MODELADO DE LA CINETICA DE '
SOLIDIFICACION DE PIEZAS FUNDIDAS EN
ALEACION A356

C. GONiALEZ, H. CRUZ, A. GARCIA, . BELTRAN, C. ATLATENCO (1) y J. JUAREZ (2)
Univ. Nacional Auténoma de México, (1} Fac. de Quimica, Depto. Ingenieria Metalurgica, (2) Inst. de
Investigacion en Materiales, Ciudad Universitaria, Circuito Interior, Del. Coyoacdn, 04510 México, D.F. - México

RESUMEN

Se aplica un modelo acoplado de transferencia de calor y cinética de solidificacién para predecir las historias
térmicas, la cinética de solidificacion y el espaciamiento interdentritico secundario en funcién de la posicién radial
en cilindros de aleacién A356 colados en moldes de arena. Las predicciones del modelo son comparadas con datos
experimentales empleando, para la caracterizacion de la cinética de solidificacion, al método de andlisis térmico
asistido por computadora denominado método de Fourier. Los resultados sugieren que la cinética local de
solidificacion depende marcadamente de la transferencia local de calor que se desarrolla al interior de la pieza. El
analisis de esta dependencia puede ser empleado para explicar las diferencias microestructurales observadas.

MODELING OF THE SOLIDIFICATION KINETICS OF A356 ALLOY CASTINGS

ABSTRACT

A coupled heat transfer and solidification kinetics model is employed to predict the thermal history, the solidification
kinetics and the secondary interdendritic arm spacing as a function of the radial position within cylindrical A356 alloy
sand castings. The model predictions are compared with experimental results by using, for the solidification kinetics
characterization, the computer aided thermal analysis method called Fourier method. The suggest that there exist
a strong dependence of the local solidification kinetics on the local heat transfer within the casting. The analysis of
this dependence may be used to explain the observed changes in microstructural characteristics.
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INTRODUCCION.

La comprension de los factores que afectan la for-
macidén de microestructura durante la solidifica-
cion y el enfriamiento de aleaciones, es de impor-
tancia fundamental para el control de las propie-
dades y de la calidad de los productos de fundi-
cion.

Debido a esto. en los ultimos afios ha surgido una
nueva corriente en el modelado de la solidifica-
cion, que ha sido denominada macro-micro mode-
lado, (Stefanescu, 1995), la cual incluye en su
planteamiento basico, el modelado de la cinetica
de formacién de microestructura acoplado al cal-
culo de la transferencia de calor. El principal pro-
blema a resolver consiste en describir la evolucion
de la temperatura en funcidn def tiempo y la posi-
cibn en una pieza que se enfrla y solidifica, to-
mando en cuenta la cinética de solidificacion de los
microconstituyentes en formacién durante {a trans-
formacion de fase.

A pesar de los avances recientes en el modelado
de la formacion de microestructura (Kraft et al.,
1996), existe solo un limitado numero de trabajos
enfocados al estudio de los fenébmenos que acon-
tecen a nivel local dentro de una pieza durante la
solidificacion (Fras et al., 1896).

La cinética local de solidificacién de la region cen-
tral de piezas simétricas puede ser caracterizada
experimentalmente mediante el procesamiento
numérico de las curvas de enfriamiento asociadas
a dos termopares introducidos dentro de la pieza
en posiciones conocidas, empleando el método de
analisis térmico asistido por computadora que ha
sido denominado método de Fourier. Los concep-
tos fundamentales y la implementacion de este
método se discuten en Ia literatura (Fras et al,
1993).

Dentro de este marco, este trabajo persigue los
siguientes objetivos:

(1) Elaborar un macro-micro modelo de solidifica-
cion que simule al enfriamiento y a la solidificaciéon
de una aleacion hipoeutéctica base Al-Si (A356)
colada en un molde de arena y comparar las
predicciones del modelo con resultados experi-
mentales en los aspectos térmico, cinético de soli-
dificacién y microestructural.

(2) Emplear los resultados obtenidos para explorar
la interrelacion existente entre la cinética local de
solidificacion y Ia transferencia de calor.

MODELO ELABORADO

El modelo elaborado en este trabajo consiste en el
acoplamiento de un modelo macroscépico de
transferencia de calor con un modelo microsco-
pico de cinética de solidificacion.
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Fig.1: Representacion esquematica del sistema
Modelo Macroscépico

El sistema bajo estudio, representado esquema-
ticamente en la Fig.1, consiste de un cilindro de
aleacion A356, inicialmente liquido, a una tempe-
ratura cercana a los 700 °C rodeado por un molde
de arena silica, que se encuentra, al inicio del
proceso, a la temperatura ambiente, 25 °C. La
transferencia de calor del metal hacia el molde se
produce como resultado del gradiente térmico
presente en {a intercara metal/molde.

En este trabajo se asume que durante el enfria-
miento y la solidificacion de la aleacién, el prin-
cipal mecanismo de transferencia de calor es la
conduccion.También se asume que el sistema
bajo estudio, ver Fig.1, puede ser descrito en coor-
denadas cilindricas, caso unidimensional, en la di-
reccion radial. Asimismo se asume que las propie-
dades termofisicas son constantes para el metal
liquido, el metal sélido y el material de moldeo. Ba-
jo estas condiciones, la ec.(1) describe la conser-
vacion de energla en el sistema.

CP,£=k,l-é—(rg)+L,i (1)
a ra\ a a
Qa = Qc. + Qs

En la ec.(1), T es la temperatura, (°C), Cp es la
capacidad calorifica, (J/m3 °C), t el tiempo, (s), k la
conductividad térmica (W/me°C), el subindice “i*”
indica la pertenencia al dominio del metal (i = 1) o
del molde (i = 2). La fracciéon sdlida y el calor
latente de fusién son representados respectiva-

mente por f,y L (J/m®).

La solucidon de la ec.(1) permite conocer la evo-
lucién de la temperatura en funcién de la posicién
radial r y del tiempo t, T(r,t), en el sistema com-
puesto metal/molde. En la ec.(1), Qa(W/m®) es el
flujo volumétrico de calor acumulado, Qe(Wim®) es
el flujo volumétrico de calor intercambiado vy
Qs(W/m® es el flujo volumeétrico de calor latente
liberado, siendo este Uultimo término no nulo
exclusivamente en el dominio de! metal y durante
la solidificacién. Para resolver la ec.(1) fue emplea-
do el método de diferencias finitas totaimente im-
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plicito, para lo cual se generé una descripcion dis-
cretizada de! sistema cilindrico metal/molde, cons-
tituida por un numero conocido de elementos de
volumen (EV). En el dominic del metal (i = 1) y
durante la solidificacion, la historia térmica de un
EV puede ser obtenida de la evolucion del fiujo lo-
cal de calor acumulado, Qa(ver ec.(1)), que a su
vez puede ser simulado medianté el conocimiento
del flujo neto de calor intercambiado por el EV con
sus alrrededores, Qc, y del fiujo de calor latente
liberado por la solidificacién local en el EV, Qs..

Las condiciones de frontera que fueron emplea-
das para resolver la ec.(1) se adoptaron conside-
rando (ver Fig.1) la condicion de simetria presente
en el eje del cilindro metélico, r = 0, ec.(2), una
transferencia convectiva de calor en ia intercara
molde/medic ambiente, r = R2, ec.(3) y un con-
tacto térmico perfecto en la intercara metal/molde,
r=R1, ec.(4).

ar

Z =0 2

Py (2)
or .

k _'=}ao Ts _Tao

s L ( R2 ) (3)
eT oT

k —=k — 4
m ar § 5" ()

En las ecs.(3)-(4), los subindices m y s correspon-
den al metal y a la arena respectivamente; la tem-

peratura superficial del molde de arena, la tem- -

peratura del medio ambiente y el coeficiente con-
vectivo de transferencia de calor son represen-
tados respectivamente por 7, 4,(°C), T, (°C)y A,

(WIm?*C).

Las condiciones iniciales empleadas para resolver
la ec.(1), suponiendo un llenado instantaneo del
molde, se indican en la ec. (5), donde r es la posi-
cion radial (ver Fig.1) y 7., es la temperatura a la
cual fue vaciado el'metal liquido en el.molde.

T(r) . t=0
r<RIE;T(r 0) =T, (5)
r>RE T(r. 0)=T,

En el dominio del metal y durante la solidificacién,
la solucién de la.ec.(1) requiere del conocimiento
de la evolucién de la fraccién sélida en funcion del
tiempo y de la posicion, f,(r, 1), informacién que es
extraida del modelo cinético de solidificacion.
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En la siguiente seccion se muestran las considera-
ciones adoptadas para tratar la cinética de forma-
cion de microestructura. Esta seccién finaliza con
un comentario en relacion al método experimental
empleado para caracterizar la cinética local de
solidificacién, ya que la fundamentacién del mis-
mo se basa en los conceptos ya mencionados.

Rearreglando la ec.(.1) se obtiene una expresion
que permite explicar la fundamentacion del méto-
do de Fourier, ec.(6): .

oT oT
__-_:&"._é_ y— +_Q_.’;.=ZF+_Q_»_"_ )
gt r dr{ Ir

donde am(mzls) es la difusividad térmica del metal
y ZF(°Cls) es ia curva cero o linea base de Fou-
rier, la cual puede ser calculada, en campos térmi-
cos simétricos (Fras et al, 1993),empleando la lec-
tura proveniente de dos termopares ubicados en
posiciones conocidas dentro de la pieza:

ZF.=am[———_4(TE"Z7)]=& M
Cp

2
e —n

En la ec. (7), r es la posicion radial con respecto al
eje de simetria de la pieza y los subindices | y E
se refieren a las posiciones del termopar mas cer-
cano al eje de simetria, 1, y del segundo termopar,
E, respectivamente y Qc representa el flujo neto de
calor intercambiado por la regién central de la
pieza (la regién ubicada entre r = 0 y ry = (r+1e)/2)
con sus alrrededores. .

Jt

a7
@, =Cp|l —-2F (8)

La ec.(8). obtenida rearreglando la ec.(6) en térmi-
nos de Qs, muestra que durante la solidificacién el
flujo instantaneo de calor latente liberado en la re-
gién central de la pieza puede ser calculado a par-
tir de la diferencia entre la velocidad de enfria-
miento medida en el termopar mas cercano al eje
de simetria y la curva cero de Fourier, ZF. La
descripcion detallada del procesamiento numérico
asociado con este método, se encuentra en la lite-
ratura (Fras et al.,1993).

Modelo Microscopico

La aleacién A356 esta formada, por dos micro-
constituyentes principales; (i) una solucidn sélida
rica en aluminio, que se presenta como dendritas
equiaxiales de fase primaria, (Backerud, 1990); (ii)
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el eutéctico irregular Al-Si, que consiste de placas
alternadas de silicio y solucién sélida de aluminio,
espaciadas irregularmente, que se ubica en las re-
giones interdendriticas e intergranulares de los
granos de fase primaria. Para simular 12 solidifica-
cién de estos microconstituyentes, el micromodelo
considera a la nucleacion, al crecimiento y al inter-
bloqueo entre granos.

El modelo asume una nucleacion instantanea para
los granos equiaxiales dendriticos y eutécticos for-
mados durante la solidificacién. Se asume que la
densidad de nacleos es una funcion de la velo-
cidad local de enfriamiento de la aleacion (d7/dt)
en el momento en que se aicanza la temperatura
de liquidus ( nucleos dendriticos) y la temperatura
eutéctica (nucleos eutécticos) y se calcula emple-
ando la ec.(9) donde N es el numero de nticleos
por unidad de volimen (m") y (dT/dt) es la velo-
cidad de enfriamiento cuando la aleacién alcanza
la temperatura de liquidus o la temperatura eutéc-
tica. (Upadhya y Paul, 1992). Los valores de las
constantes empleadas para cada microconstitu-
yente se muestran en la tabla 1.

N = A+B(dT/dt)’ ©)

Para calcular la evolucidén de la fracciéon sélida
asociada al crecimiento de la fase primaria, se
emple6 el modelo propuesto por Kanetkar y
Stefanescu (1988) para crecimiento equiaxial den-
dritico, incorporando el concepto de soluto equiva-
lente (Wang et al, 1993), para tomar en cuenta la
naturaleza muiticomponente de la aleacion A356.
La aleacién multicomponente es representada por
un sistema binario equivalente en donde el Al es el
solvente y un soluto equivalente representa las
contribuciones de todos los solutos presentes en la
aleacién. E! diagrama de fases asociado al binario
equivalente, es caracterizado por cuatro parame-
tros: la pendiente equivalente de liquidus, el coefi-
ciente de reparto de soluto equivalente, la concen-
tracién inicial de soluto equivalente y la solubilidad
maxima de soluto equivalente representados res-

pectivamente por m,,k,.C, y C™.

Los valores de estos parametros, mostradqs en la

Tabla 2, fueron calculados empleando el procedi-
miento propuesto por Wang et al., (1993) consi-
derando la composiciobn quimica de la aleacion
bajo estudio, ver Tabla 3 y los datos de pendien-
tes de liquidus y los coeficientes de reparto repor-
tados en la literatura (Backerud, 1890).

Para calcular el crecimiento de la fase primaria, el
grano dendritico semisélido es reemplazado por
una esfera sdlida equivalente, la cual contiene la
misma cantidad de soluto. La velocidad de creci-
miento de la esfera solida equivalente se calcula
mediante la ec. (10):
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Tabla 1: Propiedades y pardmetros empleados.

Aleacién A356 Unidades

Nucleacion dendritica (m™)

N =3.7x10° + 2.3x107 (dT/d)?

Nucleacion eutéctica (m™)

N = 5.2x10® + 3.5x10° (dT/dt)?

| & (liquido) = 77.36 (WIm°C)

Ky (solido) = 122.26 (WIm°C)

am(liguido) = 3.2x10” {m®/s)

anq(sélido) = 5.5x10° {m°Is)

@ = 2450 (Kg/m®)

L= 9.5x10° (J/im”)

I=9.3x10" (m°C)

D =3x10" 1 (mPs)

M=53x10" (mls)

4:=5x10" (m/s°C*)

Molde de arena silica

o= 1500 _ | (Kg/im¥)

ks=-4.3x10™° T°+1.4x10° T* (WIm°C)
-1.13x10% T + 1.039

T <600°C: Cps = -9.5x10™ T* (JIKg°C)

+1.2 T +740.69 '

T > 600°C:Cps = 1045.03 + 0.13 T (J/Kg:g)_

h_ =20 (WIm™C)

Tabla 2: Pardmetros de soluto equivalente em-

pleados por el modelo

m, k, C, e
(°C%) (=) (%) (%)
5.32 0.124 8.42 1.85

Tabla 3: Composicién quimica de la aleacién bajo
estudio (%en peso)

Si Mg Fe . Cu Al

76 0.25 0.48 0.10 bal.

R Dm .

s

P — ]
el (C'-C,
a ﬂ’F(k,,—l)C,,( ") (19

donde R; es el radio instantdneo de la esfera s6-
lida equivalente (m), D es el coeficiente de difu-
sion del soluto en el liquido (m%s), I"es el para-
metro de Gibbs-Thomson (°C m), T es la con-
centracion de soluto equivalente en la punta den-
dritica, y C, es la concentracion promedio de solu-
to equivalente en el liquido remanente, obtenida de
un modelo de microsegregacion. '

El espaciamiento interdendritico secundario, DAS,
es calculado en funcién del tiempo local de
solidificacién, t; es decir el tiempo transcurrido
desde el inicio y hasta el fin de la solidificacion
local y M es un coeficiente de correlacion semiem-
pirico (Zou,Apelian, 1993).

D.A.S =55Mt)" (1)
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Para modelar el crecimiento del eutéctico, fue
utilizada la ec.(12), (Magnin, 1991), donde Rg es el
radio de grano eutéctico y g (m/s°Cz) es el coe-
ficiente de crecimiento asociado.

R, .
—a'—- = p AT} (12)

Para tomar en cuenta el efecto del interbloqueo, se
empled la ecuacién de Jhonson-Mehl (Fras et
al., 1992).

Durante la solidificacién, el cambio local en frac-
cién sélida realizado en un intervalo de tiempo es
calculado al inicio de cada paso de calculo intro-
duciendo la Ultima temperatura local dentro del
modelo cinético de solidificacion. Los resultados
obtenidos son empleados durante el calculo del
nuevo campo de temperaturas. Las propiedades
termofisicas y.los parametros empleados en la a-
plicacién del modelo se muestran en la tabla 1. La
informacion relativa a la aleacién A356 fue toma-
da de la literatura (Rappaz,1987) y la informacion
del material de moldeo fue la empleada por
F.Mampaey, (1988).

DESARROLLO EXPERIMENTAL

Con el fin de comparar las historias térmicas, la
cinética local de solidificacion. y ias longitudes mi-
croestructurales predichas por el modelo elabora-
do con evidencia experimental, se fundieron, en un
horno eléctrico, cantidades predeterminadas de
aleacion A356 cuya composicion quimica es mos-
trada en la tabla 3. La aleacién liquida fue desga-

sificada con argén.durante ocho minutos y fue va-

ciada, a una temperatura de colada, medida en el
crisol, de 720 °C, dentro de un molde de arena que
presenta una cavidad cilindrica de 16 mm de
didmetro por 150 mm de aitura, aislado térmica-
mente en la base y en la tapa del cilindro con
placas de asbesto. Con el fin de registrar la his-
toria térmica de la aleacion, se introdujeron en la
seccion transversal que corresponde a ja mitad de
la altura del cilindro, dos termopares tipo K chro-
mel-alumel recubiertos con fundas bifilares de alu-
mina de 1.6mm de didmetro externo y fueron ubi-
cados en dos posiciones radiales con respecto ai
eje de simetria de la pieza: 0.5 mm y 3.5 mm. Los
termopares fueron conectados a un sistema de ad-
quisicion de datos y a una computadora personal.
Las curvas de enfriamiento obtenidas fueron pro-
cesadas numéricamente empleando el método de
Fourier para obtener informacion de la cinética de
solidificacion en la region central de la pieza.

La probeta sélida fue cortada transversalmente a
la mitad de la altura del cifindro con el fin de veri-
ficar las posiciones de los termopares y la muestra
asl obtenida fue preparada metalograficamente
para observar la microestructura. Para el analisis
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metalografico fueron. consideradas tres regiones
de interés: (1) en r = 0 mm: centro de la muestra;
(2) en r = 8 mm: intercara metal/molde y finalmen-
te (3) en r = 4 mm: region intermedia. La atencion
se centré en los valores locales promedio del
espaciamiento interdendritico secundario ( DAS ).

RESULTADOS

La Fig.2 muestra las curvas experimentales de en-
friamiento que resultan de las lecturas de los dos
termopares ubicados en las dos posiciones radia-
les anteriormente mencionadas.En la Fig.3 se mu-
estran las curvas de enfriamiento obtenidas de la
resolucién numérica de la ec.(1) a través de la a-
plicacion del modelo elaborado, considerando pa-
ra el calculo las condiciones experimentales de
llenado de! molde y desplegando las evoluciones
locales de temperatura en las posiciones radiales
de interés (0.5 mmy 3.5 mm).

La Fig.4 muestra las predicciones del modelo con
respecto a la variacion del DAS en funcion de la
posicion radial en la pieza. Los valores mostrados
fueron calculados por el modelo tomando en cuen-
ta los tiempos locales de solidificacion y la ec.(11).

700

[=3
(=3
(=3

Temperatura (°C)

500

{ 20 40 60 80
tiempo (s)

Fig.2: Curvas de enfriamiento asociadas a las
lecturas experimentales.

700

=)
[
(=]

Temperatura (°C)

500
0 20 40 60 80
tiempo (s)

Fig.3: Curvas de enfriamiento predichas por el
modelo empleando para el calculo las condiciones
experimentales.
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Las Figs.5 y 6 muestran las fotomicrografias de la
regiéon central y extrema de la probeta experimen-
tal. En la parte superior izquierda de la Fig.6 se
puede apreciar que conforme la regién explorada
se desplaza de la interfase metal/molde, region
adyacente a la zona que aparece cbscura, hacia el
interior de la pieza. el DAS Jocal tiende a adoptar
valores similares a los presentes en el centro de la
pieza, Fig.5.

Con.el fin de comparar la cinética de solidificacion
actuante en la region central del cilindro las curvas

36

0 2 4 6 8
r (nm)

Fig.4: Predicciones del modelo ‘para la variacion

del DAS en funcién de la posicion radial dentro de

la pieza.

R A SRS
e R PP V ey
AR } ;”“‘? <5
.}" ‘\g‘}) ‘li\‘ ’Jﬁ:xn \.\\«,

Fig.5: Dendritas de fase primaria obtenidas en la
region central ( r = 0 mm) de ia probeta experi-
mental, (50X).

Fig.6: Dendritas de fase primaria obtenldas en la
regién extrema ( r = 8 mm) de la probeta experi-
mental (50X).
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de enfriamiento experimentales y simuladas, mos-
tradas en las Figs. 2 y 3, fueion procesadas numé-
ricamente aplicando el método de Fourier (Fras et
al.,1993).

En la Fig.7 se muestra la evolucién de la velocidad
de solidificacion, dfs/dt, obtenida de la aplicacién
del método de Fourier a las curvas de enfriamiento
consideradas.

Para obtener los resultados mostrados en la Fig.7
se empled, entre otros célculos, la ec.(14). En es-
ta figura se distinguen dos picos principales, el pri-

- mero corresponde a la solidificacién de las dendri-

tas de fase primaria y el segundo esta asociado a
la solidificacion del microconstituyente eutéctico.

La Fig.8 muestra las predicciones del modelo en
relacion con las evoluciones locales de Qc y la
velocidad de solidificacién, dfs/dt, ver ec.(1), aso-
ciadas a tres posiciones dentro del cilindro: (1)
centro de la muestra, (c), en r =.0 mm; (2) inter-
cara metal/molde, (i), en r = 8 mm y (3} regi6n
intermedia, {m), enr =4 mm. La Fig.9 muestra
las predicciones del modelo para las evoluciones
locales del gradiente térmico, dT/dr (oC/m) y dfs/dt
en las tres posiciones consideradas.

0.04 -simulacién
« 0.03]- sexperimental
=]
2
© 0.02

0.01

0 20 40 60 80
tiempo (s)

Fig.7: Evolucion de la velocidad de solidificacion,
dfs/dt, obtenida del procesamiento numérico de
las curvas de enfriamiento consideradas emplean-
do el método de Fourier.

0.24] r 0
= 1x10° B
,\.4/0.16 ;
3 <
;uo.os -2x10* O
o 1-3x10°

tiempo (s)

de Qc y de dfs/dt en tres
diferentes zonas de la pieza: eje de simetria (c:
centro), interfase metal/molde (i) y region interme-
dia entre las anteriores (m).

Fig.8: Evolucion
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Fig.9: Evolucion del gradiente térmico, dT/dr y de
la velocidad de solidificacion, dfs/dt en las zonas
mencionadas en la Fig.8.

DISCUSION

Comparando los resultados experimentales con las
predicciones obtenidas del modelo se observa, en
las Figs.2 -7 una aceptable concordancia cuali-
tativa entre las historias térmicas, las tendencias
microestructurales asi como las tendencias ciné-
ticas de solidificacion. Al comparar cuantitativa-
mente estos resultados se encuentran algunas
discrepancias, principalmente en las curvas de
enfriamiento, Figs.2 y 3 y en las evoluciones de
dfs/dt, Fig.7, al final de la solidificacién eutéctica.
Estas discrepancias pueden deberse a las limita-
ciones asociadas con las suposiciones simplifi-
cativas del modelo, al limitado conocimiento de las
propiedades termofisicas y de los par&metros em-
pleados, o también a los errores de medicion.

Los resultados obtenidos sugieren que la informa-

cion aportada por el modelo puede ser empleada

como una primera aproximacion para explorar la
fenomenologia tendiente a explicar lo que aconte-
ce al interior de la pieza durante el enfriamiento y
la solidificacion.

En la Fig.8, que muestra las prediciones del mo-
delo para las velocidades locales de solidificacion y
los flujos volumeétricios de calor intercambiado Qc,
en cada una de las tres regiones- consideradas
para la observacion metalografica, se observa que
la posicion relativa dentro de la pieza afecta la e-
volucion local de las velocidades de solidificacion y
de los eventos térmicos. Esto a su vez modifica las
condiciones presentes durante la solidificacion y
afecta las caracteristicas microestructurales del
sélido formado en diferentes posiciones dentro de
la pieza. Las predicciones del modelo indican que
la solidificacién inicia casi simultdneamente en
toda la pieza, como se observa en el repentino
aumento en las velocidades de solidificacién aso-
ciadas a las tres posiciones consideradas, ver
Fig.8, t=6 s. en donde también se nota que in-
mediatamente después del inicio de la solidifica-
cién se presenta una disminucion en el crecimien-
to de las velocidades de solidificaciéon presentes en
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las regiones internas de la pieza, (¢) y (m). Esta
tendencia continGa hasta que la mayor parte del
calor liberado por la selidificacion inicial de la re-
gién mas externa de la pieza (Fig.8, Qc, en (i)) es
transferida hacia el molde. Cuando esto se logra
las regiones internas aceleran su solidificacion in-
crementando secuenciaimente, del exterior y ha-
cia el interior, las velocidades locales de solidifica-
cion. De lo anterior, en la Fig.8 se observa una
marcada dependencia de la evolucion de la solidi-
ficacion con respecto a la transferencia local de
calor. Ya que Q. representa al flujo de calor inter-
cambiado por el volimen local con sus alrrede-
dores, (ver ec.(1)), el modelo indica que la sofidifi-
cacion local depende de la posibilidad de extraer el
calor latente desde el volumen local hacia el
exterior del sistema. Esto a su vez esta restringido
por la limitada capacidad extractora de calor aso-
ciada a la baja difusividad térmica que presenta el
molde de arena silica. De qui se desprende que la
cantidad de calor que puede ser transferida a tra-
vés del molde impone una restriccidn dinamica a la
evolucion del enfriamiento de la pieza:

Cuando la regién de la pieza cercana a la interca-
ra metal/molde, durante el enfriamiento, alcanza la
temperatura de liquidus, la solidificacién local de
esta zona inicia. Como el calor latente liberado no
puede ser transferido libremente hacia el molde,
debido las restricciones ya mencionadas, la
acumulacion de energla térmica en esta region
provoca cambios en los gradientes térmicos que
actoan al interior de la pieza.

La Fig.9 muestra las predicciones del modelo para
la evolucion de los gradientes térmicos locales,
presentes en la tres regiones consideradas. En es-
ta figura se observa que cuando la regién mas ex-
terna de la pieza, (i), inicia su solidificacién ( ver
Fig.9, t=6 s)y como el calor latente generado no

‘puede ser transferido facilmente hacia el molde, la

acumulacion local de energia produce una redu-
ccion en los gradientes térmicos locales actuantes
en las regiones internas (m) y (c). Esto a su vez
modifica los intercambios de calor entre las dife-
rentes regiones de la pieza (Q. en la Fig 8), y con-
trola la evolucion de la solidificacion dentro de la
pieza. Se infiere, entonces, que el calor latente
liberado durante la solidificacion de la region mas
externa de la pieza y Ia limitacion a la extraccion de
calor impuesta por la baja difusividad térmica del
molde, estan relacionadas con los cambios ob-
servados en los gradientes térmicos locales, lo cu-
al restringe la solidificacion de las regiones mas
internas de la pieza, controlando la cantidad de
calor que puede ser transferida desde estas regio-
nes hacia el exterior.

Se ha encontrado (Kurz,Fisher,1986) que la mag-
nitud de los espaciamientos dendriticos depende
del subenfriamiento térmico operante durante la
formacién de las dendritas y tambien del tiempo
disponible para su engrosamiento. De acuerdo con
ésto los menores espaciamientos: dendriticos es-

205



tan asociados a grandes subenfriamientos y a ti-
empos locales de solidificaciéon reducidos. Las teo-
rias de crecimiento dendritico (Kurz,Fisher, 1986)
sefialan que conforme se incrementa el subenfria-
miento térmico operante hay un incremento en la
velocidad de solidificacion y una disminucion en el
espaciamiento interdendritico. Transladando lo an-
terior a lo observado en la Fig.8, el modelo mues-
tra que durante la formacién de las dendritas de
fase primaria ( entre t = 6 y 26s ), la méaxima velo-
cidad de solidificacion se presenta en la vecindad
inmediata a la interfase metal/molde. También se
observa que las velocidades de solidificacion pre-
sentes en las regiones intermedia y central son
similares entre si. Durante Ia solidificacién del mi-
croconstituyente eutéctico ( entre t =26y 56s ) el
modelo predice que el menor tiempo local de soli-
dificacion es alcanzado en la regién (i) mientras
que las regiones (m) y (c) muestran tiempos loca-
les de solidificacion similares entre sf, como se
desprende de las intersecciones de las evolucio-
nes locales de velocidad de solidificacion con el eje
de las abscisas, al final de la solidificaciéon. En
resumen el modelo indica que los cambios
. observados de los espaciamientos interdendriticos
secundarios en funcion de la posicion dentro de la
pieza estan asociados a los cambios en los gra-
dientes térmicos locales que se presentan al
interior de la pieza como resultado de las
restricciones a la extraccion de calor impuestas por
la baja difusividad térmica del material de moldeo y
a las consecuencias térmicas y cinéticas de
solidificacion asociadas a estos cambios.

CONCLUSIONES

La comparacién-entre los resuitados predichos por
el modelo elaborado y los resultados experimen-
tales encontrados muestra una concordancia cua-
litativa aceptable en las historias térmicas, en la
cinética de solidificacion y en las tendencias
microestructurales, en particular en la variacion
local del DAS en funcién de la posicién radial
dentro de la pieza cilindrica.

Los resultados experimentales y los predichos por
el modelo sugieren que existe una total dependen-
cia de la cinética local de solidificacion con res-
pecto a la tranferencia local de calor y que el ana-
lisis de esta dependencia puede ser empleada
para explicar los cambios observados en las ca-
racteristicas microestructurales presentes en dife-
rentes posiciones dentro de una pieza colada en
un molde de arena.
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