional entre las fibras adyacentes y la matriz. Mas sin embargo es de
esperarse un estado de equilibrio final, en donde las fibras se transforman en una serie
de esferas a lo largo de la longitud de la fibra original. Cline hizo la sugerencia de que
las puntos donde existe una mayor energia libre superficial, se deben oponer mas a la
inestabilidad de Rayleigh, aunque no hizo un andlisis de esta idea. EI tercer caso
mencionado por Cline, es el de la migracion ocurrida en fallas y discontinuidades de las
fibras. Puede haber dos tipos de fallas. una es ramificaciones en las fibras y la otra es
las terminaciones al final de las fibras o ramas; estas fallas o discontinuidades son
formadas durante el proceso de solidificacion del eutéctico, ver Fig,3.24(b). Lo que
Cline espera es que las terminaciones al final de las fibras o ramificaciones se redondeen
y que estas ultimas se unan a la fibra principal. formando una sola fibra. Ademas de

Cline, también Weatherly y Nakagawa '° han propuesto una teoria cinética para este
proceso.
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Fig.3.24. (a) Fibras eutécticas con y sin modificacion causada por la inestabilidad de Rayleigh. (b) En
estas se aprecia una fibra con una ramificacion, la terminacion de la ramificacion tiende a redondearse
(achatandose) y la parte de la fibra a lado de ésta empieza a engrosar. Al final se¢ tiene una fibra sin
ramificacion, pero con una parte mas gruesa.

En el caso de los eutécticos con laminillas casi planas unas a lado de las otras. no
interviene la maduracion tipo Ostwald ni la inestabilidad de Rayleigh. Debido a la
planeza de las laminillas no tendran curvaturas, con lo que ¢l potencial de energia libre
superficial sera el mismo a lo largo de la longitud de éstas. Excepto al final de las
mismas, donde entran en contacto con la superficie exterior de la muestra de matenal.
Tal como lo describe Mullins *°, en superficies externas se espera que cualquier defecto
entre las intercaras de las laminillas desaparezca con el tiempo. Graham y Kraft *'
encontraron, que la causa de los cambios en ¢l eutéctico de laminillas. es la migracion

que ocurre en las fallas o discontinuidades de las mismas.

Bayles ** solidificé cuidadosamente un eutéctico del tipo tibras, formadas por
niquel, inmersas en una matriz de aluminio. Encontré que estas fibras mantienen su
forma, incluso después de recocerse por largos periodos a la mitad de su temperatura de
fusion. Pero a una temperatura mas cercana a su punto de fusion, las fibras se deforman
y en ocasiones se agrandan, mas sin embargo se disminuye la densidad de fibras. Esto
es mas notorio en el eutéctico que se obtuvo con una mayor rapidez de enfriamiento y
que posee un tamaiio inicial de fibras mas pequefio. En la temperatura critica las
estructuras eutécticas que al principio eran las mas pequefias, al final son las mas
grandes. Incluso mas grandes que las que tenian inicialmente un tamafio mayor, las

cuales se obtienen con una mener rapidez de enfriamiento. Se ha supuesto. que esto

n
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puede ser por la baja cantidad de energia superficial. que hay entre las intercaras de las
estructuras inicialmente mas grandes y de la matriz de aluminio. Hay quienes han
dudado esto. consideran que este agrandamiento no es causado por la maduracion de
Ostwald, como lo sugiere Bayles, si no por una migracion en las falla y discontinuidades
de las fibras. Jaffrey y Chadwick ** solidificaron el eutéctico de aluminio-niquel, de
manera que destruyeron la relacion de direcciones entre las fases: pero el aluminio
permanece como un solo grano y la fase Al3Ni con un eje de crecimiento [010] y aln asi
este material se resiste a deformarse. Se puede suponer de lo anterior. que el
crecimiento en la direccidon [010] de las fibras proporciona estabilidad. sin importar la
direccion de Ja fase del aluminio. De lo anterior se puede suponer que la idea de
Cline " es posible. acerca de que la inestabilidad de Rayleigh puede ser prevenida por
la presencia de un maclaje. Marich ** encontrd en el sistema Fe-FeS la presencia de una
considerable inestabilidad del tipo Rayleigh, en este material no existe ninguna relacion
de orientacion entre las fases y ni tampoco maclaje alguno {por lo que probablemente no
haya puntos con mayor energia libre superficial). En otro estudio. en un matenal libre
de fallas, no se encontré un agrandamiento significativo de éstas. Esto considerando
que s¢ sometié a las mismas condiciones, que un material con fallas y en el cual se
agrandaron las fibras, de manera que se redujo su cantidad por unidad de area en un
60%. Smart y colaboradores creen que el agrandamiento se debe a la migracion en
fallas. ellos identificaron tres etapas de este proceso de agrandamiento de las fibras y
particulas de Al-Al;Ni, solidificadas a una rapidez de 0.029mm/seg. Smart realizo un
conteo de elementos eutécticos individuales (va sea particulas. fibras o cilindros) por
area para mostrar el agrandamiento de las particulas, donde unas crecen a costa de otras.
encontré que existen inicialmente aproximadamente 0.65 elementos por pmz. en las
primeras 18 hrs pasan a 0.22 elementos por pmz, manteniéndose constante esta cantidad
hasta las 48 hrs y después a las 768 hrs bajan a 0.024 elementos por pm’. Hughes y
Jones ?® encontraron que en el eutéctico fibrosos de Al-AlgFe inicialmente se tienen 8
elementos por |,lm2 y después de someterse a 500 °C durante 1000 hrs quedan solo 4
elementos por um2 y cuando se somete a 600 °C se¢ alcanza el mismo numero en solo

250 hrs. (en la temperatura de 500 °C encontraron un pequefio aumento inicial en el
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numero de elementos, antes de que disminuyeran). Nakagawa y Weatherly *T también
mostraron que el agrandamiento se debe a la migracion en las fallas y no a la
maduracion tipo Ostwald. Aun asi estos ultimos autores sostienen que la direccion
puede jugar un papel importante. ya que enconiraron, que en algunos granos eutécticos
se presento un rapida inestabilidad del tipo Rayleigh. Donde las fibras se dividian a lo

largo de su longitud en pequefios cilindros con puntas achatadas; aunque no dieron a

conocer la direccidn de los granos donde ocurrid esto.

Graham y Kraft *® desarrollaron una teoria cinética para un agrandamiento causado
por migracion en fallas, en un eutéctico lamelar de Al-Al;Cu. Encontraron en sus
experimentos resultados que estaban de acuerdo a su teoria, en donde en las fallas del
eutéctico se detectaba un agrandamiento o deformacion. mientras que en la parte del

eutéctico regular sin fallas no ocurrié agrandamiento alguno. Con esto mostraron que el

mecanismo operante es el de la migracion en fallas.

La tension mecanica deforma fisicamente. de manera casi inmediata, a las
estructuras eutécticas y si a éstas se les afiaden posteriormente tratamientos 1€rmicos o si
estos dos ultimos se combinan. entonces se tiene un aumento en la deformacién y
esferoidizacion en ¢l eutéctico (tanto en los laminares. en los fibrosos y probablemente
en las hojuelas o agujas). Esto es muy importante porque como S¢ mencionod
anteriormente, las fallas y discontinuidades geométricas en los eutécticos son puntos
propicios para que se de una esferoidizacion rdpida. Esta aumenta mds cuando se

someten las muestras simultaneamente a tensiones mecanicas y a altas temperaturas.

Salkind % y colaboradores laminaron en frio muestras de material eutéctico fibroso
de Al-AL;Ni, obteniendo deformaciones de entre 30 y 40 %. De esta manera provocaron
la formacién de ondulamientos en las fibras, después al someter al eutéctico a
temperaturas cercanas al punto de fusién se generd rapidamente una inestabilidad de
Rayleigh. También la fluencia de los mismos eutécticos ha sido investigada. en otro

trabajo. por Salkind *°. quien encontré que a temperaturas medias. de 352 °C, no existe
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una esferoidizacion, ni siquiera en las terminaciones de las fibras fracturadas. Cuando
éstas se someten a temperaturas mas altas, de 550 °C, se genera una mayor

esferoidizacidn que en ¢l caso anterior.

Soutiere y Kerr 3 produjeron dobleces en las estructuras eutécticas lamelares de
Ca-Zn, esto lo lograron al comprimir el eutéctico en una direccion normal al crecimiento
original del mismo. Después les aplicaron un recocido, con lo que obtuvieron un
agrandamiento en las partes donde se presentaban los dobleces. Suponen dos probables
causas, la primera y menos probable es que ¢l ondulamiento genero rupturas de las
laminillas y con esto al recocer el eutéctico se genera una migracion en fallas. La
segunda y mas probable explicacion, es que el ondulamiento generado en el eutéctico
haya desordenado las fases del eutéctico. Creando un aumento en el potencial de
energia disponible generada por la tension superficial y asi las fallas al ser areas con més
energia hibre pueden esferoidizarse. Esta ultima causa se considera la més factible, por
que el eutéctico desde el inicio mostraba una gran cantidad de fracturas y otros tipos de

fallas.

En los eutécticos con intercaras macladas (interfases con poca energia), las fallas
son los tnicos punics, donde puede ocurrir una esferoidizacion de €stos. Aaronson 32
propone que una intercara maclada es un gran obstaculo a la migracion de atomos,
obstruyendo la esferoidizacion. Cline " sugiere que la irregularidad de la energia
superficial en una intercara maclada es una barrera considerable que evita que los picos
(puntos con una alta cantidad de energia superficial) cambien su orientaciéon de energia,

evitando la creacion de la inestabilidad de Rayleigh.

Chojnowski y McTegart ** han enconirado en el eutéctico laminar de acero
(inicialmente sin deformaciones), que al ser trabajado en frio y después ser sometido a
un recocido a 700 C, la esferoidizacion aumenté 100 veces en éste, en relacion al mismo
material que no fue trabajado y si recocido a la misma temperatura y mismo tiempo.

Este factor fue de 10,000, cuando las muestras fueron sometidas a torsién en caliente.
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Butcher ** ha experimentado con el eutéctico laminar de Al-Al>Cu, ¢l cual, al someterio
a esfuerzos de tension en caliente logro esferoidizacion considerable. En los dos casos
anteriores se encontréd que ¢} eutéctico laminar se deformo con curvaturas y quiebres
muy pronunciados, dandoles una apariencia de figuras geométricas o poligonos y por lo
que a ésta se le conoce como poligonizacién. Se cree que la difusién acelerada se

genera en los bordes pronunciados de las intercaras, mas los autores no dieron evidencia

directa de esto.

I. R. Hughes y H. Jones *° estudiaron los eutéclicos de las aleaciones de aluminio-
hierro, analizando la estabilidad térmica del eutéctico Al-Al¢Fe. que fue solidificado a
1.24 mm/seg. Lllos encontraron que la descomposicion de un eutéctico regular tipo
fibras no entrelazadas se¢ da por la formacién de pedazos de fibras o particulas. que
tienden a esferoidizarse y ademas de que simultaneamente se forma Al;Fe a partir del
eutéctico y de los limites de grano. También encontraron una reduccién de la dureza de
53 6 57 a 44 kg/mm’ (microdureza, con una carga de 200 g) después de 1000 horas a
una temperatura de 773 °K y una disminucién del mismo valor inicial hasta 42 kg/mm?
después de 160 hrs a 873 °K. en los dos casos anteriores encontraron una reduccion en
el nimero de elementos contabilizados, ya sea fibras o particulas de Al¢Fe por unidad de

area que pasaron de 8 6 9 a 3 por pm. ver Tabla 3.2.

Tiempo hrs (a §73 °K) N N (um ") Tiempa hrs(a 773 °K) N N (pm )
0 15017 8.0+0.5 0 15017 8005

2 5231 4.4 3 9248 9.0

3 1732 5.1 4 8535 88

4 4498 3.6 9 7087 7.0

9 8419 3.3 15 17153 6.5

160 11026 3.0 32 21603 5.1

250 5109 3.5 72 3512 4.6

280 1654 5.0

1000 12136 3.3

Tabla 3.2. Numero (N) de elementos de AlFe por unidad de area con relacion del tiempo ™.

Cline ™ encontro que al someter a materiales eutécticos con forma de fibras a

tratamientos térmicos. estos pueden modificarse de diferentes maneras, las cuales

dependen del porcentaje del volumen ocupado por el eutéctico con respecto al total de la



aleacion. En ocasiones se da espontaneamentie un mecanismo de crecimiento del
eutéctico aluminio-silicio, donde el silicio mantiene una forma de fibras y en otro donde
las fibras se transforman en elementos o particulas con una forma mas redonda. Cuando
¢l 20 % o un mayor porcentaje del volumen total de la aleacidn es ocupada por el silicio
eutéctico, las fibras de éste al ser sometidas a tratamientos térmicos tendrdn un
mecanismo de agrandamiento donde conservaran su forma de fibras, las cuales no se
dividiran, de manera que no se convertiran en particulas o pedazos de fibras que se
esferoidizen, si no que unicamente se agrandaran como fibras, de manera que no hay un
mecanismo de esferoidizacion significativo. Al contrario cuando el valor es menor al 20
% del volumen, las fibras del eutéctico de silicio en la aleacion tenderan a formar

particulas de una manera espontanea, alcanzando una esferoidizacion significativa.

Abbott y Parker *° experimentaron en las fibras del eutéctico medificado en una
aleacidn de aluminio con un contenido aproximado de 14.5% de Si, utilizaron aluminio
con una pureza de 99.99%, silicio de 99.96% y una aleacién inoculante con un
contenido de 2.4% de Sr como meodificante, para alcanzar un contenido de 0.06% en
peso total de Sr en la aleacion aluminio-silicio. A éstas les aplicaron tratamientos
térmicos a 510 °C durante 1.3, 8, 50 y 200 hrs. Abbott y Parker suponen un modelo mas
simple que ¢l de Cline ", donde consideran como al tnico cambio de energia en el
agrandamiento del eutéctico a la reduccién de area de interfases, suponen un valor de
transicién entre un mecanismo de agrandamiento de particulas y uno de fibras del 15.5%
de silicio del volumen total, que en el aluminio-silicio representa el 14.3% en peso. Sin
embargo Abbott y Parker encontraron en sus pruebas, donde se tenia un 14.5% de silicio
en peso, que el mecanismo de agrandamiento de particulas (esferoidizacién) predomina
con tiempos mayores, aun cuando habian supuesto lo contrario. Ellos creen que esto se
debe a las irregularidades que presentan las fibras, las cuales no tienen un didmetro
constante ni una forma completamente regular, ya que en las zonas del eutéctico con
mas fallas encontraron una esferoidizacion mas facil de iniciar y por consiguiente un

valor mayor en la esferoidizacion con tiempos mas largos.
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Adam y Jenkinson *® suponen un valor del 14.5 % del peso en silicio para el punto
de transicion, ellos trabajaron en una aleacidn de tan solo el 13% del peso en Si. Parker
y colaboradores ¥’ suponen un valor de 14.5%. para la misma transicion. ellos trabajaron
en una aleacion con un 7% del Si. Abbott y Parker ** encontraron que para menos de 50
hrs a 510 °C, la morfologia predominante es la de las fibras, para tiempos mayores
aparecen mas particulas, las cuales se supone se forman mas facilmente de las fibras
mas pequetias y de los pedazos de fibras transformadas. Estos Gltimos encontraron que
el tamafio de las fibras y particulas (r) sigue una relacion lineal entre r' y el tiempo (t).
hasta las 50 hrs, ellos utilizaron datos de difusion y solubilidad de silicio en aluminio

obtenidos por Mondolfo ** y estimaron un valor de energia interfasial entre el aluminio

y el silicio de 1120 erg/em’.

El eutéctico de la aleacion A319, que se trata en el siguiente Capitulo, es en mas de
una forma una combinacion de eutécticos irregulares con regiones regulares. Esto se
debe a que se le han agregado diferentes cantidades de modificador Sr y ademas se ha
vaciado en diferentes medios. Incluso un mismo material vaciado, con la misma
cantidad de¢ elementos quimicos y con la misma rapidez de enfriamiento presenta
diferentes morfologias. Esto obviamente, porque las partes mas cercanas a las paredes
del molde se enfrian més rapido y las partes mas alejadas mas lento, ademas de que la
ultima parte en solidificar contiene mas impurezas. Ahora que si a esto se le afiaden una
serie de tratamientos térmicos, por diferentes periodos de tiempo. se esferoidizan las
estructuras eutéceticas en diferentes grados. También el Sr es un material que modifica
la solidificacién de la aleacion A319 en una forma irregular. esto €s con una cierta
cantidad transforma a un eutéctico en fibras tipo coral y con una menor cantidad
simplemente no las transforma en la proporcion de Sr que se afade. Esto es. que
solamente transforma regiones de la muestra. en donde se acumulo la cantidad suficiente
de Sr para poder modificar a la aleacion. Si el Sr se aplica en exceso. entonces se tiene
una sobremodificacién, donde se obtiene otras estructuras, Con lo que se tiene la

necesidad de entender todo lo que puede estar ocurriendo con las diferentes regiones

morfologicas.



CAPITULO 4.

PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL.

4.1 ASPECTOS GENERALES.

Es importante conocer las condiciones en las que se realizaron las pruebas
experimentales, para poder determinar las propiedades finales de cada muestra de material.
De manera que se pueda tener una clara idea de lo que sucede en éstas y se puede llegar a
conclusiones acertadas. Se deben tener presentes variables como la cantidad de Sr, la
composicion quimica, la cantidad de horas a las que se somete a una temperatura, la

porosidad causada por los gases, etc. Todo esto para poder medir ¢l grado de modificacion
en el eutéctico.

4.2 MOLDE UTILIZADO.

Las muestras se vaciaron de 4 coladas diferentes, se vaciaron dos barras con un nivel de
5 ppm y 94 ppm de Sr respectivamente y luego se vaciaron en molde de arena para
corazones con fondo metdlico (una placa de acero SAE H13) y con fondo de arena, para

tener velocidades de solidificacion diferentes. ver Fig. 4.1, puesto que se espera obtener

2 % 5 i P 9
estructuras mas finas en las regiones enfriadas mas rapidamente 3.
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Fig. 4. 1. Molde con paredes metalicas. en un caso
fondo con fondo de arena y en otro fondo metalico.

43 TRATAMIENTO TERMICO.

Despucs de haber sido vaciadas las muestras, €stas fueron analizadas para obtener su
composicion quimica, Tabla 4.1. Las muestras se cortaron con un disco de diamante, de
manera que se perdiera poco material con la accién del corte. Cada parte fue identificada y
de acuerdo a la cantidad de horas que iba a ser mantenida en el horno de la Fig. 4.2. Las
muestras cortadas de las barras se pusieron en el horno y se sometieron por periodos de 2 a
40 hrs a 470 °C. a 5 muestras se les pusieron termopares para sensar la temperatura real.
Cada muestra fue sacada del hormno al cumplir su tiempo, abriendose éste entre 1 y 2
minutos cada vez que se sacO una muestra. Durante este tiempo la temperatura del horno,
indicada por su propio medidor bajo momentaneamente hasta 350 °C. recuperando su nivel
en aproximadamente 5 minutos. Sin embargo, los termopares colocados en las muestras.
que permanecian en el homo sélo bajaron a 460 °C. con lo que se considera al cambio de

temperatura real en las muestras momentaneo y minimo. por lo que se desprecia el efecto

que éste tenga en las muestras.

Sr Si | Cu Fe Mn Mg Zn Ti Cr Sn Ni
Barra | ]0.00037 [ 7.19] 3.36[ 0.558] 0.39) | 0.358| 0.611| 0.101] 0.022]| 0.014} 0.038
Barra2 | 0.0094) | 7.17| 3.20| 0622| 0.418)] 0.374} 0.568] 0.155] 0.036| 0.012| 0.033

Tabla4.1. Composicion quimica de las barras vaciadas.
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Fig. 4.2. Homo utjlizado para calentar las muestras, interfase
v computadora con las que se midio la temperatura de las mismas,

4.4 ANALJSIS DE IMAGEN Y METALOGRAFILA.

Después de tener la muestras por diferentes periodos a 470 °C, éstas fueron lijadas con
papel del nimero 200 hasta el 2400, después fueron pulidas con pasta de diamante de 1 pm.
finalmente se lavaron con jabon liquido y agua, se enjuagaron con alcohol y se secaraon con
una pistola de aire caliente. Se guardaron las muestras de manera que quedaran protegidas
de la humedad, quedando listas para ser obsevadas en microscopio Optico conectado a un
analizador digital de imagenes. Las muestras se observaron en un porta objetos invertido
motorizado, las iméagenes de las muestras fueron capturadas con el analizador, ver Fig. 4.3.
Con este ultimo se hicieron barridos de las imagenes, de manera que se midieran los

diferentes elementos eutécticos de silicio, ya sea fibras, pedazos de éstas y particulas

redondas de silicio de las muestras.

Las imagenes del microscopio optico son bidimensionales, proyectadas por la matriz y
las fibras tridimensionales son representativas del cambio en las mismas. Para comprobar
ésto se hicieron analisis de imdagenes en los cortes de las muestras tanto en las caras
verticales, como en las horizontales, de manera que se esperan los mismos resultados en

ambas caras. Esto debe ser asi porque las muestras no fueron solidificadas



direccionalmente y por la propia naturaleza aleatoria e irregular del eutéctico de aluminio-

silicio inoculado con estroncio, en el que no se espera que las fibras tengan una direccién

especifica.

)| i

Fig. 4.3. Analizador de imagenes digitales, con computadora y microscopio éptico.

Se encontro que el nivel de porosidad en las muestras fue alto, los poros en las
imagenes analizadas se ven como grandes manchas negras, que interfieran con ¢l barrido
realizado en el analizador, Fig. 4.4, lo que impidi6 realizar una rutina automaética con la
platina motorizada del microscepio. Con lo que se hicieron movimientos manuales de la

platina, para hacer las diez capturas de imagen. seleccionando lugares sin poros.
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Fig. 4.4, Diagrama esquematico de eutéctico aluminio-
silicio. (a) Imagen con poros y (b) imagen sin poros.
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Para evitar problemas con los poros se vaciaron 4 muestras con un nivel de 20 ppm de
Sr, 2 en un molde de arena y 2 en metalico. otras 4 muestras se vaciaron con un nivel de
170 ppm de Sr, dos en un molde de arena y 2 en el metdlico, Fig. 4.5. El nivel de gas fue
minimo para obtener una densidad de 2.71 gr em’, por consiguiente, una cantidad menor
de poros. No se registro la historia térmica de cada muestra al solidificar. Después de
haber sido vaciadas las muestras, éstas fueron analizadas para obtener su composicidn
quimica final, Tabla 4.2. Las muestras se cortaron en partes pequefias, como s¢ observan en
las zonas grises de la Fig. 4.5. Estas zonas fueron seleccionadas de manera que los trozos a
analizar estuvieran en la parte mas densa de los vaciados, asi como la de menos impurezas.
Se decidié tomar muchos cortes de tan solo una seccion limitada de las muestras. para que

la composicion quimica, el nivel de densidad o porosidad y la morfologia de las estructuras

solidificadas fuera la mas parecido posible entre ¢llas.

3) K 2emes] -3 cm—)l b) T 3.5fcm
T
Sem Tem B g
| T
1 Y ?1: T - 1 lzcm t:.“.: _@m
N7 0 Scm K R
Jii 1 3cm 1 33
4105 cm 5 5\ e
Cara honzontal ’ @6 Cara honzontal
i el SR s
3 e verhcal 2em vertical ||

Fig. 4.5. (a) Molde de arena. (b) Molde metalica. En ambaos casos las
zonas en gris fueron las que se sometieron a tratamientos ténmicos.

MOLDE Sr Si Cu Fe Mn [ Mg | Zn Ti Cr Sn Ni
Arepa | | 0.00390] 7.52| 3.42)0.714{0433]|0.261[0.755]0.129} 0.028 | 0.015| 0.040
Arena2 | 0.00197| 7.36| 3.28]0.773|0.456[0267]0.641]0.12210.0280.013] 0.037
Metal | | 0.00193] 7.28| 3.65|0.759] 0.426]0.240| 0.695[0.102]0.037| 0.016 [ 0.051
Metal 2 | 0.00210| 7.96] 3.44|0.656|0.337|0.244[0.725]0.102|0.030] 0.015| 0.048
Arena3 | 0.01819] 6.73| 3.48(0.617{040310.263]0.772|0.099]0.026|0014] 0.036
Arena4 | 0.01630| 727} 3.40|0.555]0.356]|0277|0.680]| 0.088 | 0.024) 0.015} 0.036
Metal 3 [ 0.01935] 743| 3.63]0.645{0421]0.27210.706{0094] 0027 0.015] 0040
| Metal4 | 0.01850] 7.56] 3.62]0.679| 0.456] 0270|0.68110.084 | 0.027) 0.015] 0.038

Tabla 4.2. Composicién quimica de muestras con pocos poros.
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Las muestras de los conos se sometieron desde 2 hasta 40 horas en ¢l homo a 470 °C, a
las 5 muestras que iban a permanecer por més tiempo en el horno se les colocaron

termopares para registrar la temperatura en las muestras, ignorando la del horno o mufla.

4.5 VARIABLES MEDIDAS EN EL ANALISIS DE IMAGEN.

ILas variables medidas fueron la longitud y ancho de las particulas, también s¢ midid la
cantidad de las mismas, asi como un factor de redondez. Para ejemplificar este ultimo se
debe considerar que una particula circular de diametro d tiene un factor de redondez de 1,
un cuadrado con un lado igual a d ésta es de 1.57, un rectangulo de longitud igual a 2d y de
ancho igual a d la redondez es de 1.96 y para un triangulo equilatero con un lado igual a d
es de m. Como se ve, entre mas diferente sea la particula, en comparacion de un circulo,

mayor sera el valor de redondez. Se pueden ver las diferentes variables medidas en la Fig,
4.6.y4.7.

Se hicieron 10 analisis de imagen en cada una de las probetas. se calculé el promedio y
la desviacion estandar de cada una de las variables analizadas. La cantidad de fibras y
particulas (elementos) depende del tratamiento térmico, por ejemplo en los cortes con 0 hrs
de tratamiento térmico es de 2000 elementos en las 10 imagenes, en cambio en los cortes
sometidos a 29 hrs es de 120 elementos. Es por esto que el promedio de las variables se

considera de las 10 imagenes y no de un determinado nimero de particulas.

La redondez (R) esta dada por:
R = (x » longitud®) / (4 Area de la particula) (4.1)
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Fig. 4.6. (a) Figura irregular donde se muestra la longitud y el ancho. (b) Cuadrado donde se muestra ambos

valores. En ambas figuras los valores se determinan trazando lineas paralelas, de manera que estas solo
toquen la orilla de las mismas.

E
" 3N
W

Fig. 4.7 Laredondez de la siguientes figurases 1)3.84, 2)2.01, 3) 1.605.
Se ve claramente que la redondez distingue el acortamiento de las particulas.

4.6. DUREZA.

La dureza fue medida en las escalas de Brinell y Rockwell, pero se descarto el aceptar
los resultados asi obtenidos. Por que estos tienen diferencias enormes entre los resultados
en muestras del mismo material, sometidas al mismo tratamiento térmico. con el indice
Brinell dieron los resultados diferencias de entre el 8 y 70%. con la dureza Rockwell la
diferencia fue de entre el 5 y el 55%. Estos resultados fueron obtenidos en cortes obtenidos

de la barra, que tenia areas con una gran cantidad de poros. es a estos ultimos a los que se
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les considera causantes de la variacion en los resultados. No se hicieron prucbas de dureza
en los cortes obtenidos de los conos, porque tienen un tamafio muy pequefio y son muy
delgados, no se aceptaron cortes grandes para tener una mayor exactitud en la composicion
que controla parcialmente a la morfologia . Ademas, gracias a los resultados obtenidos de
una manera simultdnea por Ana Isabel Garcia % e sabe que la dureza en las aleaciones
aluminio-silicio estd muy ligada con la precipitacion de particulas de cobre en la matriz de
aluminio. Con lo cual, para obtener la dureza correspondiente, se deben analizar solamente

las zonas con eutéctico y descartar la matriz de aluminio.
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CAPITULO 5.

RESULTADOS Y DISCUSION.

5.1 ASPECTOS GENERALES.

La velocidad con la que solidifica el material es una variable que, junto con la
composicion de la aleacion. determina las caracteristicas morfologicas iniciales de la
muestra. Los efectos de la tasa de enfriamiento no se cuantifican sélo se registra si se
vacio en un molde de arena, con lo que se tendra un menor refinamiento del eutéctico
aluminio-silicio, por el hecho de tener mas tiempo para crecer, o segin la aleacion se
vacie en un molde metalico, en el que el refinamiento serd mayor al tener el eutéctico
menos tiempo para crecer, alcanzando un menor tamaifio. La composicion de la aleacion
fue mencionada en el capitulo anterior y aunque existe una variacion en la cantidad de
clementos como cobre, silicio, niquel, hierro, etc., se considera que el factor

determinante en relacion con la esferoidizacion del eutéctico es 1a cantidad de estroncio.

Las diferencias en las composicion son ignoradas, porque estan en el intervalo de la
composicion de la aleacion A319. La cantidad de estroncio en las diferentes series de

pruebas es de alrededor de 5 ppm, 20 ppm, 94 ppm y 170 ppm.

Se observo variacidon en composicién quimica, en forma local. Se realizaron varios
analisis en una misma muestra, tomandose la lectura en un corte, se 11)6 la superficie del
mismo, para poder tomar otra lectura. y se obtuvieron otros datos, después se volvio a
lijjar el material, y se obtuvo otra lectura diferente a las otras 2 anteriores. Lo mismo se
hizo en otro trozo, obteniendo 3 diferentes lecturas de composicién quimica. Esto se

debe a que la primera superficie del corte al ser lijada desaparece. dejando una nueva
superficie, ver Tabla 5.1.
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Muestreo realizado en un misimo corte de un cono vaciado en un molde metalico de la olla nimero 1
Lectura Si Cu Fe Mn Mg Zn Ti Cr Sr

| 7.50 333 | 0679 | 0425 | 0.264 | 0.663 | 0.113 | 0.140 0.00267

2 7.40 330 | 0683 | 0421 | 0.264 | 0.657 | 0.115 | 0.135 0.00240

3 7.44 3.28 0.689 | 0418 | 0.265 | 0.668 | O.111 | 0.140 0.00251
Muestreo realizado en un mismo corte de un cono vaciado en un molde metalico de la olla numero 4
Lectura | S Cu Fe Mn Mg Zn Ti Cr Sr

| 7#.32 349 | 0.657 | 0.432 | 0.264 | 0.659 | 0.087 | 0.026 0.01708

2 7.36 364 | 0550 | 0.350 | 0.275 | 0.679 | 0.084 | 0.023 0.01770

3 17 3.39 0.656 | 0,446 | 0.282 | 0.673 | 0.085 | 0.02¢9 0.01850

Tabla 5.1. Variacion quimica en cortes de dos muestras.

Los resultados anteriores ponen en evidencia la diferencia de trabajar con una
aleacion producida en condiciones industriales y bajo condiciones controladas en un
laboratorio experimental, donde la variacion en la composicion es minima. Con esto
queda asentado, que los cambios en la composicion quimica obtenidos no son
determinantes para el estudio del cambio morfolégico del eutéctico aluminio-silicio,

puesto que el tnico elemento que se cambid substancialmente fue ¢l estroncio.

La solidificacion y las causas de ésta, asi como factores relacionados con la misma
como el efecto del TiAls, asi como de la rugosidad del molde que sirven como puntos
donde se favorece la solidificacion y otros factores se ignoran. No se estudio la posible

variacion de dureza, puesto que ésta depende de la distribucion y tamaiio de precipitades

formados durante el tratamiento térmico de la aleacion *°
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5.2 ANALISIS METALOGRAFICO.

Es importante distinguir las regiones en donde se encuentra el eutéctico. En un

mismo corte se hacen 10 analisis de imagen, de manera que s¢ tenga una
representatividad de la microestructura. Los 10 puntos seleccionados se toman para que

cada uno esté en una drea representativa. Si el punto seleccionado casi no tiene

cutéctico y solo muestra en la imagen matriz de aluminio, se selecciona un punto a la

derecha del mismo. Lo que se hace e€s una rutina de movimientos de reconocimiento de

los cortes como el mostrado en la Fig. 5.1.
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Fig. 5.1. (a) Representacién del analisis donde se muestran los puntos en que se capturan las imagenes, la
division se hace de manera que se tengan areas representativas del corte de dimensiones de 1x1 cm. (b)
Se muestran €l orden de los movimientos de reconocimiento para obtener las 10 imagenes. en el caso de
punto 8, éste presenta una imagen con matriz solamente, por lo que se selecciona el punto 8* a la derecha
del primero, siempre y cuando presente suficiente cantidad de eutéctico.

—

En la Fig. 5.2(a) se ve una fotografia de un corte de la aleacién con un contenido de
20 ppm de estroncio tomada a bajos aumentos, se nota ¢laramente puntos con muy poco
gutéctico y otros con una alta concentracion del mismo. En esta misma fotografia se
notan circulos negros sombreados. los cuales son poros. En la Fig. 5.2(b) se ve la
misma zona de la fotografia anterior. pero a mayor aumento. donde se muestra un punto
con eutéctico. También se notan otros constiluyentes como las particulas equiaxiales de

Alj3(Fe,Mn);Siy, la cual fue confirmada por medio del espectro de rayos X en un

microscopio electronico de barrido. En la Fig. 5.3(b) se muestran particulas

Alis(FeMn):Si; con forma de caracteres chinos y particulas de AljsMggCusSi.
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encontradas en la aleacién con 94 ppm de Sr, el origen de las particulas también se
confimoé por medio del espectro de rayos X. Los poros y las particulas antes
mencionados son borrados digitalmente, al momento de que las imagenes se analizan,
para obtener solo los cambios en las particulas eutécticas aluminio-silicio. En el Anexo-
A se incluyen las microestructuras de muestras con diferentes contenidos de Sr, tratadas

a diferentes intervalos de tiempo.

Fig. 5.2(a). Fotografia de la muestra con 20 ppm de Sr.
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Fig. 5.3(b). Microestructura de la muestra con 94 ppm de Sr.

Fig. 5.4. Microestructura de la muestra con 94 ppm de Sr.
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Fig. 5.5. Longitud de los elementos (fibras y particulas) de! eutéctico aleacidn en relacion con el tiempo.
La linea vertical representa el valor de 4 desviaciones estandar, dos encima del punto y dos debajo de
éste, tanto para los vaciados en moldes de arena (puntos claros) como en moldes metalicos (puntos

obscuros). De 0 a 10 hrs hay una disminucion de la longitud, de 10 a 20 hrs un crecimiento y de 20 en
adelante una disminucion.
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Fig. 5.6. Grafica donde se representa el ancho de las particulas en relacion con el tiempo.
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Fig. 5.7. Grafica donde se representa la redondez de las particulas en relacion con el tiempo.
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Fig. 5.8. Grafica donde se representa la longitud de las particulas en relacion con el tiempo.
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Fig. 5.9. Grafica donde se representa el ancho de las particulas en relacidn con el tiempo.
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Fig. 5.10. Grafica donde se representa la redondez de las particulas en relacion con el tiempo.
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Fig. 5.11. Grafica donde se representa la longitud de las particulas en relacién con el tiempo.
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Fig. 5.12. Grafica donde se representa el ancho de las particulas en relacién con el tiempo.
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Fig. 5.13. Grafica donde s¢ representa la redondez de las particulas en relacién con el tiempo.
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Grafica donde se representa la longitud de las particulas en relacién con el tiempo.
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Fig. 5.15. Gréfica donde se representa el ancho de las particulas en relacion con el tiempo.
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Fig. 5.16. Grafica donde se representa la redondez de las particulas en relaciéon con el tiempo.
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Fig. 5.17. Grafica donde se representa la longitud de las particulas en relacion con el tiempo, donde MB

tiene 5 ppm y MR 94 ppm de Sr.
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Fig. 5.18. Grafica donde se representa el ancho de las particulas en relacion con el nempo. donde MB

tiene 5 ppm y MR 94 pprn de Sr.
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Fig. 5.19. Grafica donde se¢ representa la redondez en relacion con el tiempo, donde MRB tiene 5 ppm y
MR 94 ppm de Sr.

En las Fig.5.5 y Fig.5.6 se observa el comportamiento tipico de la variacion de la
longitud y ancho de las particulas del eutéctico en funcién del tiempo. En las Fig. 5.7.
5.10, 5.13, 5.16 y 5.19 se aprecia que hacia 40 hrs el nimero de la redondez esta entre
un nimero menor que 2 y mayor que 1.5. Lo que significa una considerable tendencia
de los elementos del eutéctico a generar una forma mas redonda y estable con respecto
al nivel de energia entre las interfases, la cual disminuye cuando la superficie de

elementos se reduce, disminuyendo el potencial de tension superficial.

Este resultado esta de acuerdo con autores como Cline '* que propone una fuerte
esteroidizacion en aleaciones aluminio con un contenido menor al 18.45 % en peso de
silicio. También estd de acuerdo con Abbott y Parker °* que trabajaron con un
contenido de silicio menor al 14.3 % en peso y con Adam y Jenkinson *® que emplearon

un valor menor al 14.5% en peso de silicio.
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Las muestras que fueron poco modificadas con estroncio y que solidificaron en arena
presentan longitudes y anchos de 2 a 4 veces mayores que los encontrados en las
muestras vaciadas en metal, ver fig. 5.5, 5.6, 5.14, 5.15. 5.17 y 5.18. Con esto queda
claro que el incremento en la velocidad de enfriamiento no contribuye
considerablemente a la modificacion cuando se ha adicionado estroncio. Sin embargo.
como se observa de la Fig. 5.5 a 5.7, la velocidad de enfriamiento (durante la
solidificacion) en muestras con bajos contenidos de estroncio si contribuye a reducir la
longitud. ancho y redondez de las particulas de eutéctico. Es importante resaltar que la
morfologia de las particulas de silicio exhibe diferencias considerables, entre las

muestras vaciadas en arena y en metal, antes del tratamiento térmico de las particulas

(desde la O hrs y hasta las 4 hrs del mismo y es aun diferenciable hasta las 10 hrs).

Es notorio que aproximadamente después de la 10 hrs de tratamiento térmico, tanto
la longitud como el ancho de las particulas crecen considerablemente, e incluso el valor
de la redondez a las 17 hrs se incrementa, esto se encuentre en todas las muestras con
diferentes cantidades de estroncio. Se nota que hay un crecimiento de los elementos del
eutéctico. que puede deberse a que las particulas mas grandes absorben a las mas
pequeiias a su alrededor, también puede deberse a que las particulas de! mismo tamario
coalecen. por lo tanto crecen y se alejan mas de tener una forma redonda. Después de
las 20 hrs el valor de la redondez disminuye, con lo que los elementos eutécticos estan
mas cerca al valor de 1 (que corresponde a un elemento circular). Con el tiempo la
cantidad de particulas disminuye considerablemente, Tabla 5.1, lo cual concuerda con
las observaciones de 1. R. Hughes y H. Jones 4 quienes trabajaron en eutécticos de

aleaciones aluminio-hierro, ademas de que apoya la idea de la coalesencia.



Cantidad de| Sppm | 20ppm | 20ppm | 94ppm | 170ppm | 170ppm
Sr arena | metal arena metal
Horas 0] 23 131 190 372 131 243
2| 34.66 131 183.8 | 4239 183 311.5
4] 32.8 93.6 202 274 208
6| 29.83 114 2551 272
81 28.55 70.8 149 207 277 230
10| 26.77 50.14
12| 24.66 85 33.6 97.8 59.3 26
14 22.33 72.1
17/ 11.2 32.6
201 199 31.3
30| 158 25 30.7 40.5 37.62 10.7
40 18 38 212 38.2 56.1 12

Tabla 5.2. Se aprecia una considerable disminucién en el nimero de elementos eutecticos contabilizados
(fibras y particulas) todos los casos. Especialmente en las muestras ¢on 94ppm y ¢n las de 170ppm de Sr

vaciadas en metal.
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Fig. 5.20. Proceso de esferoidizacion, donde se aprecia la estructura de eutéctico en las horas mas
significativas del proceso, también se tiene una 1dea de la cantidad de elementos contabilizados.



5.3 ESPACIAMIENTO ENTRE PARTICULAS.

Se encontré que los elementos del eutéctico se esferoidizan con el tiempo, de
manera que la distancia promedio entre un elemento y otro aumenta (c); existe otro
concepto que se ve modificado de una manera similar ¢l cual es el camino libre medio
(A). La diferencia entre estos parametros se muestra en la Fig. 5.21. La determinacion
de estas cantidades se efectiio por medio del analisis de imagen tal y como se describe

en la literatura *'.

A

Fig. 5.21. Diferencia entre el promedio de la
distancia entre particulas y el camino libre medio.

Resultados experimentales *? indican que la conductividad térmica aumenta con el
grado de modificacion. En este trabajo sc graficaron valores de conductividad de una
serie de muestras ** en funcion de A y de o, donde se encontr6 una buena relacién entre
ellas, Figs. 5.22 y 5.23. Esto se puede deber a la naturaleza semiconductora del silicio,
el cual opone una mayor resistencia tanto a transferencia de calor como a la comente
eléctrica. El aluminio es el elemento de mayor conductividad en las aleaciones
aluminio-silicio, cuando el silicio se esferoidiza y. ademas disminuye la cantidad de
particulas del mismo, estas ultimas obstruyen menos la conductividad y por ende ésta
aumenta. Es notorio el aumento de A y de & con ¢l tiempo, como se aprecia en la Figs,
5.24 y 5.25. Donde claramente se diferencia que el aumento es mucho mayor en las
muestras mas modificadas. que tienen 170 ppm de Sr y que fueron vaciadas en metal,

sin embargo. se requiere de un tratamiento mas profundo con otras condiciones

experimentales.
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CAPITULO 6.

CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES.

6.1 CONCLUSIONES.

Un efecto de refinamiento de la estructura eutéctica puede obtenerse al variar la
rapidez de enfriamiento durante la solidificacion, ain sin utilizar modificantes como el
Sr. Si la aleacion se enfria rdpidamente las placas aciculares crecen menos, al tener un
tiempo menor de solidificacion, con lo que se reduce su tamafio. El efecto del
enfriamiento al vaciar la aleacion en un molde metalico con fondo de arena y otro
idéntico en todo menos en que tiene un fondo metalico, es que en el primero al enfnarse
mas lentamente se obtienen particulas de eutéctico mas grandes que las vaciadas en el
metdlico. Los efectos del Sr y de la rapidez del enfriamiento pueden ser combinados.
Cuando la cantidad de Sr es pequefia ¢l efecto de un enfriamiento rapido sera mas

notorio y al contrario si la cantidad de Sr es alta el efecto del enfriamiento sera pequeiio.

El tratamiento térmico dado a las muestras pone en evidencia la influencia de éste en
la cantidad de elementos o particulas de eutéctico, hasta las 8 hrs se encuentra un
imcremento en el niimero de éstos en las muestras que fueron medificadas por estroncio
o por la velocidad de solidificacion (ya sea de arena o metal) o por una combinacion de
ambas. Hay un aumento en el nimero de particulas en algunas muestras, que es
acompafiado por una disminucion del tamafio de los mismos. A un mayor tiempo las

particulas de euiéctico se aglomeran, formando particulas mas grandes y robustas

volviéndose mas redondas, disminuyendo considerablemente la cantidad de ¢stas y

aumentando el tamafio de los elementos y su espaciamiento.

La cantidad de elementos de eutéctico por unidad de area se reduce después de que

han pasado 8 hrs. Las muestras con una modificadas por estroncio o por rapidez de
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enfriamiente o por una combinacion de ambas muestran una cantidad de elementos
mayor a las encontradas en muestras con poca modificacion inicial. Sin embargo, las
muestras mas modificadas tienen un aumento en el nimero de elementos en las primeras

horas de tratamiento térmico para despuds reducir su nimero de una manera mas rapida.

Se encuentra que la conductividad térmica aumenta con el incremento en el

espaciamiento entre particulas. mismo que depende del cambio morfoldgico y de la

cantidad de elementos eutécticos.

6.2 RECOMENDACIONES.

Existen areas de oportunidad muy importantes para continuar este trabajo. La
primera de ellas es sin duda alguna la determinacion de la dureza. No se determiné en
este trabajo porque se encontrd que ésta depende de la distribucién y tamafio de
precipitados coherentes, mas que en los cambios morfolégicos del eutéctico. La dureza
del eutéctico podria ser afectada por la esferodizacion de una manera considerable. Por

esto se recomienda que se realice un estudio similar al de este trabajo y que se estudie la

dureza sdlo en el eutéctico.

Seria conveniente analizar la redondez en muestras con un intervalo mas amplio de

estroncio, de manera que se pueda proporcionar una serie de valores mas completa para

usos industriales.

Seria conveniente determinar los mecanismos responsables de la esferodizacion,
como el efecto de todas las variables que participan en el mismo. asi como la

comprobacion y cuantificacion de cada uno de éstos, para establecer por completo este

fenomeno.
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Existen otras variables cn juego en la modificacion del eutéctico, asi como otras que
varian de una manera simultanea con tendencias similares o diferentes a la modificacion
del mismo. Entre éstas se encuentra el coeficiente de difusion y el de solubilidad que
afecta la rapidez y el mecanismo de control de la modificacién del eutéctico. También
se requerird cuantificar otras variables como la magnitud de la tension superficial entre
el aluminio y el silicio. Existen otros factores que puede estudiarse como el grosor de
los elementos eutécticos o la cuantificacion de la inestabilidad de Rayleigh. Asi como
un estudio del cambio de la morfologia en tres dimensiones, el cual se lograria
disolviendo la matriz de aluminio con sustancias quimicas para descubrir el silicio

eutéctico.
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Fig. A Cambio en la estructura del eutectico con 20 ppm. vaciado en arena y con un
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Fig. B Cambio en la estructura del eutectico con 170 ppm. vaciado en arena v con
un tratamiento ermico a 470 C a) O hrs. by 8 hrs. ¢) 12 hrs y dy 40 hrs,
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