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SOLIDIFICACION

TEMA IV

1.- SOLIDIFICACION DE METALES PUROS

e . .. e e (1,2 . .
Cuando un metal puro solidifica bajo condiciones cercanas al equlhbrlo( ), toda la masa se cristaliza a una

misma temperatura, conocida como temperatura de solidificacion, Tf, que es constante y que se mantiene constante

mientras se libera todo el calor latente de transformacion; una vez que el metal ha solidificado ocurre el enfriamiento. Sin
embargo, cuando el metal puro considerado anteriormente se solidifica bajo condiciones de no equilibrio, los cristales

solidos no se forman a la temperatura de solidificacion, sino que ocurre a una temperatura T menor que T, lo que implica

el requerimiento de un subenfriamiento cinético
ATk=(Tf-T) 4-1),

definido e ilustrado mediante una curva de enfriamiento en la figura 4.1.
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Una vez producida la nucleacion del solido, evento que sucede a la temperatura Ty, detectable cuando en la curva
derivada del termopar cercano al borde de extraccidon de calor, (dT/dt) vs t se crea una brusca desviacion de la linealidad
de la pendiente, figura 1.21. Cuando hay suficiente cantidad de s6lido, se produce la liberacion de una cantidad apreciable
del calor latente de transformacion, figura 3.7.c, lo que conduce a un aumento en la temperatura del sistema hasta cercana

a la del equilibrio de solidificacion, T,, y aqui permanece constante, hasta que toda la masa liquida haya solidificado. Este

fendmeno de aumento de temperatura desde el inicio de la solidificacion se denomina Recalescencia, figura 3.7.c.

En la figura 4.1, se detallan los eventos descritos en la figura 3.7.c hasta 3.7.e y que estan definidos en la
ecuacion (3.12). Tanto la solidificacién como la fusion son transformaciones entre los estados cristalograficos y no-
cristalograficos de un metal o aleacidn; estas transformaciones, por supuesto, constituyen el fundamento de las
aplicaciones tecnologicas al vaciado de lingotes, al vaciado de piezas, a la colada continua de metales y aleaciones, al
crecimiento monocristalino de semiconductores, al crecimiento unidireccional de aleaciones mixtas (composite alloys), y

a los procesos de soldadura.

Para que ocurra la solidificaciéon del metal, sdlo es necesario disipar el calor latente de solidificacion, AH, que se
puede lograr mediante las siguientes formas: (a), por conduccidon desde el s6lido, hacia un sumidero de calor; (b), por

conduccidn hacia el liquido, cuando esta subenfriado a una temperatura inferior a Ty (c), por aplicacion de una fuerza

electromotriz, o diferencia de potencial al existir un gradiente de temperatura (Efecto Peltier) cuando la corriente fluye

a través de la intercara solido-liquido en direccidn hacia el liquido.

1.1.-  CRITERIOS DE INESTABILIDAD DE LA INTERFAZ LIQUIDO-SOLIDO.

Para determinar la morfologia del crecimiento de una interfaz, las definiciones relativas a su estabilidad se basan
o, . L. . . . 3 . . rer . L.
en que la termodinamica clasica no tienen aphcablhdad( ). de igual manera, las extensiones del equilibrio termodinamico

no han sido completamente aceptadas como conceptos alternativos. Por lo tanto, el analisis tedrico del crecimiento de las

intercaras liquido-solido tienen su fundamento en criterios de estabilidad heuristicos.

C . L. 3) . .. . P

La hipdtesis mas simple que se hace es™” que la interfaz en su crecimiento adquiere una morfologia para crecer a
una velocidad maxima o para crecer bajo condiciones de un minimo subenfriamiento; como alternativa, se utilizan
argumentos de estabilidad que involucra requerimientos de funciones matematicas de perturbacion que describan si una

determinada morfologia de esa intercara es factible de cambiar o no.



Se dice” que es posible distinguir una intercara estable de otra inestable, de acuerdo a su respuesta a los

disturbios creados por uno solo o por combinacion de efectos de fluctuaciones de temperatura, de presencia de particulas
insolubles, o de la existencia de bordes de grano. La figura 4.2 muestra la morfologia de las intercaras: figura 4.2.a para
interfaz inestable, y figura 4.2.b para intercara estable; como han sido observadas bajo el microscopio Optico en sustancias
organicas con crecimiento no-facetado. En la figura 4.2.a la intercara distorsionada es inestable cuando®® las
proyecciones hacia el ambiente liquido se encuentran en una situacion ventajosa para su crecimiento y por lo tanto
conducir a aumentar su prominencia. La interfaz distorsionada es estable, figura 4.2.b, cuando®® cualquier protuberancia
esté en situacion desfavorable y en consecuencia tiende a desaparecer. Para aleaciones vaciadas, la intercara liquido-solido
normalmente es inestable; Gnicamente se produce intercara estable en casos especiales de solidificacion columnar en

metales puros. En sustancias puras, la estabilidad de las intercaras depende de la direccion del flujo calorico.

En las figuras 3.26 y 3.27 se aprecia la morfologia de la intercara liquido-sélido cuando el gradiente de

temperaturas en el liquido delante de la intercara avanza en ese liquido que posee un valor de G; >0 y en las figuras 3.29

y 3.30 cuando G < 0.
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De acuerdo a la primera ley de Fourier, estos hechos hacen que el flujo calorico hacia la punta de esa interfaz sea

mayor que el flujo de calor que sale de ella; en una depresion sucede lo opuesto. En consecuencia, la perturbacion tiende a



ser amortiguada, figura 4.2.b; esta caracteristica de estabilidad es tipica del crecimiento de la intercara en una sustancia

pura durante el crecimiento columnar.

En el caso de gradiente térmico positivo en el liquido, la temperatura de ese liquido siempre aumenta a partir de
la intercara; por lo tanto, el flujo caldrico tiene direccidon opuesta a la de solidificacion. En la figura 4.4.a, se aprecia que

cuando hay solidificacion direccional, similar a como sucede en la zona columnar de piezas vaciadas, si se desprecian los

efectos de curvatura de la intercara®, al producirse en ella una perturbacion de amplitud €, figuras 4.3 y 4.4, que le
permita permanecer a la temperatura de fusion T; a lo largo de esa interfaz, el campo de distribucion de temperaturas se

debe deformar, efecto que conduce a que el gradiente de temperaturas en el solido Gg, decrezca, figura 3.26, y en

consecuencia el flujo caldrico que va desde la punta de la intercara hacia el liquido aumente y el flujo caldrico en s6lido

decrezca.
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Al formarse esa perturbacion de amplitud € a partir de la intercara inicialmente planar, linea vertical en la parte

superior, ya se menciond que el gradiente de temperaturas en el liquido aumenta y que en el solido decrece, lo cual se
observa al comparar las lineas llenas y las lineas punteadas a lo largo de la seccidn vertical en la parte de abajo. Dado que
el flujo caldrico es proporcional al gradiente de temperaturas, el flujo de calor es mayor cuando entra a la punta de la
perturbacion que el dirigido hacia el interior del s6lido; este evento hace que la perturbacion se funda y por lo tanto

conduce a la estabilidad de la intercara planar.

Si todos los puntos de la intercara sdlido-liquido estin a la temperatura de solidificacion, Tf, y ademas la intercara

posee una protuberancia de radio r como en la figura 4.3, el efecto de esa protuberancia sobre el subenfriamiento
efectivo AT se expresa:

AT=20T/r AH, 4.2);
donde O es la energia libre superficial de la intercara solido-liquido, AH_ es el calor latente de solidificacion. Al
correlacionar la entropia de fusion AS L con el calor latente, debido a que AS .=AH, /T o produce:

AT = (20/r) (17AS)) (4.3);

por lo tanto, una protuberancia aguda crecera mas rapido que una con mayor radio.

En el caso del crecimiento equiaxial, la situacion es completamente diferente, figura 4.4.b, debido a que el flujo

calorico por transferencia a través del solido no llega a las paredes del molde; para que exista un gradiente de temperaturas

a partir de la intercara, el liquido debe ser subenfriado. Como se aprecia en esa figura 4.4.b, en el liquido G, < 0, mientras

que el gradiente de temperaturas en el solido, Gg, es esencialmente cero; estos hechos hacen que en la punta el gradiente
sea muy alto para conducir a un incremento en la velocidad de crecimiento de esa punta. Por lo tanto, para la
solidificacién equiaxial de una sustancia pura bajo condiciones de subenfriamiento cinético despreciable, la interfaz
siempre es instable. Los cristales de solido crecen en un liquido subenfriado, region rayada de la figura 4.4.b y el calor
latente de solidificacion que ha evolucionado durante su crecimiento también fluye hacia el gradiente de temperatura en el
liquido. Por lo tanto, cualquier perturbacion que se haya formado a partir de ese cristal esférico hara que este gradiente sea
més pronunciado, compare lineas continuas con lineas punteadas, lo que permite que la punta rechace mayor cantidad de

calor. El resultado es que la velocidad local de crecimiento aumente para conducir a que la interfaz siempre sea instable.

Todos estos eventos dan como resultado que en materiales puros, los granos equiaxiales adopten una morfologia

dendritica, figura 1.15. Dado que hay ausencia de segregacion, en una pieza vaciada de un metal puro, la forma dendritica

no es facilmente detectable en la microestructura del solido. El gradiente de temperaturas en el liquido, G; = (dT/dx),,



normalmente se refiere'” al existente en el liquido delante de la intercara liquido-so6lido en la direccidn, X, de crecimiento,

expresado en unidades de (°C/cm).

2.-  SOLIDIFICACION MONOFASICA DE ALEACIONES.

Tal como se describi6 en la figura 2.2, las aleaciones no solidifican a una temperatura Gnica sino que lo hacen en

un intervalo de temperaturas, AT0 dado por la ecuacion (2.8) entre las temperaturas del liquidus y del solidus para la
aleacion de composicion X0 seleccionada. Por otro lado, para analizar el fendmeno de solidificacion de aleaciones

obviaremos hacer consideraciones sobre los efectos de la curvatura de la intercara liquido-solido que se explicaron en el

Tema III y que se esquematizaron en la figura 3.11.

2.1.- CARACTERISTICAS FUNDAMENTALES.

Definamos Solidificacion Normal como' el tipo de solidificacion donde toda la masa es fundida y

solidificada seglin un plano frontal a partir de un borde; en este tipo de solidificacion, para describir los tratamientos
cuantitativos se asume que hay equilibrio en la intercara liquido-sdlido y que antes de la nucleaciéon no hay un

significativo subenfriamiento o que también es despreciable el efecto de la curvatura de la intercara solido-liquido.

(34

Se define Solidificacion en Equilibrio, a la producida™™ en cristales donde la longitud del cristal, L, que

crece es mucho menor que el producto del coeficiente de difusividad del soluto, Dg, por el tiempo, t; es decir:
2
L <<Dgt (4.4);

ademas supone que hay completa difusion tanto en el liquido como en el solido.

La solidificacion en equilibrio se caracteriza porque a cualquier temperatura T* durante la solidificacion, la conservacion
de soluto en la intercara permite determinar la regla de equilibrio de la palanca:

Xy fS + X, fL =X, (4.5);
donde las fracciones de solido, fs’ y de liquido, fL, cumplen

f+f =1 (46).

Se concluye, que a pesar de la naturaleza de la solidificacion de equilibrio, durante el proceso se produce una sustancial

redistribucion de soluto, lo que conduce a que el material sea homogéneo solamente antes y despues de la solidificacion,



pero nunca durante ese proceso. Es conveniente recordar que la difusividad determina la velocidad a la que los atomos se
. . . . . -5 2
pueden mover en el sistema considerado; en los metales y aleaciones liquidas, D es del orden de 10 cm /s que es mucho

8 2
mayor que en el solido a temperaturas justo por debajo de la temperatura de fusion, = 10 cm /s.

Otro concepto importante de ser considerado es la Regla de la Palanca de No-Equilibrio donde se

establece que no hay difusion en el solido producido durante la solidificacion; por lo tanto, la primera cantidad de s6lido

S
producida a la temperatura TL es muy pequefia y tiene composicion XL dada por:

X S=k X (@47

En esta ecuacion el coeficiente de distribucion en el equilibrio, k,, ha sido definido por la ecuacion (2.4). Este hecho

conduce a que a medida que progresa la solidificacidn, es decir a una temperatura T™ entre la del liquidus y la del solidus

de la aleacion de composicion XO, el liquido delante de la intercara liquido-s6lido se encuentra enriquecido en soluto

cuando k0 < 1 y empobrecida en él cuando k0 >1, como se esquematiza(4) en la figura 4.5 para k0 < 1; donde la

solidificacion es unidireccional en un lingote de longitud L y que como se ve en ella, a partir de esa intercara ahora se

asocia una nueva variable x'.

2.2.- REDISTRIBUCION DE SOLUTO.

En materiales metalicos impuros como es el caso de las aleaciones, los criterios para describir el comportamiento
estable/inestable durante el crecimiento de la intercara, es apreciablemente mas complejo debido a la redistribucion del
soluto que ocurre durante la solidificacion, a consecuencia de la segregacion de soluto tanto a la microescala como a la
macroescala, efecto que conduce a que la temperatura de equilibrio local puede variar a lo largo de esa intercara. Se

aprecia en la figura 4.5.

Dado que estamos considerando que la solidificacion ocurre bajo condiciones de no-equilibrio, el exceso de
soluto rechazado a partir del solido se acumula en una capa de espesor O enriquecida en soluto que estd delante de la

%)

. .o 2T . . . . . . 3
intercara liquido-solido. La segregacion se determina de la siguiente manera ™ : consideremos el diagrama de fases” de la

figura 4.6, donde a la temperatura T* entre TL y TS las composiciones en equilibrio en la intercara liquido-solido son X’kL

ES , . . % . s
y X ¢ las cuales estan dadas por su correspondiente diagrama de fases; a esa temperatura T, existe una fraccion de

solido, fs, de la cantidad total F de material que esta solidificando.
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Como el enfriamiento es de no-equilibrio, a una temperatura T < T*, se ha producido la solidificacion de una
fraccion adicional, dfg, y la cantidad de soluto, X*L F (1 - fS) que habia en el liquido a la temperatura T*, ahora a la

temperatura T, se distribuye entre el liquido remanente que ha cambiado de composicion y la cantidad fraccional de s6lido

(F dfs); por lo tanto®:

X' F(-f)=X" + dX")F(- f - dfy) + X" Fdf, (4.8).

Fig. 4.6

Dado que el término (F X*L de) es muy pequeio puede considerarse despreciable, esta ecuacion (4.8) puede ser

escrita asf:



dxi, __ dfs

Xs - Xf T-fs 4.9)

. * .y
que como se ve permite calcular X L como funcion de fs'

Al considerar que en el diagrama de equilibrio de fases las lineas de liquidus y del solidus son lineas rectas,

dado que k, es x* S/X*L , da que X*S = ko X*L y se puede eliminar X*L para dar la expresion:

dXZ _ (ko= 1)dfs

Xs (1-f) (4.10)
dXs _ . dfs
o S N
cuya solucion a la integral: S (4.11) produce:
Ln X*s =k -DLn(d-f) + C (4.12)

Para evaluar la constante de integracion, C, en la anterior ecuacion, nos basamos en que al inicio del proceso de
la solidificacion fs =0, y que el valor de x* s es ko X siendo X, la composicion inicial de la aleacidn liquida; luego: Ln
(k0 XO) = (k0 -1)Ln (1) + C; de donde se obtiene: C = Ln (ko XO), que al sustituir, produce la expresion conocida™
como ecuacion de no-equilibrio de la palanca o como ecuacion de Scheil:

X5 = ko Xo (1 - fofko = 1) (4.13)

Estas ecuaciones describen muy bien la redistribucion de soluto en cristales que crecen bajo un amplio rango de

condiciones experimentales. Por simple inspeccidn de esta ecuacion, se puede ver que para fs > 0,92 practicamente no

hay significado fisico y por lo tanto, esta ecuacion no permite describir el final de la solidificacion.

Dado que para la obtencidon de la ecuacion (4.13) se ha considerado que el coeficiente de distribucion en el

equilibrio, ko, es constante, a la temperatura invariante que finalmente se alcanza, eutéctica o peritéctica, el liquido

remanente solidifica a esa temperatura. Si el coeficiente de distribucion en el equilibrio no es constante, la redistribucion
de soluto atin puede ser descrita por la ecuacion diferencial (4.9), pero la solucidon general puede resolverse mediante uso
de métodos numéricos. En este caso, el liquido se extingue ya sea porque se alcance la concentracion del eutéctico o

porque el coeficiente de distribucion en el equilibrio alcance el valor unitario.



Fig. 4.7

Si en el estado liquido hay limitaciones en la difusion del soluto y en ese liquido no hay conveccion, el soluto

rechazado delante de la intercara es transportado solamente por difusion, lo que conduce a la formacion de una capa

@ enla figura 4.7 que tiene relacion con la figura 2.21.c, para cuando

borde de soluto de espesor 6C, como se esquematiza
ko < 1. Si el cristal que crece es lo suficientemente largo como para que se alcance las condiciones de estado estacionario

como se aprecia en la figura 4.7, la composicion del solido que se esta formando es de exactamente la composicion de la

aleacién como conjunto, X . Entonces, bajo condiciones de estado estacionario el equilibrio en la intercara requlere( )

que la composicion del liquido en la intercara, representada por el punto M en la figura 4.7, sea (Xo/ko) y que la

solidificacion se esté sucediendo a la temperatura del solidus, Ts'

Bajo condiciones de solidificacion en estado estacionario, en esa capa borde la redistribuciéon de soluto

esta dada por la ecuacion diferencial®:

2
D, d™X. + R dX,L =0 (4.14)
dx'2 dx

donde x' es la distancia a partir de la intercara liquido-sdlido como se muestra en las figuras 4.5 y 4.7; D, es el coeficiente
de difusividad del soluto en el liquido; y R es la velocidad de avance de la intecara liquido-solido. Las condiciones de

borde son: para x' = 0, X = (Xo/ko) y para x' = 9, X =X,y el requerimiento de conservacion de soluto en la interfaz

directamente produce el gradiente de concentracion del soluto en el liquido en dicha intercara mediante la ecuacion:

aX| . Ryt
(dx')x,=0 p, XL{I-Ko) - a15)

La solucion a la ecuacion (4.14) con la ayuda de la ecuacion (4.15) permite determinar la composicion
quimica del liquido delante de la interfaz liquido-so6lido, como se ve en la figura 4.7:

1 ':‘* EX] {-D%K'H (4.16)

o] = H, |1+
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La cantidad (D,/R) puede ser considerada como una distancia caracteristica, es decir es la
distancia a la que la cantidad (XL - XO) cae al valor (1/e) de la cantidad maxima [(Xo/ko) - XO]. Hay que hacer notar que
la distancia caracteristica solo depende de D y de R. La ecuacion (4.16) se aplica a muchos procesos reales de

crecimiento de monocristales, alin cuando se piense que existe algo de conveccion, ya que el requerimiento para su
aplicabilidad es que la distancia caracteristica debe ser pequena al compararsela con la cantidad de movimiento en la

capa borde. Este tipo de solidificacién da como resultado un cristal de composicidon casi uniforme, excepto en los
transitorios inicial y final, como se muestra en la figura 4.8 donde XSM corresponde a la solubilidad maxima de la fase
primaria y XE a la composicion del eutéctico. Como resultado, el sdlido que se forma en el transcurso de las Gltimas

etapas de la solidificacion es de muy alta concentracion en soluto, pero al no haber difusion de éste en el solido la

composicidn inicial permanece constante como se aprecia en la figura 4.8.

La velocidad de crecimiento o de avance de la intercara liquido-solido, R, mide su avance y algunas
veces se refiere'” al promedio entre varios puntos de esa interfaz; otras veces, corresponde a una region especifica.
Normalmente se expresa en unidades de (cm/s o de cm/hr). La difusividad, D, determina'” la velocidad a la que se
mueven los atomos en el liquido; para liquidos metalicos su valor es de 5 x 10 cm’/s. Para metales a temperaturas
justamente por debajo de la temperatura de fusion o de liquidus la difusividad es mucho menor, del orden de
aproximadamente 10® cm?s, 1o cual hace que usualmente se ignore la redistribucion de soluto en el sdlido cuando se le

compara con el liquido.



El transitorio inicial se forma bajo condiciones de estado no-estacionario, mientras la capa borde
acumula soluto y alcanza un méaximo para continuar solidificando bajo condiciones de estado estacionario. El calculo de la

redistribucion de soluto durante el estado no-estacionario se realiza mediante solucidn a la ecuacion diferencial:

Bp o, TE g @y,
dt -3}:'2 da!

donde t es el tiempo. Al igual que en la ecuacion (4.14), aqui se aplica la conservacion de soluto en la interfaz y las

condiciones de borde son: para cualquier valor de x' > 0, cuando t = 0, se obtiene X, =X .y para cualquier tiempo t > 0,

cuando x' = @, se obtiene X = X . Para pequenos valores del coeficiente de distribucion en el equilibrio, k , esta ecuacion
L o o

“)
se reduce a

M= 3,y [1-(1- k) exp -[-% H} (4.18)

A medida que se sucede la solidificacion, el contenido de soluto gradualmente se acumula en el solido
hasta su valor de estado estacionario (X*S/XO) = 1; la distancia requerida para esencialmente alcanzar el estado

estacionario depende de los valores (R/DL) y ko.

Desde el punto de vista matematico, el espesor de la capa borde, O, es infinita; sin embargo, para propositos
practicos se considera igual al espesor de capa borde equivalente
0. = (2D;/R) (4.19)
que se aprecia en la figura 4.7; se puede apreciar en esta ecuacidon que el espesor de la capa borde equivalente es

inversamente proporcional a la velocidad de crecimiento R. Por observacion de la ecuacion (4-18) se ve que para valores

pequenos de k0 (<0,1), una distancia caracteristica para la longitud de este transitorio inicial es (DL/RkO); a esta distancia,

la composicidn del solido que se esta formando ha aumentado hasta un valor de [1 - (1/e)] de su méaximo, es decir 67 %

de su valor en el estado estacionario.

La figura 4.9 ilustra de manera esquemética(l) la manera como cambian los perfiles de distribucidon de soluto

enfrente de la interfaz liquido-so6lido al cambiar las variables R, DL y k0 (< 1), respectivamente. Se puede apreciar en la

figura 4.9.a, que para el caso de las velocidades de avance de la intercara, R, mayores a las velocidades de avance R,
afecta tanto a la distribucion de soluto como al espesor de la capa borde delante de ella; de igual manera, estos efectos se
cumplen para las variaciones en los coeficientes de difusividad de los solutos D, y D, y de los coeficientes de distribucion

en el equilibrio. En esa figura 4.9 se puede ver que se produce una corta y empinada capa borde cuando las velocidades
son altas y las difusividades de los solutos son bajas. De gran importancia son las extremas acumulaciones de soluto que

ocurren cerca de la intercara para sistemas que poseen muy bajos coeficientes de distribucion en el equilibrio.



Fig. 4.9

Para concentraciones de soluto mayores a aproximadamente 0,5 % los efectos de acumulacion del soluto alteran
sustancialmente la configuracion no-planar de la intercara; bajo estas condiciones, no tiene aplicacion la ecuacion (4.16),

alin cuando puede utilizarse para dar indicaciones aproximadas de la distribucion de soluto en las cercanias de la intercara
liquido-sodlido. Calculos especificos han determinado" que la acumulacion de soluto raras veces excede un espesor de 0,1

mm sin que produzca cambios significativos en la morfologia de la intercara.
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De gran importancia ingenieril son los efectos microestructurales generados cuando la velocidad de la interfaz

14

liquido-sdlido, R, cambia durante el proceso de solidificacidén, como se esquematiza )enla figura 4.10. Si consideramos

los perfiles de distribucion de soluto de la figura 4.9 se puede apreciar que la cantidad total de soluto incorporada a la capa
borde de difusidon aumenta al disminuir la velocidad de crecimiento y viceversa. En consecuencia, al producirse

fluctuaciones en la velocidad de crecimiento durante el proceso de solidificacion de una aleacidon cuyo coeficiente de



distribucion en el equilibrio es menor que la unidad, la cantidad de soluto acumulada enfrente de la intercara disminuira si
la velocidad de avance de la intercara aumenta o aumentara si la velocidad de crecimiento desciende, como se ha
esquematizado en la figura 4.10. Estos cambios de velocidad conducen a una desviacion local de la condicion de estado
estacionario, hecho que crea una variacion en la distancia caracteristica, la cual es menor para mayores velocidades. En
consecuencia, se produce una region disminuida en soluto en el solido en la zona donde sucedid este repentino cambio en

la velocidad de solidificacion. Se produce lo opuesto, al aumentar la velocidad de avance.

El hecho que se produzca un incremento en la cantidad de soluto acumulado con el descenso en la velocidad de
avance de la interfaz, conduce a un descenso local en la cantidad de soluto depositado en el so6lido a medida que cambia la
velocidad. Lo opuesto es verdadero si la velocidad de avance de la intercara aumenta. Notese a partir de la figura 4.10, que
ese descenso o ese aumento en la cantidad de soluto en el sdlido alcanza de nuevo la composicidon nominal de la aleacion,

una vez que se ha alcanzado nuevamente las condiciones de estado estacionario. Estos hechos, conducen a

microestructuras bandeadas, como se muestra en la figura 4.11, para un acero AISI 1518, es decir es acero API L80.

El transitorio final es mucho mas pequefio en tamafio que el inical, debido a que es el resultado del choque de
la capa borde de soluto con el extremo del crisol cuando el crecimiento es unidireccional o con otro frente de
solidificacion que viene desde la otra pared en los casos reales; por lo tanto, su tamafio es del orden de la longitud de la

distancia caracteristica, (DL/R). En el transitorio final, la concentracion de soluto aumenta continuamente desde X0 hasta

XE. Para concentraciones de soluto mayores a la de solubilidad sb6lida primaria, XS el lingote presentara una

M’

microestructura bifasica.



Un caso donde se cumple la ecuacién (4.16) es cuando para un recipiente lleno de liquido de composicion
nominal X se solidifica como una barra bajo condiciones como las descritas en los parrafos anteriores, la distribucion
final de soluto es como se presenta en la figura 4.8, para producir una composicion final en el estado estacionario idéntica

a la nominal.

Cuando las condiciones de solidificacion son tales que en el liquido hay completo mezclado debido a conveccion
por agitacion del liquido, si k, < 1, el soluto rechazado en la interfaz se distribuye de manera imparcial a través del

liquido; en consecuencia, en las etapas iniciales cuando el volumen de liquido es grande, el cambio total en composicidon
es pequeho. Sin embargo, a medida que continda la solidificacion hay cambios sustanciales en la composicion quimica del

liquido y el perfil final de distribucion de soluto est4 descrito por la ecuacion de Scheil, ecuacion (4.13).
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Si en el liquido hay mezclado parcial por efectos combinados de la difusiéon de soluto y de conveccidon por

agitacion, el espesor de la capa borde difusiva se rompe gradualmente. Experimentalmente(7) se encontrd que el espesor de

. . . . , . . 2 . ., .
la capa difusiva disminuyd con el incremento en el mezclado desde aproximadamente 10™ mm para agitacion vigorosa
hasta aproximadamente 1 mm para agitacion mediante conveccion natural; encontrando que la distribucion de soluto en el

solido variaba de acuerdo a una ecuacion similar a la de Scheil, asi:



Hi= Hake (1-£11F Y

(4.20)
en donde el coeficiente efectivo de distribucion, k, esta dado por:
ko
I{E =
kc, +[1 'l'Ec,] exXp {' [REIII:'I_]} (421)

la distribucion de soluto de acuerdo a la ecuacion (4.20) se encuentra entre los casos considerados anteriormente. Los

comportamientos de las distribuciones de soluto en el solido y de las distribuciones instantaneas en el liquido, se resumen
en la figura 4. 129 para barras solidificadas bajo condiciones de solidificacion donde no hay mezclado del soluto en el

liquido (a), mezclado en el liquido solamente por difusion (b), y mezclado completo en el liquido (c).

La expresion (4.21) es de un uso ingenieril considerable porque relaciona la composicion del solido que se esta
formando, con la composicion de la aleacion y con las condiciones de crecimiento. Se puede utilizar para describir la

redistribucion del soluto en crisoles de tamaio finito, considerando solamente que la capa difusiva de espesor O es

pequena, al compararsela con la longitud del crisol; cuando esto es verdad, el equilibrio dindmico se alcanza entre el
liquido como conjunto y el sdlido que est4 creciendo y para la distribucion de soluto en el liquido se aplica a la ecuacion

de Scheil (4.13). En este caso hay mezclado completo en el liquido y se ejemplariza en la figura 4.12.c donde se cumple
que k, =k, y O, = 0. El minimo valor de k, se produce cuando [(RO/D; ) << 1] es decir: condiciones de baja velocidad de
avance de la interfaz, alta difusividad del soluto en el liquido, y maxima agitacion, factores que conducen a que O sea

minima. En este caso limite, la distribucion de soluto se describe mediante el caso especial de difusividad infinita en el

liquido.

El maximo valor de k, se alcanza en casos donde no hay mezclado porque no hay movimiento del fluido, figura
4.12.a, k. = 1, el flujo de soluto solamente es controlado por difusidn, por lo tanto la extension de la capa de soluto se
obtiene a partir de la ecuacion (4.21) como una solucion® a 1a ecuacion:
[(1 —ky)ko] exp [- (RO)/Dy I;
para producir que O, = D;/R y en consecuencia, la distribucion de soluto estd dada por la ecuacion (4.16). Todo esto
quiere decir que [(RO/D;) >> 1], producido bajo condiciones donde cualquier grado de conveccion en el liquido tiene

despreciables efectos sobre la distribucion de soluto.

En los casos intermedios donde hay mezclado parcial en el liquido delante de la intercara liquido-sélido, figura
4.12.b, se tiene que k, < k., < 1, los perfiles de soluto no se calculan facilmente a consecuencia de que k, es una funcién
complicada de las condiciones hidrodinamicas existentes en el liquido; sin embargo al hacer ciertas simplificaciones
macroscopicas y microscopicas para calcular §_ y en consecuencia k,. La extension de la capa de soluto se puede

determinar por:
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y la distribucidn de soluto delante de la intercara liquido-solido esta determinada por la ecuacion:

Hy[x] = E,01- k-:-][e}q' {-D%K'} - BXP {'I?_LE‘H %o (4.23)

donde % es la distancia infinita a partir de la intercara.

2.3.- INESTABILIDAD DE LA INTERCARA LIQUIDO-SOLIDO EN ALEACIONES.

Las figuras 4.5 a 4.7, inclusives, muestran como durante la solidificacion de las aleaciones se produce un
sustancial cambio en la concentracion de soluto delante de la intercara liquido-sélido, ecuacion (4.16). Por supuesto, ese

cambio de composicion quimica de ese soluto también altera la temperatura de solidificacion del liquido en el equilibrio
local, T}, y puede relacionarse con la composicion de la aleacion X a través de la pendiente de la linea del liquidus del
diagrama de equilibrio de fases, m;, y de la temperatura de fusion del solvente puro, T;, mediante la expresion:

TI_=T_E-:IT|.I_:': (4_24)

La figura 4.13® muestra cémo, mediante el diagrama de equilibrio de fases cuyo coeficiente de distribucién en el
equilibrio es menor a la unidad, la concentracion quimica de soluto en la capa borde se puede interrelacionar con la
temperatura del liquidus, cuya pendiente es negativa; el valor AT, = ATg = (T — Ty). Se aprecia que la temperatura de
liquidus aumenta a medida que se aleja de la interfaz, es decir en la direccion x’. Si el avance de una intercara planar
durante la solidificacion en el estado estacionario de una aleaciéon de composicion X, a una velocidad que permite se
asuma el equilibrio local, la concentracion de soluto en el solido es la misma que la composicion original del liquido como

se aprecia en la figura 4.13, por lo tanto la temperatura de la intercara, T;, es posible describirla mediante:
ke (4.25)

El hecho que la temperatura de liquidus aumente con la distancia a partir de la interfaz liquido-s6lido indica que
si se sacara de alli pequefos volimenes de liquido a diferentes distancias a partir de ella, las correspondientes
temperaturas de fusion (solidificacién) variarian de acuerdo a como lo describe la curva continua en el lado izquierdo y

debajo de la figura 4.13. Se aprecia también que cada uno de esos voliimenes considerados se encontrard a una



temperatura T, que esta siendo impuesta por el gradiente de temperaturas generados por el flujo calorico que se produce

en la pieza.
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Para una distribucidon de soluto como la dada por la ecuacion (4.16), donde la velocidad de rechazo de soluto en
la intercara es proporcional a la velocidad de crecimiento que es alejado de ella mediante difusion, la temperatura de

equilibrio del liquidus T; correspondiente a las diferentes concentraciones de soluto delante de la intercara, se describe

mediante:

1-
T =Ti-mg :':-:-[1+

e (5]

Al utilizar la ecuacion (4.23) y colocarla en la anterior, se obtiene:

Ty =T; - My :':-:-[il;:':'][i —2xp {- RD_:_]}]

(4.26)

4.27)

Para investigar la estabilidad de la intercara, es necesario determinar la temperatura impuesta por el flujo de calor,
T,, denominada también temperatura actual " que se aprecia en la figura 4.13, esta determinada por:

Tg= TitG (4.28)

en ella, G es el gradiente de temperaturas delante de la intercara, calculado justamente en la intercara de acuerdo a:

Gy = (dT/dx)yeg (4.29)



Dado que en la intercara liquido-so6lido, es decir para x’ = 0, la temperatura de liquidus crece con la distancia,
para motorizar el mecanismo de adicion atomica a partir del liquido, es necesario que T, debe ser menor o igual a Tg; por
lo tanto puede existir un volumen de liquido subenfriado cuando el gradiente de temperaturas T, es menor que el gradiente
de T,, como se muestra en la figura 4.13 lado izquierdo abajo como la region rayada y se le llama zona

constitucionalmente subenfriada, donde el liquido est4 en estado metaestable y por lo tanto es la fuerza motora para

el desarrollo de perturbaciones en la intercara en dicho volumen considerado.

La condicidn requerida para la existencia de esa region constitucionalmente subenfriada es que el gradiente de
temperaturas establecido por la interfaz debe ser menor que el gradiente de temperaturas del liquidus establecido por los

cambios en composicion delante de la intercara liquido-solido. Este gradiente de temperaturas de liquidus se obtiene al
multiplicar el gradiente de concentraciones, G, por la pendiente de la linea de liquidus, m, ; en consecuencia, la intercara

estara constitucionalmente subenfriada cuando:

G=m G, (4.30)
y la condicion limitante es
G=m G, (4.31).
Esto quiere decir que habra subenfriamiento constitucional cuando:
S Ma¥e 1okl
E= Iz ke (4.32).

A partir del analisis de la ecuacion (4.32) se pueden definir las condiciones que favorecen la existencia de
subenfriamiento constitucional: (a), bajos gradientes de temperaturas en el liquido; (b), rapidas velocidades de

crecimiento; (c), lineas de liquidus empinadas; (d), altos contenidos de soluto; (e), baja difusividad del soluto en el
liquido; y (f), muy bajos valores del coeficiente de distribucion en el equilibrio para k, < 1 o muy altos valores de k, para

k,> 1.

En la ecuacion (4.32), al tomar en cuenta las figuras 2.2 y 4.13, se encuentra que el factor [m; X (1 — k )/k,]

puede ser reemplazado por AT, para que cuando se considere la condicion de ruptura del frente planar de la intercara se

transforme en:

G, AT,

R by (4.33)

y permitir determinar el limite de la velocidad de crecimiento para subenfriamiento constitucional.

En presencia de subenfriamiento constitucional, el subenfriamiento es: AT = (T} — Tq), de modo que:

AT = my Xy % [1 T {'[Rb_i]}] "G (4.34)



El valor del maximo subenfriamiento puede determinarse a través de la expresion:

ATrd = Mg Xg [1-kal S Dg [1 4 L Mo Xoll-ko)R
o R G2 Py ko (4.35).
Este maximo subenfriamiento puede ser determinado que ocurre a la distancia:

o= Ip In mp Ko [l-k )R

® G by ko (4.36).

El tratamiento anterior asume que el mezclado del soluto en el liquido es el producto de solamente considerar

efectos de su difusion, es decir, para comportamientos como el indicado con la letra (b) en la figura 4.12.

2.4.-  EFECTOS MICROESTRUCTURALES DEBIDOS A REDISTRIBUCION DE SOLUTO.

En ausencia de subenfriamiento constitucional, el comportamiento del crecimiento de la intercara en
aleaciones es esencialmente el mismo que para los materiales puros con la excepciéon de la ocurrencia de efectos de
segregacion de largo alcance asociados a los transitorios inicial y final del proceso de solidificacion, figura 4.12. De

acuerdo al criterio de subenfriamiento constitucional, se producira crecimiento planar de la intercara para producir

. . . - . . . (8,10
homogeneidad microestructural cuando las condiciones de crecimiento son en estado estacionario. La fotomlcrografla( )

de figura 4.14 muestra la microestructura de una aleacion 99,7%Al solidificada a una velocidad de enfriamiento de 0,6
°C/min (36°C/s), donde se aprecia el crecimiento planar de la intercara para una zona de la pieza vaciada cercana al borde

de extraccion de calor.

Fig. 4.14

®)

En la figura 4.14 se observa™’ intrusiones de segregacion que estan presentes durante las primeras etapas de la

evolucidon de la subestructura de solidificacion cuando se produce una muy alta segregacion de soluto, evento que es
independiente de la aleacion considerada. Esas intrusiones de segregacion tienen su probable origen en nodos"'”, que

son depresiones en la interfaz planar creadas en las intersecciones entre las dislocaciones generadas durante el crecimiento
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cristalino y esa intercara liquido-solido. Esta segregacion sucede™ tanto en aleaciones diluidas como en metales que

contienen pequefiisimas cantidades de impurezas responsables de la presencia de algiin grado de subenfriamiento
constitucional, lo cual es debido al flujo atdbmico hacias las depresiones antes de la existencia de la condicidn critica para

subenfriamiento constitucional.

Las definiciones de estabilidad de acuerdo a la termodindmica clésica son inaplicables a la determinacion de la
morfologia de una interfaz, debido a que las normales extensiones de la termodinamica de equilibrio atin no proveen de

(10)

una alternativa totalmente aceptable, lo cual se debe' " a los siguientes hechos: (a) La formacion de un cristal solido a

partir de una aleacion liquida produce un cambio local en composicion. (b) Al asumir que la intercara solido-liquido se
comporta como Si estuviera en un estado de equilibrio estacionario, es decir, que las velocidades de reaccion en un
pequefio volumen generan una capa de interfase muy delgada pero finita, da como resultado que la transferencia de
atomos y los cambios requeridos en el arreglo atdbmico, mantengan constancia del potencial quimico en ambas fases. Por
lo tanto, al considerar un sistema binario, desde el punto termodindmico, quiere decir que en el equilibrio bifasico se debe

cumplir la ecuacion (2.3). En razén de que el potencial quimico se define por:
L L S S
w'=u, +kTLn(a_X;) y w”’ =W, + kT Ln (ag Xy) (4.37)

a partir de la igualdad en ella, se puede determinar el coeficiente de distribucion en el equilibrio, k,. Los parametros
contenidos en esta ecuacion (4.37) son: Moi corresponde a los potenciales quimicos del solvente en las fases a la
temperatuura de fusion, k es la constante de Boltzmann, a; son los coeficientes de actividad de los elementos solutos en las

fases, y X, son las concentraciones (fracciones molares) del soluto en ambas fases.

Debido"'” a que la transferencia de masa y a que los cambios en los arreglos atomicos son eventos muy rapidos,
tal como sucede en los procesos normales de vaciado y en soldaduras, esa condicion termodindmica es practicamente
aplicable de manera instantinea a la intercara liquido-solido al considerarla como un sistema local. Ya se explicd que el
normal entendimiento del crecimiento planar estable surge del analisis bajo condiciones lineales o débilmente no-lineales,
donde hay perturbaciones de pequefia amplitud en la interfaz liquido-s6lido. Sin embargo, los modelos matematicos
generalmente basados en la simple suposicion de que la morfologia producida es la que posee la maxima velocidad de
crecimiento o la que posee minimo subenfriamiento, a pesar de ser no totalmente validos, confirman que la ruptura del

frente de solidificacion es mediante la formacion de nodos o de celdas elongadas, debido a que hay numerosas evidencias
experimentales como la mostrada en la microestructura de figura 4.15%19 para la aleacion 99,7% Al solidificada a 0,6

°C/minuto (36 °C/s) de velocidad de enfriamiento en una zona intermedia de la pieza. Se evidencia en esta

(8.9)

microestructura'””’: macrosegregacion, formacion de bordes de gran angulo entre las dendritas que iban creciendo a partir



de la interfaz liquido-so6lido y la clara manifestacion de liquido subenfriado en las zonas de union entre las dendritas “C”

donde hay posible presencia de porosidades; ademas se aprecia reduccion del espaciado entre celdas, zonas “B”.

2.4.1.- CRECIMIENTO CELULAR DE LA INTERCARA LIQUIDO-SOLIDO.

)

Este aspecto morfologico subestructural de la cinética del crecimiento del solido surge(10 cuando un pronunciado

gradiente de soluto, causado por la distribucidon en equilibrio de atomos de soluto y de solvente, crea una acumulacidon de
soluto delante de la interfaz planar, que tiende a desestabilizar ese frente; condicion que se aprecia en la figura 4.13 lado
izquierdo inferior, para iniciar la presencia de subenfriamiento constitucional. En consecuencia, el efecto soluto-gradiente
de temperaturas es el dominante y crea las oportunidades de desarrollar protuberancias a partir de ese frente planar, y

hacer que sea suavemente ondulado donde las protrusiones se desarrollan en completas celdas, como se aprecia en la

. 4 . , . . . <,
figura 4. 16° ); esas protrusiones van a ser cada vez mas pronunciadas para producir microsegregacion.

En esta figura 4.16 se esquematizan los modos de ruptura del frente planar en la intercara cercana a un borde de
grano: en (a) el borde de grano produce una ranura en la intercara equilibrada; (b) cuando se inicia la ranura, las regiones
adyacentes a los bordes de grano crecen mas rapidamente y forman las protrusiones paralelas; (c) a medida que esas
protuberancias crecen, aparecen protrusiones paralelas a los lados; y (d) las protuberancias primarias conducen a la
formacion periddica de hileras de colinas. Estas, pueden verse en la figura 4.15. A medida que las condiciones de

crecimiento se apartan de las requeridas para frente planar, se obtiene un niimero de subestructuras de transicion, antes de

que se logren desarrollar completamente celdas hexagonales, como las mostradas en la figura 4.17"Y. Las celdas



3)

usualmente tienen morfologia tipo elipsoidal que crecen en direccidon opuesta a la de extraccion de calor bajo

condiciones bastante cercanas a la condicion limitante para la correspondiente intercara planar.

. 2
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Fig. 4.16

Pareddela Celda

Fig. 4.17

12)

Los signos de inestabilidad planar( inicialmente recibieron el nombre de “pox” y corresponden a proyecciones

que al generarse en una zona constitucionalmente subenfriada persisten y se desarrollan. Estos argumentos tienen
justificacion teodrica convincente basada en fluctuaciones de pardmetros de curvatura y de sus efectos sobre los aumentos

de la energia libre del sistema; sin embargo, se ha establecido que la evolucidon de la interfaz esta constituida por
depresiones en ella y no por protuberancias, dindole el nombre de nodos, que corresponden tanto a depresiones asociadas

a la intercara como al enriquecimiento localizado en soluto o en solvente.



A medida que las celdas protruden (penetran) en el liquido, ese liquido intercelular se halla mas enriquecido en
soluto a medida que se aleja de las puntas de las celdas hacia la raiz de ellas™. Si se supone un diagrama de equilibrio de
fases eutéctico simple, la maxima composicion que puede alcanzar el liquido intercelular es la eutéctica, X. De hecho, el
liquido a menudo alcanza este maximo afin cuando la composicion inicial sea una muy pequeia fraccion de Xg. El borde
entre las regiones de crecimiento planar y celular es el lugar geométrico de las combinaciones de gradientes de
temperaturas en el liquido delante de la intercara, Gy, y de los valores de la velocidad de su vance, R, que justamente
balancean las tendencias a estabilizar y a desestabilizar el frente planar, descrito por la ecuacion (4.33).

Una subestructura celular contenida dentro de un solo grano consiste(u) de un arreglo paralelo, normalmente

hexagonal de celdas que estan separadas entre si por bordes de grano de bajo dngulo, como se esquematizan en la figura

4.17; en presencia de atomos de soluto, estos bordes responden ficilmente al ataque quimico, alin en ausencia de
.z . .. 4 . . s . 00

segregacion. Las subestructuras obtenidas también dependen() de la orientacidn cristalografica como se ven en la

fotomicrografia de la figura 4.18, donde se presentan las secciones transversales de dos cristales Pb-Sn que crecen con una

relacion (G /R) ligeramente menor a la requerida para estabilidad.

En la figura 4.18.a, se observan celdas elongadas que crecen en direccidon cercana a <110> donde la segregacion se
encuentra en regiones intercelulares planares; el crecimiento cristalino en una direccion <100>, figura 4.18.b, la segregacion

se concentra en forma mas o menos cilindrica en las regiones denominadas nodos.

Fig. 4.18

Para las dos orientaciones descritas, <110>y <100>, la intercara liquido-sélido adquiere morfologfas como las
esquematizadas en la figura 4.19, donde se desarrollan las perturbaciones de esa intercara. En el caso de celdas elongadas,

en la intercara se crean surcos, figura 4.19.a y depresiones espaciadas con regularidad en el caso de nodos, figura 4.19.b.
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La relativamente pequefia cantidad de soluto en aleaciones diluidas con altas relaciones (G;/R), independiente de
la orientacion cristalografica se produce una subestructura regular similar a la esquematizada en la figura 4.17, donde las
celdas inicialmente son el resultado de la difusiéon de soluto; sin embargo, la cristalografia ejerce su influencia
especialmente a altas velocidades de crecimiento donde la direccion celular se desvia de la direccion del flujo calorico
hacia la direccion dendritica, es decir, <100> para metales clibicos. Cuando el crecimiento es facetado, la figura 4.20
esquematiza la ruptura del frente planar liquido-sélido en sus etapas sucesivas que conducen a producir celdas facetadas;

se ve que el desarrollo de las celdas facetadas es similar al descrito para el crecimiento no-facetado.

Se denomina segregacion celular, a las diferencias en concentracion de soluto entre el centro de las celdas y los

bordes de ellas, producto del modo celular de crecimiento de la intercara liquido-sblido, lo cual esta definido por la existencia

de muy bajo grado de subenfriamiento constitucional delante de esa intercara. Se espera que la segregacion sea mas severa

. . .M .
para sistemas donde ko < 1 en los puntos de unioén de las celdas hexagonales (nodos) como se esquematiza en la figura



4.21. De manera similar, cuando k0 > 1 se espera que las regiones entre los bordes de celdas se vea severamente disminuido

en soluto, lo cual es una consecuencia de la retrodifusidn; es de esperarse, que cuando se esta enfriando la pieza en el estado

solido se debe reducir el grado de segregacion celular.
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Fig. 4.21

Las variaciones en concentracion de soluto a partir del centro de la celda hacia sus bordes se extiende a distancias
del orden de magnitud de las celdas que esta por los alrededores de 5 x 107 cm. La segregacion celular puede ser de dos

ordenes de magnitud mayor a la composicion promedio; sin embargo, debido al corto alcance para la difusion del soluto se
puede tender a uniformizar con relativa facilidad durante los tratamientos térmicos de homogeneizacion. En ciertos

aspectos, la difusion durante el enfriamiento en el estado solido puede producir descenso de la microsegregacion celular.

Fig. 4.22

La figura 42210 corresponde a la microestructura a 100x de la aleacidon 96,3A1-2,3Si-0,9Cu-0,3Fe donde se

demuestra que el crecimiento fue seglin modo celular y claramente se evidencia que la segregacion de los elementos

soluto delinean las regiones intercelulares. La anterior figura es una ampliacion de la microestructura observada a 50x en



3(10)

la figura 4.2 cuya apariencia morfoldgica es dendritica, para darnos una indicacion de que el crecimiento de la

intercara liquido solido sucedi6 de acuerdo al modo planar.

2.4.2.- CRECIMIENTO DENDRITICO DE LA INTERCARA LIQUIDO-SOLIDO.

“)

Cuando se forman celdas regulares que crecen ~ a relativamente bajas velocidades, su direccidon de crecimiento es

perpendicular a la interfaz liquido-solido, independiente de la estructura cristalina. Sin embargo, cuando se incrementa la
velocidad de crecimiento, los efectos cristalograficos empiezan a ejercer influencia y la direccion de crecimiento celular se
desvia hacia direcciones cristalograficas preferenciales de crecimiento <100> para metales cibicos. De manera
simultanea, la seccion transversal de la celda generalmente empieza a desviarse de su previa geometria circular, debido a
efectos cristalograficos para producir una estructura denominada™ de rebordes o como cruz maltesa en materiales

4(3)

ctbicos, figura 4.24". Esta figura muestra la transicion de crecimiento celular a crecimiento dendritico durante el

crecimiento direccional en un gradiente de temperaturas positivo; y solamente bajo estas condiciones las celdas pueden

existir como crecimiento estable en la figura 4.24.a. Cuando la inestabilidad intercelular puede conducir a formacion de

celdas dendriticas, se produce el modo de crecimiento celular dendritico, figura 4.24.b.

El tipo de crecimiento de la interfaz similar a la figura 4.24.b se denomina celular-dendritico porque es una
morfologia intermedia entre las celdas regulares y las dendritas. Un modelo matematico'*'¥ basado en que el
crecimiento dendritico es cooperativo, donde considera que la dendrita o la celda tiene forma elipsoidal como se muestra

(3,15)

en la figura 4.25.a al tomar en cuenta las siguientes hipdtesis: la forma de la punta dendritica es elipsoidal; la interfaz

planar se hace inestable y crece cuando la minima perturbacion creada sobre ella tiene una longitud de onda, A; tanto la



longitud de onda de la peturbacidén como el radio, r, de la punta eliptica son funcion de la velocidad de crecimiento, R,
establecen la siguiente ecuacion cibica:

2D (G r2 +4WET)
T -k [FEGg - 2PEN, my +4TET)

(4.38)
cuyas soluciones analiticas pemiten determinar el valor de la velocidad de transicion, R,,, entre regimenes de bajas

velocidades y de altas velocidades de crecimiento, como funcion del coeficiente de difusion del soluto, del gradiente de
temperaturas en el liquido delante de la intercara, de la constante de distribucion en el equilibrio, de la concentracion de
soluto, y del pardmetro Gibbs-Thomson. Todas estas condiciones hacen posible describir el crecimiento de la intercara en

dos regimenes, que son: Para bajas velocidades, el gradiente térmico es el factor a ser tomado en cuenta, debido a que al

decrecer R, la punta del radio aumenta y cuando se alcanza el valor limitante critico, R, el radio tiende a infinito, es

decir, la interfaz planar es estable; esto quiere decir que R corresponde a la velocidad de crecimiento en el limite del

subenfriamiento constitucional. Para altas velocidades, es el gradiente térmico el factor que no tiene efecto y la punta de la

dendrita es funcién decreciente a pesar de que la temperatura en la intercara y la concentracion en las cercanias a ella son

crecientes solo con la velocidad. La figura 4.25 5% es una representacion grafica de la expresion ctibica (4.38).
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Cuando R < R, el radio de la punta de la celda o de la dendrita elipsoidal es:
R ¥ my
1-kal B Sy (4.39)

Para altas velocidades de avance de la interfaz, es decir para R > R, es:

_ I T.T
"=y W & T (4.40)

siendo AT, la diferencia de temperaturas entre la del liquidus y Ia del solidus.
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De manera gréfica, la figura 4.26 relaciona las morfologias de la intercara liquido-solido en funcion de las
longitudes de onda, A, de las perturbaciones y del radio de la punta elipsoidal, r, respecto a la velocidad de avance de la
interfaz, R, dadas por la expresion ctbica (4.38) para producir celdas y dendritas, donde R, corresponde a la velocidad
de crecimiento en el limite del subenfriamiento constitucional, ecuacion (4.33). En la figura 4.26 se indica la morfologia
de la interfaz que se espera para las diferentes regiones de crecimiento, siendo planar a velocidades menores a R
también puede verse que al aumentar la velocidad de avance de la intercara, se produce un incremento en la longitud de
onda de la peturbacion y alcanza un maximo, que corresponde al valor A, y luego empieza a descender. Este valor maximo
en el valor de A implica que la morfologfa de la interfaz cercana al limite de estabilidad debe consistir de celdas aplanadas
en vez de celdas elongadas y del tipo dendritico menos ramificado que se obtiene a velocidades ligeramente mayores; con
el aumento de la velocidad de crecimiento, las dendritas tienden a ser cada vez mas finas hasta desaparecer a muy altas

velocidades de crecimiento y producir nuevamente una interfaz planar. Claramente se puede ver en la figura 4.14 que la



morfologia de la interfaz ha alcanzado el valor donde justamente se rompe el frente planar, aprciandose un gran radio de la
interfaz no-facetada, lo cual es una indicacion de escaso subenfiamiento constitucional, como el esquematizado en la

figura 4.26.

El punto en donde la estructura celular alcanza a ser dendritica es un problema controversial en la terminologia
o 1o R C) T . . . ey, . . . Jos
de la solidificacion'; alguna bibliografia designa la transiciéon cuando el crecimiento es cercano a su orientacidn

cristalografica, figura 4.24.b, y otra bibliografia prefiere describirla como dendritica solamente cuando los brazos

secundarios se hacen discernibles, figura 4.24.c.

Otro punto muy importante en la terminologia que requiere ser aclarado en las estructuras dendriticas es? la
diferencia entre dendrita y brazo dendritico. La porcion central de la estructura en la figura 4.26.c que esté creciendo en

aproximadamente la direccion opuesta a la de extraccion del calor, se denomina brazo dendritico primario; las
protrusiones en forma de rodillos que crecen perpendicularmente a los brazos dendriticos primarios, se les llama brazos

dendriticos secundarios. Es importante tomar en cuenta que esos brazos corresponden a un mismo grano, figura 1.12,

debido a que los granos han crecido a partir de un mismo niicleo y tienen la misma orientacion cristalografica; por lo

tanto, en la terminologia que utilizamos en el curso son de la misma dendrita.
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Fig. 4.27

Cualitativamente, los brazos secundarios se forman debido a que la intercara de la punta de la celda es
aproximadamente la de un paraboloide, figura 4.25.a, que se hace inestable. La fuerza motora para esa inestabilidad es el

subenfriamiento constitucional en el liquido justamente detras de las puntas de las celdas (dendritas). Es de esperarse, que



al igual que para la ruptura del frente planar, esta inestabilidad deberia depender de aproximadamente las mismas

variables que son G y R.

A partir de la ecuacion (4.36) se infiere que durante cualquier proceso de solidificacidon, que puede ser de piezas o
de soldaduras, la estabilidad de la intercara liquido-so6lido esta controlada por la cantidad de subenfriamiento constitucional
que exista delante de esa intercara que avanza; por lo tanto, se ve influenciada por factores como la cantidad total de

elementos aleantes o impurezas que estén presentes en el liquido, X i por la velocidad local de crecimiento cristalino, R; y

por el gradiente térmico en el liquido, GL.

Los efectos combinados del contenido de aleantes, de la velocidad de crecimiento, y del gradiente térmico, se
presentan de manera esquematica en la figura 427" En esta figura 4.27 se puede ver que un frente planar de solidificacion

estara favorecido por altos valores de la relacion (GL/R) que esta de acuerdo con las predicciones de la ecuacion (4.36). Para
bajos valores de la relacion (GL/R), la morfologia de la intercara cambia a celular, celular-dendritica, o dendritica;

dependiendo del grado de subenfriamiento constitucional delante de la intercara liquido-solido que va avanzando.

En soldaduras, normalmente la relaciéon (GL/R) cercana a la linea de fusion es lo suficientemente grande como para

facilitar la solidificacidon celular, eso indica(m que el gradiente de temperaturas en la piscina de liquido disminuye, sin
embargo, permite que a medida que nos alejamos del borde de fusion, se desarrolle una subestructura del tipo celular-
dendritica en las areas centrales de la region de granos columnares; esta subestructura puede cambiar a dendritica, en las
areas de la linea central de la soldadura si el grado de subenfriamiento constitucional enfrente de la intercara que avanza es

lo suficientemente grande.
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La figura 428" sirve para efectuar burdas evaluaciones de la microestructura de solidificacion, cuando se toma en

cuenta el gradiente de temperaturas en el liquido y el crecimiento cristalino avanza a una velocidad R variable. Para
interpretar esta figura 4.28, al movernos desde la regidn izquierda inferior hacia la derecha superior a lo largo de las lineas a
45°, se conduce a un refinamiento de la estructura sin cambiar la morfologia; es decir, se mantiene constante la relacion

(GL/R). Si atravesamos estas lineas pasando desde la regidn superior izquierda hacia la region inferior derecha, se producen

cambios en la morfologia de crecimiento de planar a crecimiento celular o a crecimiento dendritico. Las bandas anchas a 45°

definen las regiones sobre las cuales se cambia de una subestructura a otra.

3.- SEGREGACION.

Un aspecto a considerar durante el proceso de solidificacion es la segregacion de soluto, que se refiere a las
diferencias en concentracion de soluto en regiones especificas de la pieza, que persiste como una microestructura de vaciado;
sus origenes se esquematizan en la figura 4.29, donde se correlaciona el enfriamiento en el rango liquido-solido con la

formacion de una dendrita de fase primaria.
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Esto se debe a la redistribucion del soluto durante la solidificacion, lo que ademas, genera la concentracién de otros
soluto en el liquido remanente, debido a que la segregacion ocurre tanto con respecto a elementos aleantes como impurezas.
El modelo final se puede observar ya sea como un gradiente composicional en una monofase o como concentracion local de

una segunda fase. La inherente tendencia que tiene un sistema de aleaciones, se representa mediante el coeficiente de



distribucion en el equilibrio, ko, ecuacion (2.4), debido a que la redistribucion del soluto durante la solidificacion genera la

concentracion de otros soluto en el liquido remanente, debido a que la segregacion ocurre tanto con respecto a elementos
aleantes como a las impurezas. El modelo final se puede observar ya sea como un gradiente composicional en una monofase

o como concentracion local de una segunda fase.

Los factores constitucionales que producen una fuerte tendencia a segregacidon del soluto, son: amplios rangos de
solidificacion; pendientes suaves de las lineas de liquidus; y baja solubilidad en el estado solido. Alin cuando la inherente
tendencia a la segregacion esta dada por el coeficiente de distribucion, tanto el grado como el modo de segregacion dependen
de las condiciones de solidificacion de la pieza, lo que incluye a la velocidad de enfriamiento; al modo en que se desarrolla la
estructura de granos; y al movimiento de los cristales junto a los efectos producidos por fuerzas de diversa indole sobre el

liquido remanente.

El fendmeno de segregacion, que fuertemente afectan a las propiedades fisicas, mecanicas, y quimicas del producto
vaciado, se le clasifica en dos tipos:

a).-  microsegregacion, es un fendmeno de corto alcance y sucede en las regiones que comprende tanto a las celdas como a
los brazos dendriticos secundarios, en donde, en la escala microscopica, hay sucesivo enriquecimiento en soluto para
producir capas sucesivas dentro de las dendritas y celdas, como se esquematiza en el lado derecho de la figura 4.29. La
microsegregacion se clasifica en: celular, dendritica, y de bordes de grano.

b).- macrosegregacion, es un fendomeno de largo alcance y se refiere a toscas diferencias en concentracion de soluto entre
las diferentes zonas de cualquier pieza vaciada, normalmente ocurre para distancias mayores a unos pocos diametros
de grano, como se explico para el bandeado, figures 4.9 a 4.11. La macrosegregacion se subdivide" en: (a), la que
ocurre previo a la solidificacion que incluye gravitatoria y Ludwing-Soret; y (b) la que ocurre durante la solidificacion

que incluye normal, inversa, pecas (freckles), bandeado, y de lingotes.

., 1 . . . .. . . .,
La segregacion surge( ) a consecuencia de un periddico enriquecimiento y/o disminucidén de elementos soluto

ocasionado por el avance del frente de solidificacion bajo condiciones de estado no-estacionario, para determinar la
naturaleza y la cantidad de esa segregacidon de soluto. En el caso de la macrosegregacidn, es de gran importancia el gran

intervalo de flujo de fluido del liquido sin solidificar.

3.1.-  MICROSEGREGACION.

En la solidificacion de aleaciones comerciales, la intercara liquido-solido es dendritica, donde aparte del rechazo

longitudinal de soluto (macrosegregacion), en gran parte del liquido se produce transporte lateral en direccion perpendicular
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al eje de las dendritas, como se ilustra en la figura 4.30"Y. Estos eventos conducen a microsegregacion que se extiende a

ordenes de la mitad del espaciado entre brazos dendriticos, A, menores a 0,15 mm. Entre los tipos de microsegregacion se

M . oy -
encuentran los siguientes: celular, dendritica, y en bordes de grano cuando son pequenos.
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3.1.1.- MICROSEGREGACION CELULAR.

La figura 4.3 1 muestra un esquema del modelo de crecimiento celular y de la distribucion de soluto en la direccion
de crecimiento “x”. Cuando se supone no hay conveccion en el liquido delante de la celda, la composicion promedio del
liquido a cualquier distancia entre la rafz y la punta de esa celda a lo largo del eje de crecimiento “x”, figura 4.31, es X1 que
decrece hasta un valor promedio de la punta de la celda, X4, y alcanzar finalmente la composicion nominal del liquido X, a

grandes distancias.

Consideremos un elemento de volumen, figura 4.31(4), a la que se le analiza la distribucién de soluto en la
direccion transversal “y”, es decir en la zona pastosa; este elemento de volumen se caracteriza por tener un pequefo espesor
en la direccion de crecimiento y se extiende hasta una distancia “0a partir del centro de la celda hacia el punto medio entre
las puntas de dos celdas vecinas de la zona pastosa. A medida que las celdas se embastecen o se engruesan, el soluto

[T

rechazado difunde hacia el centro de las regiones entre celdas, de manera que el liquido en la direccion “y” es de
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composicion no-uniforme. La méaxima diferencia en composicion para cualquier valor de “x” en la figura 4.32"", que es una

ampliacion del elemento de volumen de la figura 4.31, es (AX)) Al suponer equilibrio en la intercara, en ella su

max.*
composicion en soluto es X; *, la composicion del solido es k X; *, y la composicion promedio es X1, que se encuentra entre

X Py [XU* - (AXL)
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Para el analisis se hacen las siguientes suposiciones: (1), las isotermas son planares y perpendiculares a la direccion
de crecimiento; (2), el espaciado entre celdas se autoajusta de tal manera que el subenfriamiento constitucional en las
regiones intercelulares es muy pequefio; (3), el tamafio de la celda es lo suficientemente grueso como para que el efecto del

radio de curvatura sobre la temperatura de fusion es despreciable; y (4), la difusion en el estado solido es despreciable. Las
dos primeras hipdtesis equivalen a decir (a), que a cualquier distancia “y” detras de las puntas de las celdas (x < x,) el liquido
es composicion aproximadamente uniforme, X; = X *; y (b), que esta composicion de liquido esta dada por el diagrama de
equilibrio de fases. Esto es, para x < x, al suponer constante la pendiente de la linea de liquidus, se cumple:
X, —X,=1/my) (T-T)) (4.41);
es decir:
-AX,m; =AT, (2.6),

siendo T la temperatura en el punto “x”.

[T

Al derivar la ecuacion (4.41) con respecto a “x” y tomando G = (dT/9x) el gradiente térmico en la region de
temperaturas donde coexisten el liquido y el solido (x < x,), el gradiente de concentraciones (90X, /0x) esta dado por:

.5

0 mg (4.42) para (x < x,).

El soluto se difunde hacia este gradiente de composiciones de concentraciones de soluto y se aleja de las puntas de las celdas;

en consecuencia, la isoconcentrada en las puntas de las celdas tiene la composicion X, donde X, > X, figura 4.31.

En el estado estacionario, los requerimientos de no acumulacidn de soluto delante de la intercara conduce a:

dE
R (¥t-Ea) = - Dy [52]
H o=y (4.43)
Al combinar estas dos Gltimas ecuaciones se obtiene:
X, =(1-a)X, (4.44)
donde el parametro “a” esta dado por:
poo 218
My B X, (4.44).

La temperatura de las puntas de las dendritas, T,, es reducida a la temperatura del liquidus de la aleacion de composicion X,
0, a partir de las ecuaciones (4.41) y (4.43) se obtiene:

T-|:=T:|:I -3.]TI.I_:':,:, (445)



Una manera conveniente de comparacion entre la anterior teoria y la experimentacion es mediante la definicion de
un coeficiente de distribucion efectivo para las puntas, k,, como:
k‘t = k ] K‘t
Xo (4.46)

[IPSL]

Cuando hay conveccion, k, varfa con el pardmetro “a” asf:

k=(1-ak, (4.47).

Otra manera posible de comparar los experimentos con la teorfa de solidificacion celular, es tomando en cuenta que
en el modelo anteriormente descrito se puede escribir el balance total de masa para el soluto en el elemento de volumen de las
figuras 4.31 y 4.32. Si se supone que solamente existe flujo de soluto por difusiéon y que tanto las densidades del sélido como
del liquido son constantes e iguales entre si, se tiene:

(4.48)

Acumulacién de soluto = Soluto que entra — Soluto que sale por difusion

Sabiendo que £ es la composicion promedio del elemento de volumen en el instante “t” correspondiente a la fraccion liquida

f; . El cambio neto en la composicion de soluto como conjunto es la suma de los cambios en el liquido y en el so6lido:

df. dz
R S T
t (4.49)
Para la solidificacion en estado estacionario, se cumple:
ﬂ _ 1 afg
=~
dx at (4.50)
y

3%y i 5
dx dar Jdx Mg 451)

Al combinar las ecuaciones (4.48) a (4.51) e integrando entre los limites X; = (1 — a) X, cuando f; = 1, produce la

redistribucion local de soluto que esta descrita por la expresion:
K? = ko X, & 4 (1- a'_k':'][]__fi][k-:-'l]
kool ko1 (4.52)



siendo X¢* = k X es la composicion del solido en la intercara liquido-solido cuando se ha formado la fraccion de solido fg
en dicho elemento de volumen. Dado que se ha supuesto que no hay difusion en el solido, Xg* tambien corresponde a la

isoconcentrada que envuelve a la fraccion en peso de solido, fg, en el elemento de volumen, figura 4.29. La ecuacion (4.52)

de ninguna manera depende de la geometria de la celda que esta creciendo.

En las figuras 4.31 y 4.33(4), bidimensionalmente, para celdas elongadas, se esquematiza un adecuado elemento de

volumen. En la figura 4.33 al lado izquierdo bidimensionalmente se muestra un elemento de volumen para una celda

elongada y en el lado derecho para una celda regular donde las lineas punteadas corresponden a las isoconcentradas para cada
uno de los valores de fraccion solidificada, fg, indicadas en ella; la fraccion solida dentro de una determinada isoconcentrada

de ese volumen elemental es proporcional a la distancia fraccional (y/E) a lo largo de ese elemento de volumen.
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Cuando las microestructuras son irregulares, el elemento de volumen apropiado es aquel que es suficientemente
grande como para que la composicion local promedio sea tratada como un elemento diferencial; es decir, su seccion

transversal perpendicular a la direccion del flujo caldrico debe ser de varios espaciados entre celdas.

Es importante enfatizar que la microsegregacion ocurre en distancias del orden del espaciado entre celdas y no sobre

el crystal como un todo, recordando que para predecirla es necesario utilizar la ecuacion (4.52). Cuando “a = 07, se espera
aproximadamente 9 % de eutéctico (fy = 0,09) en las regiones intercelulares. Cuando el parametro “a” tiene muy altos
valores, se predice sustanciales cantidades de eutéctico. De hecho, hasta tanto se formen celdas como un todo, es decir hasta
que el valor del parametro “a = - [(1 — k,)/k,]”, se predice algo de eutéctico en las regions intercelulares, no importa cuan

baja es la composicidn original; la figura 4.34" muestra los perfiles de microsegregacion en una aleacion Al-4,5 ¥/ Cu para

diferentes valores del parametro “a”.

3.1.2.- MICROSEGREGACION DENDRITICA.

La segregacion dendritica es la microsegregacion resultante de la redistribucion de soluto durante la solidificacion

dendritica denominada en inglés como coring, y consiste de una variacion en la concentracion de soluto entre el centro y el
. ,ye . . 15 . s
exterior de un brazo dendritico, como se esquematiza en la figura 4.35"9_ En casos extremos de acumulacion de soluto entre

los brazos dendriticos que van creciendo, puede conducir a la formacion de segundas fases en las regiones interdendriticas en

cantidades significativamente mayores a las predichas por los diagramas de equilibrio de fases.
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En la figura 4.30" ), se ha esquematizado las variaciones de concentracion a través del espaciado entre dos celdas o
dos dendritas adyacentes, lo que sirve para ilustrar la caracterizacion de la cantidad de microsegregacion, que puede ser

determinada mediante la Relacion de Segregacion, SR dada por la expresion”'®:



SR=(X_ /X ) (4.53);

siendo Xméx’ la maxima concentracion de soluto en la region interdendritica, y men’ la minima concentracion de soluto en el

tallo dendritico. Estas diferencias de concentracidon son relativamente faciles de determinar mediante microanalisis en
microscopia electronica, ya que las intensidades son proporcionales al contenido de soluto en el punto de anilisis en la pieza;

por lo tanto las diferencias en intensidad son indicativas de las diferencias de concentracion de soluto.

La figura 4.35, muestra la distribucion de soluto que se espera se encuentre en una barra s6lida, que ha sido enfriada
desde el estado liquido, bajo diferentes condiciones de mezcla de soluto en el liquido. El engrosamiento o el embastecimiento
de un brazo dendritico puede considerarse, de la manera mas simple, como la solidificacion unidireccionalmente progresiva
de un conjunto de barras en miniatura. La variacion del soluto a partir del centro hacia el exterior del brazo de las dendritas

seguird uno de los perfiles de la figura 4.12, dependiendo de las condiciones de mezclado en el liquido. La figura 436

muestra la naturaleza compleja de los perfiles de concentracidon de soluto en una dendrita columnar, evidenciado mediante
microanalisis por microscopia electronica. Dado que corresponde a un acero al carbono, ese perfil de distribucidn es para este
elemento. Claramente se refleja la morfologfa anisotropica del crecimiento dendritico. La microsegregacion es mas severa a

través y entre los brazos dendriticos primarios que a través y entre los brazos dendriticos secundarios.
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Atin cuando no exista diferencia fundamental en el modo de solidificacidn, la relativa severidad de la segregacion,
es decir la relacion entre la maxima a la minima concentraciéon de soluto, es mayor para bajas concentraciones de soluto en

las aleaciones. Tanto las dendritas columnares como las equiaxiales presentan los mismos rasgos microestructurales.



La segregacion dendritica generalmente ocurre cuando hay una relacion (G;/R) lo suficientemente baja como
para que el parametro “a” en la ecuacion (4.52) sea despreciable, figura 4.34, y por lo tanto dicha ecuacion se reduce a la

ecuacion (4.13) denominada ecuacion de Scheil. En esta ecuacion, Xg* es la composicion de la isoconcentrada que rodea a

la fraccion en peso de solido, fg, durante y después de la solidificacion del elemento de volumen, figura 4.29. La ecuacion

(4.52) no se aplica a la pieza vaciada como un todo sino a una region delgada del orden de un brazo dendritico o celda.

Las discrepancias cuantitativas producidas entre el uso de la ecuacion (4.52) y la experimentacion, surgen a partir
de los siguientes dos factores: (1) en la mayoria de las aleaciones ocurre algo de difusion en el solido, antes y después de
la solidificacion; y (2) el radio de curvatura modifica la solidificaciéon de tal manera que en algunas partes del elemento de

volumen hay fusion local, mientras que en otras hay solidificacion, figura 4.37%.

Fig. 4.37

En la figura 4.37 se esquematiza el crecimiento dendritico de una aleacion para una posicion fija de la pieza para
diferentes etapas de la solidificacion, desde (a) hasta (d); es de notar que muchos de los brazos mas pequenos han
desaparecido, mientras que los mas grandes son los que crecen. En la ecuacion (4.13) cuando el coeficiente de distribucion
en el equilibrio es constante, predice que en aleaciones se formarad algo de eutéctico, no importa cudn baja es la

composicion inicial, lo cual esta de acuerdo con la experimentacion practica.

Al correlacionar la temperatura con la composicidén como se aprecia en las figuras 2.2 y 4.13, a partir de la
ecuacion de Scheil, ecuacion (4.12) se puede obtener la variacion de la fraccion solida, fg, en funcion de la temperatura T

entre la del liquidus y la del solidus, de acuerdo a la siguiente expresion:
1
LR AN =

fg = 1 -[ T_E-T:_

(4.54)

Si se realizan las siguientes dos consideraciones''”: (a) que la difusion en el solido es pequeha de manera que el
gradiente de composiciones quimicas del soluto en la intercara liquido-solido no cambia de manera apreciable con la

difusion; y (b) que la velocidad de ensanchamiento del brazo dendritico es constante, conduce al modelo Brody-Flemings:



g, ket)

B =k E, 1o

1

(4.55)
Xg* es la isoconcentrada que rodea a la fraccion de so6lido, fg, durante (pero no después de) la solidificacion y O es un
parametro adimensional de Fourier denominado coeficiente de retrodifusion (back diffusion), definido por:
E':.:q Dg tf
T
A (4.56)

siendo t; el tiempo entre el inicio y el final de la solidificacion denominado tiempo local de solidificacidn, y A es la
mitad del espaciado entre brazos dendriticos. La cantidad de difusion depende, no solamente del tiempo local de
solidificacion, sino también de la relacion adimensional “Ok,”; debido a que la difusion es significativa para valores de

ok, = 0,1. En este caso, la concentracion instantanea del soluto en el solido en la intercara liquido-solido durante su

crecimiento estd dada por:

[
* _ i1 I-zzk,
x¥ - kﬂi.,’l 5! Emka]fsl wsn

al correlacionarla con la temperatura para el modelo Brody-Flemings, se obtiene:

1-2otk,
ky -1

fo o1 1_[ T;-T
1-2ctk, Ti-Ta (4.58)

Un modelo modificado™® al de Brody-Flemings expuesto anteriormente donde considera” que la difusion en el
liquido es lo suficientemente répida para evitar el establecimiento de cualquier gradiente de concentracion delante de la
intercara liquido-solido, reemplaza el parimetro adimensional O por otro pardmetro adimensional 0.’ de retrodifusiéon que
es una nueva funcion, definida por:

o' = e[l - expi- (Haely] - 0,3 exp{-[L2e]} (4.59)
lo que se traduce en la expresion para determinar la concentracion de soluto en el solido en la intercara liquido-solido de
acuerdo al modelo de Clyne-Kurz:
by -1
-2k,

¥ ook E |1-11-2e'k )E
BT e e (4.60)

La suposicion de rapida difusion en el liquido es razonable en el caso de muy altos coeficientes de difusion en el
liquido, fuerte conveccion en €1, y/o muy pequeho tamafio del sistema, L, al compararlo con el espesor de la capa borde en
el solido, g, similar a lo expresado por la figura 4.12.c. En este caso, el espesor de la capa borde debido a la retrodifusion

tomaré<3)

un valor entre cero y el infinito, dependiendo del valor del coeficiente de difusividad del soluto en el solido. Lo
cual conduce a que durante la solidificacion haya interaccion entre la intercara y regiones alejadas de ella, produciendo

una completa distribucion del soluto que serd esencialmente similar a un gran transitorio final que empieza en la



concentracion inicial del solido, k,X,. Este comportamiento esta descrito por la ecuacion de Scheil que predice una

concentracion infinita al final de la solidificacion; en la practica se va a producir eutéctico.

La figura 4.38% esquematiza el perfil de concentraciones de soluto para completo mezclado en el liquido y algun

grado de difusividad del soluto en el estado solido. Para el caso de la descripcion del perfil de concentraciones del soluto
al final de la solidificacion en los procesos reales es imprescindible tomar en cuenta la retrodifusion trasera que sucede en
el solido, es decir cuando en la figura 4.38 el frente de solidificacion, x’, tiende al valor L; debido a que el gradiente de

concentraciones en el solido es sustancialmente grande.

. . . . 3 21:
Al realizar un simplificado balance de masa en la intercara, se encuentra” que el soluto rechazado por el solido
hacia la intercara liquido-solido, representada por la superficie A, dentro de la distancia “dx’” parcialmente incrementara
1
de manera uniforme la concentracion del liquido en la intercara en un factor dX| , representado por la supetficie A,, y de
hecho aumentar4 el gradiente de concentracion en el sdlido por aumento del flujo de soluto dentro del s6lido, representado
por la superficie A,. La conservacion de masa requiere que la suma de las cantidades descritas por esas tres superficies sea

Cero.

ko 3,

Fig. 4.38

Si la difusividad del soluto en el solido es muy rapida, caso del carbono en el hierro-0, la capa borde dg en el

solido es muy grande. En el limite, debido a interaccion con el borde inicial del sistema, es decir para x’ = 0, el gradiente



de concentracion en el sdlido disminuira, para conducir al caso extremo de retrodifusion infinitamente rapida, y por lo

tanto al alcanzarse la solidificacion en el equilibrio se cumple la regla de la palanca. En este caso, al final de la

solidificacion se producird un sd6lido homogéneo cuya composicion es X,. La cantidad de retrodifusion dependera del

pardmetro adimensional Ol que describe la relacion entre la capa borde difusiva en el solido, 9, y el tamafio del sistema, L.

La determinacion del perfil de fraccion solidificada fg en funcion de la temperatura de la intercara liquido-s6lido

durante la solidificacion de la fase primaria, se realiza mediante la ecuacion:

1- 20k,

N L T

3.1.3.- MICROSEGREGACION EN BORDES DE GRANO.

Durante la solidificacion, la microsegregacion en bordes de grano surge a partir de dos fuentes de origen. La primera de ellas

yace paralela a la direccidon de crecimiento, donde por requerimientos de la energia superficial da origen a las ranuras en los

bordes de grano, como se aprecia en las figuras 4,39 y 4.14%'9donde el borde de grano encuentra a la intercara liquido-

solido. Las ranuras tienen profundidades tipicas del orden de 107 cm. En presencia de subenfriamiento constitucional, las
condiciones son energyéticamente favorables para la generacion de significativa segregacion hacia las ranuras en los bordes
de grano, donde evidencias experimentales demuestran que la segregacion de soluto hacia este tipo de bordes esta enfatizada
por el crecimiento con una intercara celular, figuras 4.14 y 4.15. Cuando ocurre el crecimiento dendritico, la situacidon es mas
compleja debido a los efectos predominantes que ejercen los diferentes tipos de movimientos que suceden en los espacios

interdendriticos.
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Fig. 4.39



El segundo tipo de microsegregacion en bordes de grano es el resultado del impedimento producido por dos

intercaras liquido-solido que see mueven con una componente de crecimiento perpendicular o aproximadamente normal entre

si, figuras 4.40" y 4.5 indicada con la letra C. Para el crecimiento macroscdpico de bordes planares, donde pueden existir

celdas que no afectan la situacion, en aleaciones que solidifican hay apilamiento de soluto, para k, < 1, que converge para
producir una region con extremadamente elevadas concentraciones de soluto. De hecho, el impedimento en el borde recibe
dos transitorios finales, figuras 4.13, 4.22, 4.29, y 4.34. Este tipo de segregacion debe ser considerada que es mas adecuada

dentro de la macrosegregacion.

Direccion

Direccitn

crecimiento
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Fig. 4.40

3.2.-  MACROSEGREGACION.

La segregacion de largo alcance es el resultado ya sea de cambios que ocurren en el liquido antes de que el frente
de solidificacion alcance grandes distancias en la pieza vaciada, o como resultado de movimientos en el fluido dentro de la

regidn pastosa detras del frente de solidificacion.

3.2.1.- SEGREGACION POR GRAVEDAD.

La macrosegregacion por gravedad normalmente se produce durante las primeras etapas de la solidificacion,
antes, o justo después, que se ha formado el crecimiento de los nicleos de fase solida. Es el resultado de que las
diferencias en densidad ocasionan movimientos diferenciales dentro del liquido. El caso mas simple es para aleaciones
liquidas donde las especies atomicas poseen valores muy diferentes en densidad, para producir piezas solidas donde las

regiones superiores en ellas estan enriquecidas en el elemento de menor valor de densidad, y en el fondo de las piezas hay



enriquecimiento del elemento de mayor valor de densidad. Ejemplos importantes son las aleaciones Cu (8,24 g/cmS)-Pb

(10,04 g/cm’).

Es de gran importancia de tomar en cuenta, la macrosegregacion por gravedad en sistemas polifasicos, debido a
que si hay la formacion de dendritas libres, su densidadd relativa con respecto al liquido remanente en primer lugar
determina la forma de su movimiento. Unos ejemplos ilustrativos son las aleaciones de base estafio que contiene cobre y

antimonio usadas con propositos de servicio antifriccion; durante su solidificacion hay la formacion de dos tipos de fases
intermetalicas: cuboides SbSn de menor densidad que el liquido y agujas de CuSns de densidad mayor al liquido. De
manera aislada, los cuboides de SbSn flotan hacia la superficie del liquido remanente mientras que simultdneamente las
agujas de CuySns tienen tendencia a sumergirse en ese liquido; estos hechos, conducen a la formacién de un entramado

que tiende a mantenerse segregado. Debido a que durante la solidificacion hay contraccion volumétrica, las dendritas

tienden a sumergirse para dar origen a efectos de macrosegregacion.

En ausencia de conveccion, la velocidad de precipitacion o de decantacion de las particulas de segundas fases
que se han nucleado y crecido, v, esté controlada por la ecuacion de Stokes, que para cuerpos de geometria esférica de

radio, r, en un liquido de viscosidad, 1, es:

_ 23 FE[PS_PL]
1 (4.62)

En la anterior ecuacion, P; y Pg son las densidades del liquido y del solido, respectivamente. No se espera que

. ., . . . 1 . JA . . P .
las velocidades de decantacion sean altas y hay evidencias experlmentales( ) que la agitacion debida a conveccion térmica
de manera significativa es mayor que las diferencias de densidades. De hecho, la existencia ya sea de agitacion convectiva
libre o de agitacion convectiva forzada dara origen a distribuciones no uniformes de las fases libres que etan flotando en el

liquido.

3.2.2.- EFECTO LUDWIG-SORET.

Es un fendmeno de macrosegregacion de menores consecuencias, pero que no por eso deja de ser interesante de
ser considerado ya que produce defectos de segregacidon de soluto durante la solidificacion. Se refiere al comportamiento
de la no uniformidad en la composicién quimica de una aleacion liquida aparentemente homogénea, mantenida en
gradientes de temperaturas. Ejemplos: Las aleaciones de los sistemas Pb-Sn, Cu-Sn, y Zn-Sn cuando son mantenidas en

(1

. . . 9 - . ., . .
gradientes de temperaturas, hay experiencias' ~que han revelado que el estanho siempre migrd hacia regiones de alta



temperatura, lo cual es debido a efectos convectivos en el liquido para conducir a resultados significativamente

divergentes del comportamiento ideal.

3.2.3.- SEGREGACION NORMAL.

Este tipo de segregacion usualmente se asocial al movimiento de una intercara liquido-sélido planar o casi planar,
considerada en terminos de distribuciones de soluto paralelas a la direccion de crecimiento. Normalmente se desprecian
las concentraciones promedio cuando se describe la segregacion normal. Para sistemas de aleaciones donde el coeficiente
de distribucion en el equilibrio es menor que la unidad, se espera uno u otro de los tipos de comportamientos mostrados en

las figuras 4.12 y 4.34.
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La figura 4.41" muestra las concentraciones relativas de plata en estafio como una funcidon de la fraccion

solidificada para una barra solidificada de manera progresiva a partir de un extremo a las velocidades de avance de la
intercara indicadas en ella. Es de apreciar que esta forma de distribucion de soluto se espera Ginicamente si la intercara no
se ha degenerado a una morfologia dendritica muy compleja para pequefias composiciones de soluto como un todo. Se
espera una macroestructura de granos columnares donde la concentracidén de soluto en el solido sea similar a la figura

4.12.a. Para altas concentraciones de soluto se produce una muy bien desarrollada microestructura dendritica donde el



flujo de fluido interdendritico es el factor dominante, en consecuencia no se espera segregacion normal en la pieza

solidificada.

3.24.- SEGREGACION INVERSA.

Cuando se hace solidificar un lingote o una pieza en una aleacion con k, < 1, como se describi6 con anterioridad,

es de esperarse que el @ltimo liquido en solidificar se encuentre enriquecido en soluto; sin embargo, si hay un pronunciado

crecimiento dendritico, el soluto en altas concentraciones se ubica entre las dendritas, para crear flujo de fluido en los
. L. . (19) . . L -
espacios interdendendriticos, figura 4.42" ", como un intento para compensar los cambios volumétricos que acompahan a

la solidificacion. Para la mayoria de los metales durante la solidificacion se produce contraccion y por lo tanto la direccion
del flujo de fluidos est4 dirigido en direccidn opuesta a la de crecimiento; en consecuencia, el liquido enriquecido en
soluto es alimentado hacia los canales entre las dendritas y producir como efecto elevadas concentraciones de soluto en las
regiones externas de la pieza o del lingote, lo cual es anormal con respecto a lo descrito con anterioridad. La condicion
donde la distribucion de soluto es opuesta a lo esperado para la segregacion normal, se conoce con el nombre de

(

so e . 20 . . , .. . .
segregacion inversa; sin embargo hay autores ) que consideran que esta terminologia es injusta y la refieren simplemente

como segregacion.
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Fig. 4.42

Se denomina flujo interdendritico al movimiento de la aleacion liquida a través del arreglo
dendritico que va creciendo, como se muestra en la figura 4.42. Es el resultado de los efectos de los siguientes parametros:
la contraccion liquido-solido, [3, conocido como rechupe (shrinkage); la conveccion gravitatoria; y la deformacion del

solido. De nuevo, se modifica la ecuacion de Scheil, para describir la composicion local final del solido, asi:



dg. | 1-B [1+V.VT a
€ XL

siendo: g la fraccidon volumétrica de liquido; €, es la velocidad de enfriamiento; V, es la velocidad de flujo metalico en

(4.63)
dXp 1 - ko

los espacios interdendriticos. Este pardmetro depende a su vez de factores adicionales como son la permeabilidad del
medio, K, que depende del tamano del poro y de su geometrl’a(3); la viscosidad del liquido, W; la intensidad de la gravedad

terreste ¥r; y del gradiente de presiones existentes entre las diversas zonas de la zona pastosa. Es importante hacer notar,

que es este flujo interdendritico la causa primaria de la macrosegregacion existente en las piezas vaciadas y en lingotes.

La existencia de una red de canales interdendriticos y la manera como a través de esa red fluyen los
elementos de baja temperatura de fusion, para k, < 1, produce los fendmenos conocidos como exudacion del estafo (tin
sweat) y exudacion del fosforo (phosphide sweat) en aleaciones Cu-Sn y en aceros, respectivamente. Un el caso extremo
de segregacion inversa es la explosion del liquido interdendritico dirigiéndose hacia la superficie de la pieza o del lingote
vaciaddo, para producir las exudaciones. Es aceptado que el mecanismo de segregacion inversa se basa en la

contraccion volumétrica de solidificacion, seguida de flujo interdendritico enriquecido en liquido residual hacia las
regiones contraidas. El fendmeno de segregacion inversa no sucede en aleaciones que se expanden durante la
solidificacion; y la cantidad de segregacion inversa aumenta con el tiempo a medida que progresa la solidificacion y por lo

tanto el incremento en contraccion estimula el incremento en el flujo de fluido.

3.2.5.- PECAS




Las pecas, denominadas en inglés freckles, son cadenas de granos equiaxiales que aparecen sobre la superficie de
. . . 1 . . .z s
algunos metales vaciados apreciables en la figura 4430 para una pieza vaciada de una superaleacion de base niquel. Son

regiones enriquecidas en todos los solutos pero ese enriquecimiento es inverso, producto del rapido flujo de chorros de
liquido a través de zonas parcialmente solidificadas, promovidos esos chorros por inversiones en densidad ocasionados

efectos de transporte térmicos y de soluto, conocidos como efectos termosolutales.

3.2.6.- BANDEADO.

Sus origenes y sus caracteristicas ya han sido descritas en la seccion 2.2 de este tema, figuras 4.9 a 4.11. Esas
bandas son producidas por fluctuaciones del crecimiento de la intercara liquido-solido que son el resultado de disturbios
térmicos o de disturbios mecéanicos. Simultineamente, los cambios en la estructura de la intercara pueden producir

embastecimiento (engrosamiento) de la estructura celular-dendritica.

El bandeado es muy comun de ser observado en soldaduras por fusion producto de la periodicidad en el aporte
calorico, que también producen bandas en la subestructura y ondulaciones en la superficie. La figura 4.44" muestra el
bandeado microestructural producido en una soldadura por fusion para una aleacion de base aluminio. Una forma especial
de segregacion de bandeado es el conocido como microbandeado debido a la escala, frecuentemente encontrado en
piezas centrifugadas, es decir, en procesos de solidificacion que suceden en moldes rotatorios; atribuido tanto a

perturbaciones por variaciones en el vaciado como en vibraciones mecanicas.

o e e el SRR T Fig 4.44.



3.3.-  MODELOS DE MACROSEGREGACION EN LINGOTES.

Superimpuesto a las estructuras de vaciado de lingotes discutidos anteriormente, en ellos hay modelos de
segregacion macroscopica que son variaciones en composicidon de soluto tanto en secciones transversales como en

secciones longitudinales. El defecto mas caracteristicamente ilustrado es el modelo de segregacion de azufre en lingotes de

aceros calmados, tal como se ilustra en la figura 44519

Los segregados “A”, indicados con esta letra en la figura 4.45 en lingotes de acero, se les encuentra'” ubicados
en forma de conos constituidos por cordones de segregacion cercanos y paralelos al final de la zona ccolumnar. Se forman
de la siguiente manera®: a medida que el liquido residual viaja hacia la raiz de las dendritas para alimentar la contraccion
de solidificacion, la densidad tiende a que ese liquido tome una trayectoria ascendente a consecuencia de la disminucion
de la temperatura, pero tendera a decrecer como resultado de estar continuamente aumentando las concentraciones en los
solutos carbono, azufre y fosforo que tienen bajas densidades. Debido a las bajas temperaturas de fusion y con el progreso
del flujo a través de los canales interdendriticos en regiones de la zona columnar, este liquido remanente tiende a disolver

las dendritas a medida que los soluto en la trayectoria del flujo se difunden y producen descenso en la temperatura de

fusion de esas dendritas.
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Los segregados “V”, se encuentran en el centro del lingote de acero, caracterizados ™" por ser los bordes

bruscos que delinean la separacién entre los segregados “A”. Se forman'"**” durante las Gtimas etapas de la solidificacion
a consecuencia de la decantacidon generalizada de los cristales de la zona de granos equiaxiales centrales de la
macroestructura de los lingotes. Se comprueba(zo) la importancia de los canales creados por efectos termosolutales ya
influyen de manera muy importante en todos los modelos de segregacion en las estructuras de lingotes y de piezas.
Cuando los lingotes son seccionados transversalmente y atacados quimicamente para revelar el patron de segregacion, los
segregados “A” y los segregados “V” se observan como una distribucion regularmente uniforme de puntos claramente
definidos de entre pocos milimetros a centimetros en didmetro. Dependiendo del tamafo y de la forma de los lingotes, se

pueden concentrar en posiciones radiales intermedias de las zonas centrales o uniformemente dispersas.

En la base del lingote se produce una regidon muy pobre en elementos aleantes y ricos en algunos tipos de
inclusiones que se presenta en forma conica, denominada cono de segregacion negativa, CNS, en la figura 4.45. Se
produce este cono de segregacion por fragmentos dendriticos que sedimentan a través del liquido subenfriado y que se
amontonan en forma conica en la parte inferior del lingote. La morfologia de esos fragmentos dendriticos tiende a ser

equiaxial.

4.- ESPACIADO ENTRE DENDRITAS.

4.1.-  ESPACIADO ENTRE BRAZOS DENDRITICOS PRIMARIOS.

En los procesos usuales de fabricacion de lingotes y de piezas vaciadas, la morfologia dendritica no cambia en un

amplio rango de veloidades de enfriamiento; esa morfologia dendritica se hace mas fina a grandes velocidades de
extraccion de calor. El espaciado primario entre dendritas, A, como se define en la figura 4.46", es una

caracteristica importante de las dendritas columnares en la microestructura de solidificacion que ejerce marcados efectos
sobre las propiedades de servicio del producto obtenido por solidificacion, ya sea piezas, lingotes y soldaduras. Por otra

3)

parte™’, en el crecimiento equiaxial el espaciado primario no juega ese mismo rol debido a que es la distancia entre

niicleos o el tamafo de grano como parametro importante que afecta a las propiedades de servicio.

El espaciado entre brazos dendriticos generalmente se mide como la distancia perpendicular entre las ramas de esos
brazos. Es notorio sehalar que el espaciado entre brazos dendriticos primarios, como se define en la figura 4.46 es una
caracteristica importante de la microestructura de solidificacion y tiene marcados efectos sobre las propiedades de servicio

del producto obtenido por solidificacion.



Fig. 4.46

En aplicaciones précticas, el radio de las puntas dendriticas no es un parametro importante como lo es el espaciaddo
primario, debido a que es casi imposible medir el radio de manera directa. Para estimar ese espaciaddo es requerido

imaginarse que posee una forma espacial elipsoidal como se aprecia en la figura 1.15, lo cual permite suponer que la
envolvente de la dendrita, representada por la seccidon transversal promedio del tallo, como se describe en la figura 4,475

esta descrita por una elipse donde el radio de curvatura de ella esta dado por:
b®
Fdend. 73 (4.64)
En general, la mitad del tallo dendritico, “b”, es proporcional al espaciado entre brazos primarios, A N sin embargo,
en los casos donde el arreglo de los tallos dendriticos puede ser representado mediante un simple arreglo hexagonal

a3)
compacto, el valor de “b” es exactamente  igual a 7\.1/(3)0’5.

Similarmente, la longitud total del tallo dendritico, “a”, es decir la longitud del semieje mayor, puede calcularse al

considerar las diferencias de temperaturas entre la punta y la raiz de las dendritas, como se muestra en la figura 4.48. Si se

considera que el gradiente de temperaturas en la zona pastosa es G,.se obtiene:

a =Tpunta - Traiz AT

GL GL (4.65)
donde AT es la diferencia de temperaturas entre la punta y la de la raiz del tallo dendritico; es decir la diferencia entre las
temperaturas de la punta dendritica y la de fusion del Gltimo liquido interdendritico. Debido a efectos de microsegregacion, a
menudo la temperatura de la raiz es la del eutéctico en sistemas binarios donde existe esa reaccidon. Al considerar®
geometria simple, el valor del semieje menor “b” de las dendritas esta relacionado al espaciado entre brazos dendriticos

primarios a través de la expresion: b = 0,58 A (4.66), donde el factor 0,58 surge de suponer que el eje dendritico tiene

un arreglo hexagonal.



Fig. 4.47

En el transcurso de la solidificacion celular el espaciado entre brazos dendriticos primarios dependen del producto
G xR, similar a como sucede con el espaciado intercelular. Durante su crecimiento, las dendritas columnares pueden ajustar
sus espaciados interdendriticos primarios sin dificultad. Si ese espaciado es muy cercano entre si, cualquiera de ellos puede
rezagarse y se crecimiento se ve impedido y se aprecia identificada con la letra “A” en la figura 4.49¥ para una aleacion

organica transparente.
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Fig. 4.48

Si el espaciado primario es muy grande, puede suceder el crecimiento de un brazo terciario a partir de un brazo
secundario para que cuando en su crecimiento alcanza la punta de los brazos primarios pasa a formar parte de ellos, lo cual

se ha esquematizado en la figura 4.50® en funcioén del tiempo. La fuerza motora para estos eventos es el subenfriamiento



constitucional que existe entre los dos brazos dendriticos primarios adyacentes, lo cual es debido, aparentemente, a que las
dendritas son capaces de ramificarse lo suficiente como para reducir ese subenfriamiento a un valor muy bajo. Por analogia
con lo que sucede en la solidificacion celular, es de esperarse que el espaciado entre brazos dendriticos primarios dependa

del producto G, xR, lo cual se esquematiza en la figura 4519,
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La relacion entre el espaciado entre brazos dendriticos primarios, la punta de la dendrita y el gradiente térmico en el
liquido delante de la intercara liquido-solido esta dado por:
SAT Fli'!]'l.ﬂ.
::lw.i = G—
T 4.67)
Si tomamos en cuenta que el radio de la punta dendritica varfa inversamente a la rafz cuadrada de la velocidad de

crecimiento cristalino la ecuacion anterior se reduce a:
1= 1?; i/d
(G )7 (R (4.68)

donde C | € una constante cinética que es caracteristica del sistema de aleacion considerado.

Para los més importantes rangos de crecimiento dendritico, R, de las dendritas, para medianas velocidades de
o . . ' . 3 . . .y
crecimiento, y al asumir que en este rango se cumple AT = ATO, siendo AT0 = TL - Ts’ se usa” la siguiente expresion:

4,53 [AT, I, T)™25
:lw.i =

[kﬁ]l:l_,EE [R]I:IJEE [GI_]D-'ED (468)

en ella I' es el parametro de Gibbs-Thomson. Esta ecuacion indica que la variacion en R tiene un menor efecto sobre el
espaciado entre brazos dendriticos primarios que al que tiene el gradiente de temperaturas. A partir del anterior analisis es
evidente que el espaciado entre brazos dendriticos primarios no puede ser caracterizado facilmente por un Gnico parametro
como lo puede ser la velocidad de enfriamiento, debido a su dependencia del gradiente térmico delante de la intercara

liquido-sodlido y de la velocidad de avance de ella que poseen exponentes con valores diferentes.

En la practica, la constante C; decrece con el incremento en la distancia a partir del borde de extraccion de calor

debido a la segregacién de soluto, que gradualmente reduce la velocidad de embastecimiento dendritico. Al igual que en el

crecimiento direccional, la velocidad de enfriamiento, (dT/dt) esta dada por (dT/dt) = - GxR, se obtiene que:

_ el
ha= K| (4.69)

donde el exponente “n” es cercano a (1/2).

Un aspecto interesante del modelo elipsoidal de la dendrita primaria es que permite la descripcion del crecimiento
de las morfologifas de las intercaras planar, cellular aplanada, cellular elongada, y dendritica, figura 4.26, con el uso de solo

dos parametros geométricos que son los semiejes “a” y “b”.

Una vez que se ha establecido el espaciado entre brazos primarios, no se cambia durante la solidificacion ni

después. Esto no se cumple para los brazos dendriticos secundarios que sufren un proceso de refusion (ripening).



4.2.-  ESPACIADO ENTRE BRAZOS DENDRITICOS SECUNDARIOS.

Los brazos dendriticos secundarios son aquellos que crecen a partir de los brazos primarios. El espaciado entre
brazos dendriticos secundarios, A,, figuras 4.30 y 4.46, dependen de la velocidad de enfriamiento tanto en estructuras

.. . . . 4
columnares como equiaxiales para diferentes aleaciones, como se muestra en la figura 4529
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Se define el tiempo local de solidificacion, t;, por la relacion entre la diferencia de temperaturas del liquidus,
T, y la del Gltimo liquido ubicado en los espacios entre brazos dendriticos, Ty, ATg = (T — Tg) y el producto del gradiente
de temperaturas delante del liquido G, por la velocidad de avance de la intercara, R, asf:
t= (AT)/(G. x R) (4.70)

ATy se denomina intervalo de temperaturas de solidificacion de no-equilibrio.

Las relaciones experimentales existentes entre el espaciado entre brazos dendriticos secundarios y las variables

térmicas son de la forma:
hz = Alt)" = BIS R A.71)

donde el exponente “n” varia entre (1/3) y (1/2).

Durante la solidificacidn, los brazos dendriticos secundarios empiezan a formarse muy cerca de la punta dendritica
y aparecen inicialmente como una perturbacion sinusoidal de un paraboloide, zonas “B” en la figura 4.49. Con el progreso
de la solidificacion, esos brazos secundarios y los de mayor orden crecen y se eliminan entre si a medida que su longitud sea
menor, como se aprecia secuencialmente en funcion del tiempo de la figura 4.37. Un probable mecanismo del proceso de
embastecimiento de los brazos dendriticos secundarios es la fusion de los méas delgados y el incremento en didmetro de las

ramas mas gruesas, eventos similares al embastecimiento de Ostwald de los precipitados, lo cual es observable en dicha



secuencia de la figura 4.37. En consecuencia, tanto el tamafio como la morfologia de las dendritas cambia con el tiempo a
medida que las ramificaciones mas gruesas de las dendritas crece a expensas de las mas pequehas y por lo tanto genere
embastecimiento de la microestructura. Por estas rezones, se considera que el espaciado entre brazos dendriticos secundarios

finales que se ven y se miden en las piezas vaciadas, normalmente son mas gruesos que los inicialmente formados.

Cada vez que un brazo secundario delgado se funde, se duplica el espaciado local; al apoyarnos en la figura 4.37 se
pueden explicar los siguientes aspectos: los brazos dendriticos que tienen un radio de curvatura menor al promedio, crecen
muy lentamente o desaparecen por fusion; eso se debe a que el grado de subenfriamiento constitucional es muy bajo para

que ahora el radio de curvatura sea importante y conduzca a reducir la temperatura de fusion, figura 2.4. La depresion en la

temperatura del liquidus debida a los efectos del radio, AT,, es:

o T

#T, = r_L
F.H (4.72)

siendo r el radio de curvatura local, Pg la densidad del solido, H es el calor de fusion que es una cantidad positiva, O es la

energia superficial liquido-solido y T es la temperatura de equilibrio del liquidus. La energfa superficial es un parametro

muy importante en morfologfas cuyos radios son menores a 10 Wm como lo son los ntcleos, las perturbaciones en las

intercaras, las dendritas, y las fases que constituyen los eutécticos.

El espaciado entre los brazos dendriticos secundarios, 7\.2, es una funcidn ciibica del tiempo local de solidificacion,

tf, de acuerdo a la expresion:

(1/3)
)\2 =55Mt) (4.73);

siendo M un término de movilidad denominado Parametro de Refusidn o Parametro de Embastecimiento,

definido asi:

m

r DLLnX—L

M = Xo
my, (1 - ko) (Xo - XT) 4.73)

m
donde XL es el valor miximo de la concentracion del liquido correspondiente al ultimo liquido, a menudo es igual a la
composicion del eutéctico X cuando en el diagrama binario de equilibrio de fases bajo estudio existe este tipo de

reaccion, conduce al uso de la expresion:

X
T I eut.
DL n

M = 0
my (1 - ko) (Xo - Xeur) (4.74)

En estas ecuaciones, I corresponde al parametro de Gibbs-Thomson definido por la relacion entre la energfa interfacial

liquido-solido y la entropia de fusion de la aleacion: (O/AS)). Cuando X" > X,y generalmente se produce la precipitacion



del eutéctico y su fraccion volumétrica f_, se puede calcular para X; = X, sabiendo que f,; = (1 — f5) de acuerdo a la

ecuacion:
1-2k,

He ] by -1 }
Haut. (4.75)

La fraccidon de eutéctico decrece al aumentar la retrodifusion. Mas alla de un determinado valor del pardmetro de

t,

"t-=m¢{2“°+

retrodifusion OU’, ecuacion (4.59), la solidificacion termina por encima de la temperatura del eutéctico, Tg, sin que se

produzca la reaccion eutéctica.

En la practica, el valor del parametro de embastecimiento, M, puede variar en un orden de magnitud. Sin
3 . PP . . -
embargo( ). como su efecto sobre 7\.2 es solamente proporcional a la raiz ciibica, las diferencias son muy pequefas al

compararselas con la inevitable dispersion de las medidas experimentales. Por lo tanto las graficas del espaciado entre

brazos dendriticos secundarios vs el tiempo local de solidificacidon en escalas logarimicas conducen a una relacién lineal con

una pendiente muy cercana a 0,33. tal como se muestra en la figura 4531,

El tiempo local de solidificacion, tf, se define como el tiempo para que el arreglo dendritico pase un punto arbitrario

de la pieza que esta solidificando, y por lo tanto es una medida de la velocidad de solidificacion. Cuando se graba la historia
térmica del enfriamiento y de la solidificacion de una pieza a la que se le colocan termopares a diferentes distancias a partir
del borde de extraccion de calor, el uso de los datos experimentales hace posible generar graficas como la de la figura
454 En ella, se representan las temperaturas del liquidus y del solidus en funcién de la distancia a partir del borde de
extraccion de calor para una aleacidon monofasica; estas graficas son muy ftiles para determinar parametros metalGrgicos

importantes como son: tiempo local de solidificacion e intervalo de temperaturas de solidificacion o intervalo de

temperaturas de solidificacion de no-equilibrio, ATs.
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Para cualquier distancia a partir del borde de extraccidon de calor, la horizontal trazada permite determinar el tiempo
local de solidificacion cuando se toma la diferencia entre los puntos de intercepcion con esas dos lineas isotérmicas. El
tiempo local de solidificacion definido como el tiempo en una determinada region de una pieza o de un lingote entre el
inicio y la finalizacion (cerca de la finalizacion) de la solidificacidn; es inversamente proporcional a la velocidad de
enfriamiento, (dT/dt), en dicha region, este parametro fuertemente influye sobre aspectos importantes que conducen a rasgos

microestructurales como espaciado entre brazos dendriticos y tamaho de inclusiones.
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La distancia vertical entre las curvas de liquidus y de solidus, representa la region de la pieza donde coexisten las
fases liquida y so6lida, zona pastosa, durante la solidificacion. Esta distancia corresponde al ancho de la zona pastosa, donde
este ancho tiene una gran influencia sobre las caracteristicas de alimentacion de metal liquido, sobre la formacion de

desgarramiento en caliente, y sobre la macrosegregacion.

El espaciado entre brazos dendriticos define el intervalo de microsegregacion dendritica que depende de las
condiciones de solidificacion, racionalizados en funcion del tiempo local de solidificacion, t;,. Un aspecto resaltante es
que el espaciado entre brazos dendriticos no se determina simplemente por el comportamiento del crecimiento inicial, sino
por los efectos subsiguientes de embastecimiento o de engrosamiento dendritico, etapa del proceso de solidificacion donde
los brazos dendriticos pequefios desaparecen y los brazos dendriticos crecen a un tamafio mas grande; estos eventos,
conducen a que el espaciado entre brazos dendriticos varien inversamente con la velocidad de enfriamiento. Mientras mayor
es el espaciado entre brazos dendriticos, mas dificultades hay en la homogeneizacion microestructural llevada a cabo en
tratamiento térmico subsecuente a la solidificacion de la pieza o del lingote. A manera de ejemplo de lo anteriormente

descrito, para producir una relativa reduccion en la microsegregacion dendritica en aceros con un espaciado entre brazos



dendriticos del orden de 107 cm, se requiere de un tratamiento térmico de homogeneizacion efectuado a 1200°C por

aproximadamente 300 horas, en ausencia de un simultaneo proceso de deformacion pléstica. Sin embargo, es importante
sefialar que el proceso de conformado plastico en caliente efectuado de manera simultanea al tratamiento de

homogeneizacion la mejora en reduccion de la microsegregacion es marginal.

La completa eliminacion de la microsegregacion dendritica conduce a grandes mejoras en las propiedades de los
productos solidificados; sin embargo, esta intencion es particularmente dificil de alcanzar cuando se forman particulas de
segundas fases. Para los aceros, se ha encontrado que las inclusiones de segundas fases que contienen azufre formadas
durante las @ltimas etapas de la solidificacion, ubicadas en las regiones interdendriticas que estan enriquecidas en soluto son
extremadamente estables y son las responsables de la inhibicion del refinamiento de grano; junto a la microsegregacion de
otros solutos, se considera que tienen efectos sobre la formacidon del bandeado en los materiales trabajados. En consecuencia,
solo la reduccion del espaciado entre brazos dendriticos mediante la velocidad de enfriamiento o de otros medios alternativos
son los que conducen a efectos benéficos extremos son pardmetros que conducen a sustanciales mejoras en el

comportamiento en servicio de los materiales vaciados.

4.3.-  PREDICCION MICROESTRUCTURAL.

El conocimiento de la fraccion solidificada junto a la velocidad de formacion de la fase solida en cada momento

1)

durante la solidificacion, hace posible™ el calculo de las diferentes cantidades de fases precipitadas, asf como también el

embastecimiento de la red dendritica, cuando se conoce el periodo de crecimiento de cada reaccion. En primer término, las
caracteristicas de la solidificacion se pueden visualizar mateméaticamente a través del procesamiento de las ecuaciones que
describen la fraccidon de fase primaria que progresivamente solidifica durante el transcurso del enfriamiento de las

aleaciones.

Al derivar con respecto a la temperatura las ecuaciones que describen el progreso de la fraccion solida de fase

primaria en funcion de la temperatura, se obtiene (dfy/dT) denominada velocidad fraccional de solidificacidon

tambien se le llama®” fraccion volumétrica de sdlido formado al cambiar la temperatura. En consecuencia,

proveniente de la ecuacion (4.54) se obtiene:
(ka1
L W Tf '1',.] k,-2 Py
IT ~ k,-1 T:-Ty

(4.76)
Proveniente de la ecuacion (4.61) se produce:

2atk, -1 2- Elz-:.k,, k,

= nolmenl Rt ] 477



El cambio en forma de las curvas Temperatura-tiempo depende(24) de la fraccion volumétrica de s6lido formado,
es decir de (dfg/dt); mientras mayor es la velocidad de incremento de la fraccion so6lida, menor es la pendiente (dT/dt) de
la curva de enfriamiento (T vs t). La fraccidon volumétrica de solido esta relacionada® al ntimero de cristales formados y
a su velocidad de crecimiento. Para bajas fracciones de solido formado, es decir, cuando (dfy/dT); -  es grande, se

espera<4) haya predominio de celdas o de dendritas gordas en vez de dendritas bien desarrolladas que posean brazos

secundarios y de alto orden.

La variacion de la fraccion de solido en funcion del tiempo de solidificacion primaria, (dfg/dt), denominada®
velocidad volumétrica de transformacion, se puede determinar asf:

;a7

& 4T & (4.78)

4.4.-  COHERENCIA DENDRITICA.

Durante las etapas primarias de la solidificacidon dendritica equiaxial, los cristales dendriticos se separan y se

. Lo - . - 2223 .
pueden mover libremente en el liquido para colisionar entre si e interactuar mecanicamente”>*”. El sistema como un todo
se contrae mediante un descenso uniforme desde el tope del liquido. Este movimiento simultineo de un barro dendritico

(22)

constituido por las dendritas solidificadas y el liquido remanente se denomina~ alimentacidon de masa (mass

feeding).

En las Gltimas etapas de la solidificacion, las dendritas que se han desarrollado empiezan a chocar entre si y el

oy . . 22
entramado dendritico empieza a ser coherente. En este punto, el sistema se comporta( )

menos como un liquido y empieza
a parecerse a un sdlido. Hay una transicion liquido-sdlido en cuanto a propiedades como: resistencia al corte,
conductividad térmica, y contraccion; de igual manera, cesa la alimentacion de masa. A este punto se le denomina punto
de coherencia dendritica; y los valores de temperatura, de tiempo, y de fraccion solida en ese punto, se les llama
temperatura de coherencia, tiempo de coherencia, y fraccion solida coherente, respectivamente.

(23

El punto de coherencia dendritica representa el tiempo cuando se obtiene el tamafio de grano final. La

determinacion de este punto mediante la técnica de analisis térmico con dos termopares es importante, porque cuando las



dendritas se hacen coherentes, en la region semisolida se empiezan a desarrollar, de manera simultanea, los siguientes

fendmenos*?:

(D). medida que el sistema continfla enfridndose, por contraccion térmica esta red dendritica estd sometida a
deformacion, y cuando localmente en dicha region se alcanza alta deformacion, los enlaces entre brazos dendriticos
se pueden romper y abrir grietas cuando no hay disponibilidad de liquido para alimentar ese espacio abierto,

fendmeno conocido con el nombre de desgarramiento en cliente (hot tearing).

2) por otro lado, la solidificacion a través de alimentacion interdendritica (interdendritic feeding) conduce a
macrosegregacion.

3) si hay insuficiencia en la alimentacion interdendritica, se formara porosidad por rechupe (shrinkage
porosity).

Estos hechos conducen a considerar que para el control de la formacion de defectos volumeétricos en las piezas vaciadas es

importante entender la coherencia dendritica.
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