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RESUMEN

La fundicion gris es el material mas utilizado dentro de las fundiciones, abarcando
practicamente la mitad de la produccion mundial. Es por esto que el proceso de
solidificacion de la fundicidn gris ha sido objeto de varios estudios de modelacion, sin
embargo casi todos los modelos disponibles tratan s6lo con la composicion mas
utilizada, la hipoeutéctica. Ademas los modelos relacionados con la fundicion de fierro
hipereutéctica de grafito laminar, sobre todo para la zona proeutéctica y eutectoide, son
bastante dificiles de encontrar en la literatura. Por lo tanto, en esta tesis, junto con
presentar las propiedades y caracteristicas de las fundiciones de fierro ademas de sus
beneficios frente a otros materiales, se propone un modelo térmico-microestructural
multiescala para describir la solidificacion y transformacion eutectoide de una fundicion
gris con una composicion ligeramente hipereutéctica, donde las principales predicciones
fueron: (a) las evoluciones de la temperatura, (b) las fracciones de grafito, ferrita y
perlita, (c) la densidad y (d) tamafio de grano del eutéctico gris, de la ferrita y de la
perlita, (e) el espacio interlaminar promedio del grafito y (f) su grosor. La prediccion de
las curvas de enfriamiento y las fracciones involucradas para fundiciones con dos
diferentes composiciones y dos temperaturas de colada distintas fueron validadas con
mediciones experimentales. Ademas se discuten las diferencias de este modelo con otros

desarrollados para composiciones hipoutécticas.

Palabras Claves: Fundicion gris, composicion hipereutéctica, grafito laminar,
solidificacién, transformacion eutectoide, método de elementos finitos, simulacién

numeérica.



ABSTRACT

Castings made from gray cast iron account for almost half the volume of all castings
produced globally. Therefore, the gray cast iron solidification process has been the
subject of several modeling studies, however all available models appear to deal with
only the more widely used hypoeutectic compositions. Models related to hypereutectic
gray iron compositions with lamellar (or flake) graphite, and in particular for the
proeutectic and eutectoid zones, are hard to find in the open literature. Hence, in this
thesis, along with presenting the properties and characteristics of gray cast iron in
addition to their benefits over other materials, a thermal microstructural multiscale
model is proposed to describe the solidification and eutectoid transformation of a
slightly hypereutectic composition leading to lamellar graphite gray iron morphology.
The main predictions were: (a) temperature evolutions, (b) fractions of graphite, ferrite
and pearlite, (c) density and (d) size of ferrite, pearlite and gray eutectic grains, (e)
average interlamellar graphite spacing and (f) its thickness. The predicted cooling curves
and fractions for castings with two different compositions and two different pouring
temperatures were validated using experimental data. The differences between this

model and existing models for hypoeutectic compositions are discussed.

Keywords: Gray cast iron, hypereutectic composition, lamellar graphite, solidification,

eutectoid transformation, finite element model, numerical simulation.

X



INTRODUCCION
1.1 Antecedentes Generales

Entre todos los tipos de fundiciones, las de fierro son el material mas utilizado
abarcando un 72 % de la produccién mundial, de los cuales dos tercios
corresponden a la fundicion gris (Figura 1-1) (A Modern Casting Staff, 2012).
Esto se debe a su buena colabilidad, capacidad de amortiguamiento, resistencia al
impacto térmico y a la compresion, ademas de tener un bajo costo de produccion

(Stefanescu, 2005).

Produccion mundial 7%
o Otros No-
Aluminio Ferrozos
0.5%
Cobre
18%

Fundicion
maleable
1.4%

Figura 1-1: Produccion mundial de un total de 98.6 millones de toneladas métricas.

La optimizacion del proceso de fundicion mediante simulaciones se hace
altamente necesaria, debido a los altos costos, principalmente energéticos, que

conlleva la produccion de piezas fundidas. Incluso, debido a los grandes



volumenes de produccidn, pequefias mejoras en estos procesos pueden significar
grandes ahorros energéticos.

Actualmente la fundicion gris es utilizada en una amplia variedad de aplicaciones,
incluyendo magquinaria, estructuras y componentes de automoviles (Craig et al.,
2002). Dependiendo de la necesidad, las propiedades fisicas y mecanicas de las
fundiciones de fierro se pueden alterar agregando ciertos elementos que son
capaces de cambiar la morfologia del grafito desde laminar hasta nodular (i.e.
esferoidal) (Kim et al., 2009a; Kim et al., 2009b; Alp et al., 2005; Holmgren et al.,
2007); ver Figura 1-2. Ademas de esto, en las fundiciones de fierro con grafito
laminar, se pueden obtener distintas formas de laminas al aumentar el carbono
equivalente (CE) lo suficiente (> 4.26 %) como para cambiar la composicion de
hipoeutéctica a hipereutéctica (Rivera et al., 2004). En la Figura 1-3 se pueden
observar micrografias con la clasificacion de los distintos tipos de grafito laminar,
el grafito tipo A se forma en condiciones de bajos subenfriamientos, el tipo B se da
en composiciones cercanas al eutéctico y con subenfriamientos mayores que el
anterior, el C se produce en composiciones hipereutécticas y los tipos D y E se
producen en composiciones hipoeutécticas con subenfriamientos mayores que en

los otros casos.



Compacto Esferoidal

oo |

Figura 1-2: Micrografias electronicas de barrido (SEM) para las distintas morfologias del
grafito (Dawson et al., 2001).
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Figura 1-3: Clasificacion de los tipos de grafito en fundiciones grises. Adaptada de
(Elkem, 2004).




De la revision bibliogréafica a presentar en el Capitulo 2 es evidente la escasez de
modelos que recreen la solidificacion de fundiciones grises hipereutécticas,
ademas de la transformacion eutectoide para fundiciones de grafito laminar, por lo

gue se hace necesario seguir avanzando en la modelacion de estos procesos.

La hipoétesis de este trabajo, motivada por los aspectos sefialados anteriormente,
consiste en que la simulacion del proceso de solidificacion de fundiciones grises,
mediante un modelo térmico-microestructural que incorpore la transformacién en
estado solido, permite predecir la respuesta de la aleacion bajo diferentes
condiciones de operacién y, por lo tanto, puede constituir una herramienta de

apoyo al disefio de sistemas de fundicion.

1.2 Objetivos

En esta tesis se propone un modelo multiescala que es utilizado para simular los
procesos de solidificacidn y transformacion en estado sélido de una fundicion gris
con una composicion hipereutéctica. En este contexto, un modelo continuo a nivel
macro es acoplado a un modelo micro a través de una funcion de cambio de fase.
El modelo continuo (macro) simula los fenémenos térmicos a través de la ecuacién
de energia, mientras que el modelo micro incluye las transformaciones
proeutéctica, eutéctica y eutectoide, con sus respectivas reacciones estables y
metaestables. Ademas de esto, el modelo eutectoide depende de los resultados

obtenidos en la transformacién eutéctica, especificamente en las caracteristicas de



la morfologia del grafito (i.e. espacio interlaminar y grosor). EI modelo es resuelto
mediante el método de elementos finitos (FEM), mientras que las simulaciones
consideran las diferentes temperaturas de colada y diferentes composiciones de las
fundiciones. Los resultados incluyen las curvas de enfriamiento; las fracciones de
grafito, ferrita y perlita; la densidad y tamafio de los granos del eutéctico gris, de
ferrita y perlita; el espacio interlaminar promedio del grafito y su grosor. El
enfoque de de esta tesis incluye la formulaciébn matematica del modelo de
solidificacion y el de la transformacion eutectoide, junto con la validacion
experimental de las curvas de enfriamiento y las fracciones predichas de cada fase

para fundiciones con diferentes composiciones y temperaturas de colada.

1.3 Contenido de la Tesis

Esta tesis se divide en seis capitulos, el Capitulo 2 presenta las caracteristicas de
las fundiciones de fierro junto con los mecanismos involucrados en los cambios de
fase de la fundicion gris, ademas de una revisién bibliografica de los distintos
modelos de simulacion para la solidificacion y transformacién en estado sélido de
ésta. En el Capitulo 3 se desarrolla el modelo térmico-microestructural de los
procesos de solidificacion y transformacion eutectoide de la fundicién gris. El
Capitulo 4 presenta la metodologia experimental con la que se obtuvo los
resultados para validar el modelo, también se presenta la simulacion numérica con
su respectiva formulacién del método de elementos finitos y los datos de la

simulacion. En el Capitulo 5 se analizan los resultados obtenidos mediante las



simulaciones y mediciones experimentales, ademas se valida el modelo con los
resultados obtenidos experimentalmente. Finalmente, en el Capitulo 6 se presentan

las conclusiones de la tesis y las futuras lineas de investigacion que se pueden

realizar a partir de ésta.



2.

ESTADO DEL ARTE
2.1 Introduccion

En este Capitulo se presenta la clasificacion de las fundiciones de fierro y las fases
que lo componen, ademas de las propiedades de la fundicién gris y sus
mecanismos de solidificacion y transformacion en estado solido. Luego se
presentan los modelos existentes para los procesos de solidificacion y
transformacion eutectoide, junto con algunos parametros necesarios para las

simulaciones.

2.2 Fundiciones de Fierro

Las fundiciones de fierro son aleaciones de Fe y C que por lo general ademas

contienen Si en cantidades mayores al 1 % en peso.

2.2.1 Clasificacion
Estas fundiciones se pueden clasificar en cinco tipos segun su nombre comercial:
a) Fundicion gris

La fundicion gris recibe su nombre debido al color de su superficie fracturada, en
esta fundicion el C solidifica segln la transformacién estable formando grafito en
forma de laminas insertas en una matriz que puede ser de ferrita, perlita 0 una
mezcla de ambas. La gran mayoria de las veces contiene Si, ya que es un elemento

altamente grafitizante y en algunos casos puede contener Al, Ni o Cu que también



promueven la formacion de grafito, mediante la disolucion de los microgrupos de

Fe-C formados en el liquido.
b) Fundicion blanca

La fundicién blanca recibe su nombre por la misma razon que la fundicion gris,
pero a diferencia de la anterior ésta solidifica mediante la transformacién
metaestable formando carburos de fierro, que en la mayoria de los casos, son del

tipo Fe,C, en la Figura 2-1 se puede observar los carburos de color blanco. A esta

fundicion a veces se le agregan elementos establizadores de carburos como el Cr,

el Vyel Ti.

"'\I\'/ o ‘

’O/:
\ .d P

Figura 2-1: Micrografia de una fundicion blanca (Cochrane, 2002).

c) Fundicién coquillada

Es una fundicion que combina las fundiciones gris y blanca, es decir, en su
exterior es blanca y en su interior es gris debido a las diferencias en las

velocidades de enfriamiento de la pieza, se utiliza en aplicaciones que requieran



una mayor dureza superficial para reducir el desgaste, pero que a la vez no pierdan
tanta ductilidad como la fundicion blanca. En la Figura 2-2 se puede observar esta

fundicion con ambos colores de fractura, el blanco y el gris.

Figura 2-2: Fotografia de una fundicion coquillada (Konig, 2011).

d) Fundicién ductil

Al agregar elementos nodularizantes como el Mg a la fundicién gris, el grafito
crece de forma esferoidal en vez de laminar como se puede observar en la Figura
2-3. Como su nombre lo dice es una funcién mas ductil que la gris, ademas de

tener una mayor resistencia y resiliencia.

—
S0 yum

Figura 2-3: Micrografia de una fundicion ddctil (Radzikowska, 2005).
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e) Fundicion maleable

Esta fundicion se obtiene luego de aplicar un tratamiento térmico a la fundicién
blanca, en este proceso los carburos de fierro se grafitizan, i.e. la cementita se

descompone segun la reaccion Fe,C — 3Fe+C. El resultado de este proceso es

una fundicion con mayor ductilidad que la fundicion gris.

e &, !

Figura 2-4: Micrografia de una fundicion maleable (Radzikowska, 2005).

También existe la fundicién con grafito compacto o vermicular, si bien no tiene un
nombre comercial, se caracteriza por ser una fundicion intermedia entre la
fundicion gris y la dactil, ya que la morfologia del grafito es una transicién entre
las laminas y los nddulos (Figura 2-5), por lo que tiene cualidades de ambas

fundiciones.
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Figura 2-5: Micrografia de una fundicion de fierro con grafito compacto (Kim et al., 2009a).

2.2.2 Fases que componen la fundicion gris

Las fases presentes en la fundicion gris van cambiando segln la temperatura a la

que se encuentre, éstas son el grafito, la austenita, la ferrita y la cementita.

El grafito es una forma alotropica del carbono y tiene una estructura cristalina
hexagonal como se observa en la Figura 2-6, en ésta ademas se pueden apreciar los

planos del prisma (1010) y los basales (0001), junto con las direcciones

cristalograficas a [1010] y ¢ [0001].
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Crystallographic orientation
¢ [0001]

Basal plane (0001)

B

Prism face
(1010) Crystallographic orientation

Figura 2-6: Esquema de la estructura cristalina del grafito (Jiyang, 2009b).

La austenita, también conocida como fierro gamma (y-Fe), es un alotropo de

fierro que ademaés contiene C situado en los sitios intersticiales. La austenita posee
una estructura cubica centrada en las caras (FCC) y puede disolver entre un 2 % de

C a la temperatura eutéctica y un 0.8 % C a la temperatura eutectoide.

La ferrita, también conocida como fierro alfa (a-Fe), es un alotropo de fierro al
igual que la austenita, pero con la diferencia de que la ferrita puede disolver sélo
hasta un 0.02 % C a la temperatura eutectoide y tiene una estructura cubica
centrada en el cuerpo (BCC). A pesar de que la estructura BCC posee una mayor
cantidad de sitios intersticiales que la estructura FCC, el menor tamafio de estos

sitios en la estructura BCC dificulta la acomodacion de los atomos de carbono,
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causando que la solubilidad del C en la ferrita sea mucho menor que en la
austenita.

La cementita es el carburo de fierro mas comun en las fundiciones blancas y
ademas es una de las fases que forma la perlita y el eutéctico blanco. La cementita
tiene una estructura cristalina ortorrombica como se puede ver en la Figura 2-7 y

estd compuesta mayoritariamente por Fe junto con un 6.67 % C.

0.6726nn

O Featom
® ( atom

Figura 2-7: Esquema de la estructura cristalina de la cementita (Jiyang, 2011a).

2.2.3 Propiedades fisicas y mecanicas

Algunos de los beneficios de la composicion hipereutéctica son la gran capacidad
de amortiguamiento y su buena difusividad térmica, ya que estas propiedades se

ven incrementadas cuando las laminas de grafito son mas largas y gruesas,
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caracteristicas propias de esta composicion (Liu et al., 2004; Hecht et al., 1999).
En la Figura 2-8 se puede observar un esquema de la forma en que se propaga el

calor a lo largo de los planos basales (0001). Junto con esto, el efecto de

contraccion producido durante la mayoria de los procesos de solidificacion, se ve
significativamente reducido al usar esta composicion (Larrafiaga y Sertucha,
2010), con lo que se obtienen superficies con una menor rugosidad. Sin embargo,
las consecuencias de usar esta composicidn es que las propiedades mecéanicas se
ven disminuidas, por lo que se obtiene un material con menor dureza y resistencia
(Murakami et al., 2006), la menor tenacidad obtenida se debe a que las puntas de
las laminas de grafito actian como concentradores de esfuerzos (Tong et al., 2009)
como se puede observar en la Figura 2-9, donde las microgrietas comienzan a

crecer justamente a partir de estos lugares.

Figura 2-8: Propagacion del calor a lo largo de las ldaminas de grafito (Kempers, 1966).
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Figura 2-9: Microfracturas causadas por concentraciones de esfuerzos (Tong et al., 2009).

Al aumentar la cantidad de Si se mejora la tenacidad y resistencia al desgaste, pero
a la vez disminuye su dureza (Agunsoye et al., 2013). EIl P es un elemento que por
lo general proviene del arrabio, éste aumenta la fluidez de la fundicion y cuando se
encuentra en cantidades mayores a 0.05 % es capaz de formar esteadita, un

eutéctico compuesto por ferrita y fosfuro de fierro (Fe,P ), el cual endurece la

fundicion y al mismo tiempo la hace mas fragil (Abbasi et al., 2007).

2.2.4 Solidificacion

La microestructura que se obtiene a partir de la solidificacién de las fundiciones de
fierro va a depender principalmente de la composicién del material y de su
velocidad de enfriamiento, a la vez esta Gltima va a depender, basicamente, del
grosor de la pieza que se esté colando, junto con las caracteristicas y propiedades

fisicas del molde.
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Cuando la aleacién de Fe-C-Si se encuentra bajo la temperatura liquidus, la
primera fase que comienza a solidificar va a ser la austenita primaria, para el caso
de las composiciones hipoeutécticas, o el grafito primario, en el caso de las

hipereutécticas, como se puede observar en el diagrama de fases de la Figura 2-10.

Composition {at% C)

0 5 10 15 98
1600 | | {5 i
1400 Licquid
q+ —2500
Graphite
1200 ,
&) v (Austenite) ! E
g, —/ 2000 4
5 5
5 1000 =
E- y + Graphite e
= =
ann — 1500
[
B
600 a (Ferrite) :
+ Graphite
“ P — 1000
| | I I |
400, 1 2 3 4 Y ap 100
Composition (wi% C) Graphite

Figura 2-10: Diagrama de fases Fe-C'.

L El simbolo v se utilizara para representar la austenita, a pesar de que ésta esté compuesta por Fe-y y C.
Lo mismo para el caso de la ferrita, donde se utilizara el simbolo o.
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Al alcanzar la temperatura eutéctica las principales microestructuras que se pueden
formar son el eutéctico gris, en el caso de la transformacion estable, y el blanco,
para el caso metaestable. Que la fundicion de fierro al solidificar siga el sistema
estable 0o metaestable va a depender de la composicion y la velocidad de
enfriamiento, es decir, no va a depender de si la solidificacion ocurre en equilibrio
o fuera de él. Ya que asi como la cristalizacion del grafito puede ocurrir sin que se
cumpla la condicién de equilibrio, a su vez, la formacién de cementita no
necesariamente requiere que la cristalizacion ocurra fuera del equilibrio. No
obstante, bajo condiciones fuera del equilibrio, la fundicion de fierro puede pasar

con mayor facilidad desde el sistema estable hacia el metaestable (Jiyang, 2009a).

Bajo la temperatura eutéctica metaestable tanto el eutéctico gris como el blanco
pueden nuclear y crecer competitivamente, pero la velocidad de crecimiento del
eutéctico blanco es mayor que la del gris, esto se debe a que la formacion de
carburos (i.e. cementita) necesita una difusion de &tomos de carbono mucho menor

que la formacion de grafito (Jiyang, 2011b).
a) Transformacion proeutéctica

Como en esta tesis se trabajard con una composicion hipereutéctica, el grafito
(proeutéctico) primario es la primera fase en comenzar a nuclear y crecer. Este tipo
de grafito se diferencia del grafito eutéctico por la forma de sus placas, las que son
bastante mas rectas, ademas de ser mas largas y tener un grosor mayor, como se

puede ver en la Figura 2-11.
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Figura 2-11: Grafito primario (Lacaze et al., 2013).

La nucleacion del grafito puede ocurrir tanto en el liquido (Loper y Heine, 1961,
Larrafiaga y Sertucha, 2010) como en sustratos (Jiyang, 2009b). El grafito crece
principalmente mediante un mecanismo en que las particulas de carbono nuclean
apoyadas en dos superficies de capas de carbono, es decir, en el plano prismatico
(1010) de unay en el basal (0001) de la otra, creciendo en la direccién a [1010]
con lo que se forman las laminas de grafito. La otra opcién es mediante un
mecanismo de dislocaciones helicoidales que ocurre para el caso del grafito

esferoidal, donde éste crece preferentemente en la direccion ¢ [0001], ambos

mecanismos se muestran en un esquema en la Figura 2-12 (Jiyang, 2009b).
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Figura 2-12: Esquema de crecimiento del grafito. Adaptado de Jiyang (2009b) y Jiyang (2010).

b) Transformacion eutéctica estable

El eutéctico gris corresponde a la transformacion estable durante la solidificacion,
éste tiene una estructura laminar y se clasifica como un eutéctico irregular
compuesto por dos fases, la austenita y el grafito (Jiyang, 2009c). En la Figura 2-
13 se pueden ver las ldminas de grafito de un eutéctico gris que estaba creciendo,

ademas se puede observar que su crecimiento ocurre de forma equiaxial.
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Figura 2-13: SEM de un grano eutéctico gris (Fras et al., 2007).

A la temperatura eutéctica, el grafito puede nuclear tanto en Oxidos como en
sulfuros complejos (Campbell, 2009; Jianzhong, 1988). Riposan et al. (2010)
propusieron un modelo de tres etapas para la nucleacién del grafito eutéctico en
fundiciones grises, en primer lugar nuclean 6xidos pequefios que pueden formarse,
por ejemplo, a partir de pequefias cantidades de Al presente en la composicion (i.e.

incluso menores a 0.003 %). Estos oxidos, que pueden ser del tipo Al,O,, sirven

como agentes de nucleacion para los sulfuros de Mn, ya sean simples como el
MnS o méas complejos de la forma (Mn,X)S (donde X = Fe, Al, O, Si, etc.), los que
envuelven a los 6xidos. Y finalmente el grafito utiliza los bordes de los sulfuros

como sitios de nucleacion gracias al gran parecido entre los sistemas
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cristalograficos de ambos (Sommerfeld et al., 2008); en la Figura 2-14 se presenta

el mecanismo de nucleacion de tres etapas.

(b)

d

(@)

0.7 mer1 22 00k ESECOMP 20°107-04

Figura 2-14: Mecanismo de nucleacion de tres etapas para el grafito (a) presentado por Riposan
et al. (2010) y (b) una micrografia de Sommerfeld et al. (2008).

Una vez que el grafito comienza a crecer, la austenita nuclea en los planos basales

(0001) del grafito (Jiyang, 2009c), sin embargo este proceso no ocurre de forma

inversa, es decir, el grafito no nuclea en la austenita, ya que para que esto ocurra se
necesitan subenfriamientos mayores a los 200 °C (Mizoguchi y Perepezko, 1997).
Sin embargo, Roviglione y Hermida (2004) reportaron que tanto el grafito como la
austenita pueden nuclear en su compafiero eutéctico, pero no presentan evidencia
experimental ni tedrica de esta teoria. El crecimiento de ambas fases ocurre de
forma cooperativa, donde el grafito es la fase lider y la austenita crece acoplada a
éste en forma de dendritas y en la direccion ¢ [0001]; que exista una fase que
lidere el crecimiento se debe a la diferencia de temperatura en el frente de
solidificacion entre ambas fases. (Jiyang, 2009c). El grafito al crecer rechaza el Si,

por lo que la austenita crece en contacto con el liquido abundante en Si, luego,
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como el coeficiente de particion del Si en la austenita es mayor que uno, la
austenita que estd cerca del liquido queda abundante en Si, elemento que
disminuye la actividad del C, haciendo que el C que estaba en la austenita cerca
del liquido migre en una direccion opuesta al liquido, hacia donde el grafito esta
creciendo (Roviglione y Hermida, 2004). Este mecanismo se presenta en la Figura

2-15.

Figura 2-15: Esquema del crecimiento del eutéctico gris.

c) Transformacion eutéctica metaestable

El eutéctico blanco corresponde a la transformacién metaestable, esta compuesto
por dos fases que son la austenita y la cementita, y puede desarrollar dos posibles
microestructuras: la ledeburita y la cementita tipo placa, siendo la primera la mas
comun, ya que la presencia de Si promueve esta estructura por sobre la otra
(Jiyang, 2011b), la diferencia entre ambas se presenta en las micrografias de la

Figura 2-16.
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Figura 2-16: Micrografia de Ledeburita (a) y cementita tipo placa (b) (Rickard y Hughes, 1961).

A la temperatura eutéctica metaestable la primera fase capaz de nuclear es la
cementita, para luego formar el eutéctico blanco. Ambas fases crecen de forma
cooperativa, donde la cementita crece como la fase lider mientras la austenita la

sigue (Jiyang, 2011b).

2.2.5 Transformacion en estado solido

Debido al hecho de que la austenita es inestable a temperatura ambiente, a partir
de esta se producen transformaciones en estado solido a la temperatura eutectoide
y puede formar nuevas fases. Esto resulta en la formacion de ferrita mas grafito,
para el caso de la transformacion estable, y en perlita para el caso metaestable,

donde la composicion y velocidad de enfriamiento serén las variables principales
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que definiran las cantidad producida de cada una, ya que ambas nuclean y crecen

de forma competitiva (Lacaze y Gerval, 1998).
a) Transformacion eutectoide estable

La ferrita corresponde al estado estable de la transformacion de la austenita a la
temperatura eutectoide estable. La ferrita nuclea en las laminas de grafito donde la
concentracion de Si es alta (elemento que promueve la ferrita) y la de C tiene el
valor més bajo (Jiyang, 2009c). Junto con esto, la ferrita nuclea preferentemente
en el plano del prisma (1010) como se observa en la Figura 2-17, ésta también
puede hacerlo en los planos basales (0001), pero su crecimiento es bastante méas

lento. La ferrita crece mediante un mecanismo de difusion controlado por el flujo
de carbono, el cual depende de la morfologia del grafito. Los flujos de carbono
entre la austenita, la ferrita y el grafito regulan la velocidad de crecimiento de la

ferrita (Catalina et al., 2000).

basal plane
(0001)
prism plane = ::-
(10 T0) \@
ferrite

Figura 2-17: Sitios preferenciales de nucleacion de la ferrita en las laminas de grafito
(Catalina et al., 2000).
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b) Transformacion eutectoide metaestable

La austenita en su transformacion metaestable forma una microestructura
compuesta por dos fases llamada perlita. Cada grano de perlita esta formado por
varias colonias, las que a su vez estdn compuestas por laminas alternadas de ferrita
y cementita orientadas en la misma direccién. Si bien el espacio interlaminar es el
mismo para las colonias de un mismo grano, su orientacion entre las distintas

colonias de un grano es distinta como se aprecia en la Figura 2-18 (Carazo, 2012).

Figura 2-18: Micrografia donde se observan las colonias de perlita.

La teoria de nucleacién de la perlita usualmente aceptada es que ésta nuclea en los
bordes de grano de austenita o en inclusiones dentro del volumen de austenita. La
primera fase en nuclear puede ser tanto la ferrita como la cementita dependiendo
de la composicion local donde se origina el nucleo (Pandit, 2011). EI crecimiento
de la perlita es un proceso cooperativo entre la ferrita y la cementita, si bien no hay
un consenso general sobre el mecanismo que controla su crecimiento, hay tres
teorias principales que podrian explicar este proceso y se presentan en un esquema

en la Figura 2-19, éstas son la difusion de carbono hacia la cementita a través del
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volumen de austenita (J,), del borde de perlita (J;) y del volumen de ferrita

(Jy,) (Pandit y Bhadeshia, 2011a).

J =\
0 : qaf * —
t J 4 I.I':h:
” ;‘p l v, Jy
= al
S AR

Figura 2-19: Esquema del crecimiento de perlita’. Adaptado de Pandit y Bhadeshia (2011a).

2.3 Simulacion de Solidificacion y Transformacion en Estado Solido de

Fundiciones Grises

Algunos autores como Boettinger et al. (2000) han hecho revisiones en extenso de
los mecanismos de solidificacion de microestructuras, Asta et al. (2009) ademas
presentan los avances en transformaciones en estado solido. Rafii-Tabar y Chirazi
(2002) y Nastac (2004) presentan distintos modelos de solidificacién a nivel
multiescala (desde nano hasta macro), Stefanescu (2007) presenta los modelos de
solidificacion y transformacion en estado sélido para fundiciones de fierro que se

han desarrollado durante las Gltimas cinco décadas. Boettinger et al. (2002) hacen

2 Los simbolos utilizados 0, py & corresponden a la cementita, perlita y espesor del borde
respectivamente.
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una revision del método phase-field enfocado en la simulacion de la solidificacion,
método que ha ido tomando mayor interés gracias a la mayor capacidad de los
computadores. Rappaz et al. (2010) presenta una serie de métodos numéricos
enfocados en la resolucion de problemas de transformacion de fases y otros

problemas relacionados con la ciencia de materiales.

La solidificacion de fundiciones grises ha sido objeto de varios estudios de
modelacion que apuntan a recrear este proceso. Por ejemplo, Kermanpur et al.
(2008) simularon el llenado del molde y la solidificacion, con un programa de
computacion, comercial, para obtener los lugares donde se producian porosidades;
Shaha et al. (2010) predijeron los flujos de calor durante la solidificacién
utilizando el método de elementos finitos (FEM); Kumar y Kumar (2012) usaron
un programa de computacion comercial para simular el flujo del fluido, la

transferencia de calor y la solidificacion para obtener las curvas de enfriamiento.

2.3.1 Transformacion eutéctica

En los ultimos afios también se han desarrollado modelos microestructurales para
el analisis de la solidificaciéon de fundiciones grises (Maijer et al., 1999;
Kapturkiewicz et al., 2009; Taha et al., 2011; Jabbari y Hosseinzadeh). Jackson y
Hunt (1966) desarrollaron un modelo de crecimiento para eutécticos laminares del
tipo regular, el cual ha sido la base para los trabajos actuales en eutécticos

irregulares como, por ejemplo, el de Magnin y Kurz (1987) quienes quitaron la
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condicion de isoterma a la interfase soélido/liquido y afadieron un criterio
morfologico para la ramificacion de las laminas de grafito. Méas tarde, Guzik y
Kopycinski (2006) realizaron una modificacion a este trabajo cambiando la
funcidn cubica que describia la forma de la interfase del eutéctico por una funcion
bicuadréatica para capturar mejor la forma de la fase grafito. Catalina y Stefanescu
(1996) extendieron la teoria general de Jackson y Hunt para tomar en cuenta la
geometria esférica de los granos eutécticos, como es el caso del eutéctico gris, y
luego Catalina et al. (2003) continuaron este trabajo quitando la suposicion de que
la interfase sélido/liquido fuera isotérmica. Todos los trabajos mencionados
anteriormente fueron, sin embargo, enfocados en la composicion més utilizada, la
hipoeutéctica. Los modelos existentes que han sido desarrollados para la
composicion hipereutéctica estan disponibles sélo para la fundicién nodular, pero

incluso éstos a menudo no estan validados experimentalmente.

2.3.2 Transformacion eutectoide

So6lo unos pocos modelos tratan con la transformacion eutectoide de la fundicién
gris, ya que gran parte de los modelos eutectoides desarrollados para fundiciones
de fierro estan enfocados en los de grafito nodular (Lacaze y Gerval, 1998; Carazo
et al.,, 2012a). La mayoria de los modelos de transformacion de ferrita en
fundiciones de fierro han sido desarrollados para grafitos con morfologia nodular,
salvo unos pocos enfocados en fundiciones de grafito laminar, e.g. Goettsch y

Dantzig (1994) usaron una ecuacion de crecimiento de ferrita para una fundicién
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de grafito nodular desarrollada por Stefanescu y Kanetkar (1986a), que adaptaron
para usarla en una de grafito laminar, donde ademas asumieron una ley de
nucleacion instantanea con un nimero predeterminado de granos de ferrita; Taha
et al. (2011) relacionaron la fraccion de ferrita con las curvas de enfriamiento a
través de una ecuacion ajustada a partir de las mediciones experimentales; Catalina
et al. (2000) desarrollaron leyes de nucleacién y crecimiento para fundiciones de
fierro con grafito laminar. Para el caso de la transformacion de perlita, Catalina et
al. (2000) propusieron una ley de nucleacion y calcularon la velocidad de
crecimiento basado en resultados experimentales de diferentes sistemas ternarios;
Taha et al. (2011) calcularon la fraccion de perlita con el mismo método que

usaron para la ferrita.

2.3.3 Parametros de simulacion para fundiciones grises

A continuacion se presenta una recopilacion de datos necesarios para la simulacion
del modelo, como las temperaturas de transformacion, las leyes de nucleacién y

crecimiento, y el calor latente de las distintas transformaciones.
a) Temperaturas de transformacion

Las temperaturas de transformacién de fases no se obtienen a través del diagrama
de fases en equilibrio, sino que a partir de correlaciones obtenidas
experimentalmente para situaciones en que la solidificacion ocurre fuera del
equilibrio, que es lo mas comun para los procesos industriales como ocurre en este

caso. A continuacién se presentan las correlaciones obtenidas por diferentes
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autores, para la temperatura liquidus (Tabla 2-1), el eutéctico gris (Tabla 2-2) y

eutéctico blanco (Tabla 2-3).

Tabla 2-1: Temperatura liquidus para composiciones hipereutécticas

Autores Férmula Ecuacion
: Si

Heine (1986) T = 389.1(C +§'J—503.2 2.1)

Lacaze et al. (1998) T, =389 C+0.29Si —-534.5 (2.2)

Stefanescu y Katz (2008) T, =389.1 C+0.31Si —505.8 (2.3)

Tabla 2-2: Temperatura del eutéctico gris

Autores Formula Ecuacion
Chvorinov (1940) T, =1154+5.25Si-14.88P (2.4)
Gloveretal. (1982) T, =1135.06+13.89Si-2.05Si’ (2.5)
Heine (1986) T, =1154.6 +6.5Si (2.6)
Lacaze etal. (1998) T, =1153.7 +4.865Si (2.7)
Perozaetal. (2005) T, =1148+3.428Si (2.8)

Tabla 2-3: Temperatura del eutéctico blanco

Autores Formula Ecuacion

Lux y Kurz (1967) T, =1130.56+4.06 C —3.33Si —12.58P (2.9)

Glover et al. (1982) T, =1138.2-6.93 Si+2.5P —1.717 Si+25P °  (2.10)

Kagawa y Okamoto (1984) T, =1148-12.55Si —10.79P (2.11)

Maijer et al. (1999) T, =1147.2-6.93 Si+2.5P -1.717 Si+2.5P 2 (2.12)

Peroza et al. (2005) T_=1137.6+9.052Si -9 572 Si* (2.13)
b) Nucleacion y crecimiento del eutéctico gris

La ley de Oldfield (1966) es la mas utilizada para calcular la nucleacion y

crecimiento de las fundiciones grises:
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N,=A AT ™ (2.14)
R,=B, AT ™ (2.15)
donde N, es la densidad de granos del eutéctico, A, el parametro de nucleacion,

n, el exponente de nucleacion, R;la evolucion del radio del eutéctico en el
tiempo, B, el parametro de crecimiento, m  exponente de crecimiento y AT, el

subenfriamiento del eutéctico. Los pardmetros obtenidos de diferentes trabajos se

presentan en la Tabla 2-4.

Tabla 2-4: Parametros de nucleacion y crecimiento del eutéctico gris

Autores A, nicleos/m?* °C" B, m/s°C"
Oldfield (1966) 9.10-10° t0 7.12-10°  2.50-10° to 3.45-10”"
Stefanescu y Kanetkar (1986b) - 7.25-10°° t0 9.50-10°°
Magnin y Kurz (1987) - 3.87-10°
Thorgrimsson et al. (1987)* 1.10#CE-2) -

Magnin y Kurz (1988) - 5.95-10°°
Burbelko y Kapturkiewicz (1990) 3.500-10° 3.70-10°®

Tian y Stefanescu (1993) - 1.20-10° t0 3.10-10°®
Goettsch y Dantzig (1994) 3.663-10° 3.84-10°°
Nastac y Stefanescu (1995) - 3.00-10°°
Maijer et al. (1999) 1.286-10’ 1.60-10°°

Fras et al. (2005) - 10 9.2-6.35i%%
Celentano et al. (2005) 2.486-10 3.20-10°°
Celentano et al. (2006) 2.570-10° 1.60-10°®
Kapturkiewicz et al. (2009) 3.500-10° 5.00-10°°

Yeh et al. (2009) 5.340-10° 3.91.10°°
Burbelko et al. (2011)** - 1.00-10”’

Taha et al. (2011) - 5.70-10°7

*n, =12.56-2.15-CE

**m, =1

n, =m, =2 para el resto
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Ademas, Nastac (2004) presentd una ley instantanea de nucleacion para el
eutéctico gris:
.,
N, =a+bT +cT (2.16)
donde los parametros a = 206 808, b = 5735.6 y ¢ = 3657.17 estan considerados

para una fundiciéon con un 3.2 % Si. Chavez et al. (2006) al igual que el autor

anterior utiliza una ley de nucleacion instantanea para el mismo eutéctico:

. 32

N, =2.54 1-10° +3.36-10°T (2.17)

C) Calor latente

A continuacion se presenta la Tabla 2-5 con los valores del calor latente de las

distintas transformaciones, los que han sido recopilados de varios trabajos.

Tabla 2-5: Calor latente de las distintas transformaciones

AUtores Eutéctico Ferrita  Perlita

Gris (kJ/kg)  Blanco (kJ/kg)  (kJ/kg)  (kJ/kg)
Zener (1946) - - - 85.8
Darken y Smith (1951) - - 16.3 -
Schurmann y Fischer (1970) 240 - - -
Krivanek y Mobley (1984) 260 150 - -
Stefanescu (1984) 233 213 - -
Burbelko y Kapturkiewicz (1990) 290 247 - -
Campbell et al. (1991) - - 80.0 80.0
Nastac y Stefanescu (1997) 250 - - -
Lacaze y Gerval (1998) - - 58.0 58.0
Diodszegi y Svensson (2005) 240 - - -
Kermanpur et al. (2008) 216 - - -
Yeh et al. (2009) 261 -

Taha et al. (2011) 210 210 58.0 75.8
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2.4 Conclusiones

En este capitulo se pudo observar la complejidad de las fundiciones de fierro
debido a las reacciones estables y metaestables que ocurren durante la
transformacion solido-liquido y solido-sélido, ademas de las distintas formas que
puede adquirir el grafito durante la solidificacion. Es por esto que adn no estan
totalmente claros los mecanismos de nucleacién y crecimiento de todas las
transformaciones, por lo que aln se realizan experimentos para llegar a un
consenso sobre estos procesos. Junto con esto se presentd una revision
bibliografica con distintos trabajos realizados en la simulacion de la
transformacion eutéctica y eutectoide de fundiciones de fierro con grafito laminar,
si bien se pueden observar algunos avances en el desarrollo de modelos para la
simulacion de estos procesos, aun hay una escasez de eéstos enfocados a
fundiciones grises, sobre todo para la transformacion eutectoide, por lo que se hace

necesario desarrollar un nuevo modelo.
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MODELO TERMICO-MICROESTRUCTURAL
3.1 Introduccion

En este capitulo se presenta el modelo térmico-microestructural desarrollado para
una fundicién gris de composicién hipereutéctica. Este modelo se divide en dos
partes, un modelo térmico que recrea la transferencia de calor a nivel de
macroescala durante todo el proceso de enfriamiento de la fundicién, y un modelo
a nivel de microescala que toma en cuenta los cambios en la microestructura que
ocurren durante la solidificacion y las transformaciones sélido-sélido. EI modelo
térmico se basa en la ecuacion de la conservacion de energia, la que incluye una
funcién que toma en cuenta los cambios de fase. EI modelo microestructural
presenta las transformaciones que ocurren durante la solidificacién, o sea, la
transformacion proeutéctica y la eutéctica, donde esta ultima incluye la reaccion
estable asi como la metaestable, ademas el modelo presenta la transformacion
eutectoide, la que también incluye ambas reacciones, la estable y la metaestable.
Junto con esto, se presentan las variables termodinamicas utilizadas, las que son
dependientes en el tiempo y la composicion. Al final del capitulo se presentan las
conclusiones, donde se compara el modelo desarrollado con otros modelos

realizados para fundiciones grises.
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3.2 Modelo Térmico

La ecuacion de conservacion de la energia es resuelta para la fundicién y el molde,
la que incluye los cambios de fase de la fundicion como se presenta a

continuacion:

of
pC%+pL§=V- kVT (3.1)

donde p es la densidad, c el calor especifico, T la temperatura, t el tiempo, L el
calor latente especifico, k la conductividad térmica, V' el operador gradiente y f

la funcién de cambio de fase, la cual es cero para el dominio del molde. Las

condiciones de borde para este problema son el flujo de calor para los distintos

T h

casting

T

air !

T

limites expresadas como h asting-mold 1 casting — 1 mold y

casting-air
Noowar Tmod — lir » donde el coeficiente de transferencia de calor efectivo h

incluye los fendmenos de conduccidn, conveccion y radiacion.

El término de cambio de fase f,, se calcula respectivamente para la solidificacion

y la transformacién sélida como:

of . of, of of,
pL a,i =—Per|—erEG—Pg|—gEg—Pc|—cE 3.2)
of of of
L—X=—pl —2— L 3.3
Pl =P b (3.3)

donde los subindices Gr, g, ¢, o, p, representan al grafito (proeutéctico) primario,

eutéctico gris, eutéctico blanco, ferrita y perlita respectivamente. La fraccion
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liquida durante la solidificacion y la de austenita durante la transformacion sélida
son

fi=1—fy—f —f (3.4)

c

fomf— 2= 4+ f -2 (35)

Y

eut

respectivamente, donde fgr

es la fraccion volumétrica de grafito dentro del grano

eutéctico al terminar la solidificacién y los subindices I, y, gr representan el

liquido, la austenita y el grafito respectivamente.

3.3 Modelo Microestructural

El modelo microestructural consta de un modelo de solidificacion y otro de

transformacion (eutectoide) en estado sélido que son explicados a continuacion.

3.3.1 Solidificacion

El modelo de solidificacion considera las transformaciones proeutéctica y
eutéctica, las que corresponden a la formacién de grafito primario y de los
eutécticos gris y blanco. En esta tesis el modelo térmico-microestructural de
Celentano et al. (2005) se extiende para una fundicion gris de composicion
hipereutéctica. Las diferencias entre el presente modelo y el hipoeutéctico se

discuten al final de este capitulo en la Seccion 3.4.
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a) Variables termodinamicas

Se utilizaron correlaciones basadas en resultados experimentales para el calculo de
las temperaturas de transformaciéon del liquidus (3.6; 3.7), del eutéctico gris (3.8) y
del eutéctico blanco (3.9), las que fueron tomadas de las Referencias (Heine, 1986;
Stefanescu y Katz, 2008; Maijer et al., 1999 y Glover et al., 1982)

respectivamente.

T :389.1[C +%ij—503.2 4.26 <CE <4.40 (3.6)
T, =389.1 C+0.31Si -505.8  4.40<CE <4.60 (3.7)
T, =1135.06+13.89Si — 2.05Si’ (3.8)

T, =1138.2-6.93 Si+2.5P —1.717 Si+2.5P ° (3.9)

La concentracion de carbono en el eutéctico y la maxima concentracion de

carbono en la austenita (Maijer et al., 1999, Heine, 1986) se calculan como:

C., =4.3-0.37Si +0.02Si* - 0.5P (3.10)
C™ =2.2-0.268Si —0.01Si? (3.11)
b) Transformacion proeutéctica

El modelo propuesto para calcular la fraccion de grafito primario (3.12) utiliza la
regla de la palanca inversa multiplicada por el méximo teorico de la fraccion de

grafito primario y por un factor de correccion ¢. La razdn por la que se usa este

factor de correccion, se debe al cambio en la composicion desde el punto 1 al 2
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(ver Figura 3-1) luego de la precipitacion de grafito en la zona proeutéctica

ocurrido durante la solidificacion fuera del equilibrio (Jiyang, 2009a).

fGr = : fmax ¢ (312)

donde f . es el contenido de grafito primario para cada composicion obtenido al

usar la regla de la palanca a la temperatura eutéctica.

(C)Hypereutectic

Figura 3-1: Solidificacion fuera del equilibrio de la fundicion de fierro hipereutéctica
(Jiyang, 2009a).

C) Transformacion eutéctica

Para la nucleacion de los eutécticos se utiliza un modelo desarrollado por Oldfield
(1966), éste supone una nucleacion del tipo continua que comienza a la
temperatura eutéctica y termina al comienzo de la recalescencia. La densidad de

granos eutecticos N se calcula mediante:
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Ny = Aye(Tye —T)e (3.13)
donde A es el parametro de nucleacion, n . el exponente de nucleaciony <-) el

bracket Macaulay ({x)=x if x>0 and (x) =0 if x<0). El modelo de crecimiento

utilizado para los eutécticos también fue desarrollado por Oldfield (1966), ademas
por simplicidad no se considero el efecto de la interferencia entre los granos:

ng/C m /c
el AU (3.14)

donde Ry, es el radio del grano eutéctico, B, es el parametro de crecimiento y
m,,. el exponente de crecimiento. La Ecuacion (3.14) supone que todos los granos

crecen de forma uniforme. El espacio interlaminar de grafito durante la
transformacion eutéctica se puede calcular como:

_ 27[Rg
gr N

(3.15)

gl

donde N, es la cantidad minima de laminas de grafito en el eutéctico que satisface

la siguiente expresion (Catalina y Stefanescu, 1996):

dR K
AT, 2K, d_tg Age + /1—2 (3.16)

or
donde el lado derecho de la Ecuacion (3.16) representa el subenfriamiento de la
interfase, este modelo fue desarrollado por Jackson y Hunt (1966) para eutécticos
regulares con una interfase de crecimiento isotérmica. Si bien el eutéctico gris es

del tipo irregular, este modelo se puede utilizar como una aproximacion. K; y K,
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son las constantes del material, calculadas mediante (Guzik y Kopycinski, 2006;
Catalina y Stefanescu, 1996):

nC,Pe

17 feut £ eut (317)
fy tfgr DX
_(,sin®, I cos®,
K, =2n|— Ly £ £ (3.18)
2 feut feut
b I
con Pe=0.3383 ferfan y 7= ‘Uy‘ﬂgr , donde C, es la diferencia de
Yy g ‘ny‘+ngr 0

eut

o SON las

concentracion de carbono entre la austenita y el grafito, ff”‘ y f
fracciones volumétricas de austenita y grafito en el eutéctico, I, y I';, son los
coeficientes Gibbs-Thomson para la austenita y el grafito, ® y ©, son los
angulos de contacto de una fase con la otra (ver Figura 3-2), 7, y 7,

corresponden al valor de la pendiente de la fase liquida en el diagrama de fases y
Pe es una funcién para los eutécticos del tipo laminar (Jackson y Hunt 1966;
Kogak et al., 2013). El coeficiente para la difusion de carbono en la austenita se

calcula como (Lee et al., 2011):

D! = 1.46-0.36C +0.509Si —0.315Mn -10~°

exp|  144:3-15C +0.37C” +4.0507Si -4.3663Mn | (3.19)
8.314-10° T +273.15
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Figura 3-2: Esquema de la interfase solido/liquido (Guzik y Kopycinski, 2006).

El espacio interlaminar promedio de grafito (A, ) al final de la solidificacion

eutéctica es (Catalina et al., 2000):

= jz —gdt (3.20)

El grosor promedio de las laminas de grafito (Se”d) luego de terminar la

solidificacion eutéctica sigue creciendo mientras la temperatura disminuye, esto se
debe a la disminucién de solubilidad de carbono por parte de la austenita (Lacaze y
Gerval, 1998), sin embargo este engrosamiento de las laminas de grafito no es
considerado en el presente modelo, por lo que el grosor de las laminas al finalizar
la solidificacion se supone constante hasta el comienzo de la transformacion

eutectoide y se puede calcular como (Catalina et al., 2000):
Spd=f A, (3.21)
La fraccion volumétrica de grafito en el grano eutéctico gris, al finalizar la

solidificacion, se calcula mediante:
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fot = L (3.22)
oo+ f
v/gr
100_Ceut Pyr . S . .
donde f = es la razon volumeétrica entre la austenita y el grafito

calculada mediante la regla de la palanca, ademas p, y p, son las densidades de

la austenita y el grafito. La fraccion volumétrica de los eutécticos gris y blanco
queda representada por:

= ﬂnN R® (3.23)

fg/ 3 g/c g/c

suponiendo que todos los granos crecen de forma equiaxial. La evolucién de las

fracciones de grafito y austenita durante la solidificacion se calculan como:

f, = f2f, (3.24)

f =@ 21, (3.25)

iy

3.3.2 Transformacion en estado sélido

El modelo de transformacion en estado sélido considera las transformaciones
eutectoides estable y metaestable, donde la ferrita y la perlita se forman a partir de
la austenita. A diferencia del modelo de solidificacion, el cual fue una extension
del trabajo de Celentano et al. (2005), este modelo eutectoide es desarrollado por

completo en la presente tesis.
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a) Variables termodinamicas
Las temperaturas de transformacion de la ferrita y la perlita fueron tomadas de
(Gerval y Lacaze, 2000) y se calculan de la siguiente forma:

T, =T° +18.4Si + 25i% —14Cu — 45Mn — 24Cr — 27.5Ni (3.26)

T =T°+21.68i+0.0235i* —21Cu - 25Mn +13Cr -33Ni  (3.27)

Las constantes T/ y Tp0 son temperaturas referenciales para la ferrita y la perlita

que toman en cuenta el subenfriamiento, debido a la mayor velocidad de
enfriamiento que en la Referencia (Gerval y Lacaze, 2000). Las concentraciones
de carbono usadas fueron tomadas de la Referencia (Lacaze y Gerval, 1998) a

excepcion de la tltima que es de la Referencia (Kapturkiewicz et al., 2005).
C"* =18.76-4.112-10°T +2.26-10°T* +0.125Si (3.28)

C, =18.76—4.112-107°T, +2.26-10°T * +0.125Si (3.29)
C¥' =6.7-102-5-10°T>~2.8-10°T + 1.2.10°T>-4.5.10"° Si  (3.30)

CM™ =6.7-102-5.10°T,2 ~2.8-10°T, + 1.2.10°T,2-4.5-10° Si (3.31)

C(z/gr _ Ca/y _ Ta -T 2910‘4 —2.8.10"°Si (332)
cw T 49127 (3.33)
365.95

donde la nomenclatura C"! representa la concentracion de carbono de la fase i en

la interfase i/j, C,,, es la concentracion de carbono en el punto eutectoide y C™

eud

es la concentracién maxima de carbono en la ferrita. Ademas, la concentracién de

carbono en la cementita C, se considera constante e igual a 6.67 %.
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b) Transformacion eutectoide estable

En este modelo una ley de nucleacién desarrollada por Catalina et al. (2000) se usa
para calcular la densidad de granos de ferrita. Esta fue establecida a partir de

experimentos hechos en fundiciones grises con composicion hipoeutéctica.

eut
fo f,

A

aqr

N, =A, (3.34)

donde A, es el parametro de nucleacion de la ferrita. Estos mismos autores

(Catalina et al., 2000) establecieron un modelo para el crecimiento de la ferrita en
fundiciones con grafito laminar, basandose en un modelo desarrollado por
Venugopalan (1990) para grafito esferoidal. Este supone que los granos de ferrita
estan distribuidos uniformemente en los granos eutécticos, ademas tienen una
forma hemisférica y crecen a través de un mecanismo de difusion de carbono entre
dos placas paralelas de grafito (Figura 3-3). La difusion de carbono ocurre desde la
austenita que se encuentra cerca de la interfase ferrita/austenita hacia las laminas

de grafito y hacia la austenita que se encuentra alejada del frente de crecimiento de

la ferrita.
S_ Cu/y _Cu/gr
dR‘* - /0.1 o/ Dg - c + Dg CY/Q _Ceud 1_ ZRG (335)
dt R, C"*-C"" 2R, -5, A,

El grano de ferrita comienza a crecer a la temperatura eutectoide estable T, con un

radio inicial R. El coeficiente de difusion de carbono en la ferrita fue

desarrollado por Agren (1982) y se calcula como:
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Dg=2~10‘6exp( —10115 j

T+273.15
exp| 0.5898 1+Etan‘1 15629 _ 15309
n T. T+273.15

donde T.=1043-10Si es la temperatura de Curie (Lacaze y Gerval, 1998).

(3.36)

Mientras la ferrita va creciendo las ldminas de grafito también, a través del
mecanismo de difusion explicado anteriormente, por lo que el grosor de las
laminas de grafito (S_gr) se puede obtener desde un balance de masa de carbono

(Catalina et al., 2000).

agr

dS_ 4Dg Ca/y _Ca/gr RG,DY
-z a/gr c
dt 5, 100-C"* 2R -5, p,

(3.37)

Figura 3-3: Esquema del modelo de crecimiento de la ferrita (Catalina et al., 2000).

Luego, la fraccion volumétrica se obtiene a partir de:

f SQT eut

= gt (3.38)
g Sgrd g [*]
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Finalmente, la velocidad de crecimiento de la fraccion de ferrita se puede calcular

mediante:
df, =2nR*N, dR, (3.39)
dt dt

C) Transformacion eutectoide metaestable

Para el célculo de la densidad de granos de perlita se utiliza una ley de nucleacion
instantanea, la cual supone que el tamafio promedio de estos granos no puede ser

mayor que el espacio interlaminar promedio del grafito (Catalina et al., 2000).

g op ] 040

ar

donde f, y f, son calculados a la temperatura eutectoide metaestable Ty A es

el parametro de nucleacion de la perlita. Una teoria de crecimiento de difusion
mixta desarrollada por Pandit y Bhadeshia (2011a) es usada en este modelo para
calcular la velocidad de crecimiento de la perlita. A pesar de que este modelo fue
desarrollado para aceros, se espera que la perlita crezca de una forma similar que
en las fundiciones de fierro (Lacaze y Gerval, 1998). Este modelo comienza a la
temperatura eutectoide metaestable y toma en cuenta los flujos de difusion de
carbono hacia la cementita a traves del volumen de austenita y a lo largo de la
interfase austenita/ferrita, el flujo a través del volumen de ferrita se considero

despreciable.

dR via _ /0 B /’L
0 CT =0 o 1200 | A 1y e g g (3.41)
adt  C,_Cc™ 2 g
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donde R es el radio del grano de perlita, & es el grosor del borde de perlita, DE
es el coeficiente de difusion de carbono en el borde de perlita, 1-f toma en

cuenta el efecto interferencia entre granos, A, es el espacio interlaminar de la
perlita, S, y S, son el grosor de las laminas de ferrita y cementita que conforman
la perlita (Figura 2-19) y satisfacen la relacion S, =7S, (Capdevila et al., 2005).
El espacio interlaminar critico A4, es el espacio necesario entre las laminas para

que se pueda formar la perlita (Pandit y Bhadeshia, 2011a).

2 a/GT
dy=—2 (3.42)
T -T AH

donde AH =-4.4-10°T?+3.8-10°T +1.7-10° es el cambio de entalpia durante la
transformacion perlitica (Pandit, 2011) y o*® es la energia de la interfase
ferrita/cementita. La relacién usada entre el espacio interlaminar y el critico

A, =27, se obtiene a partir de la maximizacion de la velocidad de produccion de

entropia controlada por los modelos de difusion a través del volumen de austenita
y de la interfase (Pandit y Bhadeshia, 2011a). La velocidad de evolucion de la
fraccion de perlita se puede calcular con (Catalina et al., 2000):

df, ., dR
E = 27L'Rp Np W (343)

suponiendo un crecimiento de los granos de perlita con forma hemisfeérica.
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3.4 Conclusiones

Las principales diferencias entre el modelo de solidificacion presentado y el de
Celentano et al. (2005) del cual fue derivado, es el modelo de la transformacion
proeutéctica. En aquel trabajo el modelo se hace para una fundicion gris, pero de
composicion hipoeutéctica, en el cual la primera fase que nuclea en la zona
proeutéctica es la austenita primaria. A diferencia de esta tesis, en que la primera
fase en nuclear es el grafito debido a la composicion hipereutéctica usada. Otra
contribucion de esta tesis es la incorporacion de un modelo eutectoide que no se
incluyd en el trabajo de Celentano et al. (2005). EI modelo eutectoide describe los
cambios de fase que ocurren durante la transformacion en estado solido. Ademas
de esto, el modelo presentado calcula la informacién morfoldgica del eutéctico gris
laminar (i.e. el espacio interlaminar y el grosor de las laminas), necesaria para

modelar la trasformacion en estado sélido.



49

4. METODOLOGIA EXPERIMENTAL Y SIMULACION
4.1 Metodologia Experimental

La Tabla 4-1 muestra las composiciones de cinco fundiciones de fierro que fueron
coladas en moldes de arena, donde dos de éstas corresponden a composiciones casi
eutécticas (Aleaciones 2 y 5) y las otras tres son ligeramente hipereutécticas
(Aleaciones 1, 3 y 4) con un carbono equivalente que excedia por poco los 4.26,
valor que corresponde a la composicién eutéctica. Ademas, hay algunos elementos
que aparecen en trazas como el Mo, V, Nb, Ti y Al en una cantidad menor a 0.01

% y el Mg menor a 0.005 %. Aparte de esto, las fundiciones no fueron inoculadas.

Tabla 4-1: Composicién quimica en porcentaje en peso

Aleacion C Si Mn Cr P Ni S Cu Fe CE

1 350 31 131 003 0.03 002 001 001 Bal 454
2 337 29 132 004 003 002 001 001 Bal 435
3 341 31 128 003 0.03 002 001 001 Bal 445
4 346 31 132 003 003 002 001 001 Bal. 450
5 33 29 130 003 0.03 002 001 001 Bal. 433

El carbono equivalente se calculacomo CE=C+ Si+P /3

Las dos primeras aleaciones se mantuvieron en un horno a 1450 °C y el resto a
1350 °C. Luego éstas fueron coladas en moldes de resina de arena compacta con
forma de copa, conocidas comercialmente como QuiK-Cup (Celentano et al.,
2005), las que cuentan con una termocupla tipo-K al centro de la copa; ver Figura

4-1(a).
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Las temperaturas iniciales para cada fundicion fueron tomadas de las curvas de
enfriamiento experimentales, las que fueron medidas por la termocupla recién

mencionada y la temperatura ambiente (T, ) fue medida con una termocupla

externa; ver Tabla 4-2.

Tabla 4-2: Condiciones iniciales

Aleacién Temperatura inicial (°C) Temperatura ambiente (°C)

1 1358.2 21.0
2 1366.1 20.8
3 1297.4 22.0
4 1286.5 21.0
5 1279.7 21.3
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Figura 4-1: Dimensiones de las probetas mostradas (a) para un cuarto de QuiK-Cup
(Maijer et al., 1999) y (b) una vista de corte lateral mostrando los dos cortes hechos para
obtener las muestras metalogréaficas.
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4.2 Simulacion Numérica

La cuarta aleacion fue preparada para metalografia. Para obtener las muestras,
primero se hizo un corte vertical en un plano ligeramente desplazado (por 7 mm)
del plano vertical medio, seguido de un corte horizontal (a 23 mm del fondo) a la
pieza mas grande obtenida luego del primer corte; ver Figura 4-1(b). Las
posiciones elegidas para observar la microestructura estan sefialadas en la Figura
4-2. Las etiquetas usadas para describir estas posiciones tienen una “V” o una “H”
como prefijo, dependiendo si se obtuvieron del plano creado por el corte vertical
(V) (i.e. 1% corte) u horizontal (H) (2% corte). Estas posiciones fueron elegidas de
modo que se pudieran cuantificar las diferencias microestructurales debido a las
variaciones a lo largo de la altura y de la distancia desde la pared del molde. Las
micrografias tomadas a las muestras, sin atacar y luego atacadas con Nital al 2 %,
fueron usadas para obtener las distintas fases en cada lugar. Cinco micrografias
diferentes fueron tomadas en cada posicidon, permitiendo asi calcular los

promedios y desviacion estandar de las fracciones obtenidas en cada lugar.
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Figura 4-2: Posiciones para las micrografias, vista lateral (a) y superior (b).

4.2.1 Formulacion de elementos finitos

A continuacion se presenta el modelo térmico en su formulacion débil, donde el
vector de residuos se escribe como:

R=F-CT-KT-L,=0 (4.1)
donde F es el vector de flujo de calor externo, C es la matriz de capacidad, K la
matriz de conductividad, L . el vector de cambio de fase y T el vector de
temperatura nodal. Las expresiones para los elementos de estos vectores y matrices
son:

F® = [NhT,dr, (4.2)

{
rq
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C® = [ NTpcNdQ (4.3)
e
K® = j VN TkVNAQ + j VN "kVNdT, (4.4)
Q(e) rt(]E)
of
L9 = [ N"pL—2d0 (4.5)
O at

donde N es la matriz de funciones de forma, € es el dominio, I, es el contorno y
los superindices Ty (e) representan la matriz transpuesta y el elemento. La matriz

L. es la encargada de acoplar el modelo térmico con el microestructural mediante
la funcién de cambio de fase f_ presentada en las Ecuaciones (3.2) y (3.3). La

discretizacién temporal de estas ecuaciones se realizd mediante el método de
diferencias finitas usando la regla del trapecio. Para una revision mas detallada del

método utilizado, dirigirse a Celentano y Cruchaga (1999).

4.2.2 Datos de la simulacién

El espacio de tiempo utilizado para las simulaciones fue de 0.3 s, la malla usada
para el calculo mediante el método de elementos finitos estaba compuesta de 3200
elementos y se puede ver en la Figura 4-2. Las simulaciones se hicieron en forma
individual para cada aleacion (Tabla 4-1) y la temperatura inicial del molde se
supuso igual a la ambiental (Tabla 4-2). Debido a los cortos tiempos involucrados
en el llenado de los moldes, éste se considerd instantaneo, lo que implica que no
habia gradientes de temperatura en la fundicién o el molde al comienzo de las

simulaciones.
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a) Propiedades térmicas

Las propiedades termofisicas de la fundicion gris que aparecen en la Tabla 4-3
fueron tomadas de Celentano et al. (2005) y las del molde de arena de Wolff et al.

(2003), salvo por la densidad del molde que fue tomada de Shaha et al. (2010).

Tabla 4-3: Propiedades termofisicas

Fundicion gris Molde de Arena (QuiK-Cup)
Densidad (kg/m®) 7300 1770

Calor especifico T (°C) ¢ (J/kg °C) T (°C) ¢ (J/kg °C)

20 500 20 725

600 750 100 860

800 750 200 1080

1145 820 340 1250

1155 840 341 940

530 1120

531 1250

580 1300

581 1170

HY'H [o] o [¢] k

Conductividad T (°C) k (W/m°C) T (°C) (W/m °C)

280 44.1 20 0.90

420 40.9 200 0.77

560 37.1 400 0.70

700 33.6 600 0.70

840 28.1 800 0.77

980 225 1000 0.95

1120 18.8 1200 1.20

1250 100.0* 1400 1.59

Las variaciones en ¢ y k se suponen lineales por tramos entre los rangos de temperatura dados. Por encima
de la temperatura mayor, las propiedades permanecen constantes al valor definido por la temperatura mas
alta, lo mismo se repite para las temperaturas menores al otro extremo.

*Este valor toma en cuenta el efecto de la conveccién (Celentano et al., 2006).

Las condiciones de borde (Tabla 4-4) estan basadas en Celentano et al. (2005) y
fueron ligeramente adaptadas ajustandolas a la curva experimental de la cuarta

aleacién. Ademas, la transferencia de calor efectiva en el contorno fundicion-
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molde varia con la temperatura de la superficie de la fundicion enfrentada a la

pared del molde.

Tabla 4-4: Condiciones de borde térmicas

hcasting—mold T (OC) (V\//m2 OC)
1145 420
1155 600
hmold—air (W/m2 OC) 37
hcasting-air (W/m2 OC) 57
b) Propiedades microestructurales

Las propiedades microestructurales de la fundicidn gris se presentan en la Tabla 4-
5, los datos fueron tomados de Celentano et al. (2005) a excepcién del calor

latente del grafito primario que fue tomado de Lide (2010).

Tabla 4-5: Propiedades microestructurales de la fundicion gris

Eutéctico Gris Blanco
Calor latente (J/kg) 220000 220000
Parametro de nucleacién (ndcleos/m® °C")  2.57.10° 2.57.10°
Exponente de nucleacion 2 2
Parametro de crecimiento (m/s °C™) 2.40-10° 4.50.107
Exponente de crecimiento 2 2
Calor latente del grafito primario (J/kg) 9 774 000
Factor de correccion 0.2

Los parametros del material, en este caso del eutéctico gris, que se presentan en la
Tabla 4-6 estan basados en la recopilacion hecha por Guzik y Kopycinski (2006).

A pesar de que estos datos son para aleaciones de Fe-C, la adicion de Sien un 3 %
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no se espera que afecte el espacio interlaminar de grafito (Schurmann y Loblich,

1977).
Tabla 4-6: Pardametros del material para el eutéctico gris

Pardmetros Austenita  Grafito
Densidad (kg/m®) 7510 2300
Pendiente de la fase liquidus (K/pct) -135 470
Fraccion volumétrica en el eutéctico 0.936 0.064
Angulo de contacto (°) 10 85
Coeficiente Gibbs-Thomson (K m) 1.9.107 3.7-10°
Diferencia en la concentracion de carbono entre la austenita y el
grafito (%) 979
Coeficiente de difusion de carbono en la austenita (mz/s) 450-10”

Usando estos datos, las constantes del material para el eutéctico gris son
K, =4.324-10" Ks/m* y K,=2228-10°Km . Los pardmetros usados para la

ferrita y la perlita son presentados en la Tabla 4-7.

Tabla 4-7: Parametros de ferrita y perlita

Temperatura de referencia de la ferrita (°C) 700
Calor latente de la ferrita (J/kg) * 60 000
Parametro de nucleacion de ferrita (ndcleos/m?) * 7.5.10°%
Radio inicial de ferrita (m) 1.10°
Temperatura de referencia de la perlita (°C) 672
Calor latente de la perlita (J/kg) * 88 000
Parametro de nucleacion de perlita (ntcleos/m?) = 1-10°
Energia de la interfase ferrita/cementita (J/ M?) *xx 0.99
Grosor del borde de perlita (m) **** 25.10"
Coeficiente de difusién de carbono en el borde de perlita (mz/s) ok 3.10%

* (Carazo, 2012); ** (Catalina et al., 2000); *** (Pandit, 2011); **** (Pandit y Bhadeshia, 2011a)
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4.3 Conclusiones

En este capitulo se present6 la metodologia experimental con que se obtuvieron los
resultados térmicos y microestructurales necesarios para validar el modelo
desarrollado, ademas se presento la formulacion de elementos finitos usada para
resolverlo. También se presentaron los datos utilizados en las simulaciones, los

que fueron obtenidos a partir de varias referencias.
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RESULTADOS
5.1 Introduccion

En este capitulo se presentan y analizan los resultados obtenidos a partir de las
mediciones experimentales y de las simulaciones numéricas. En primer lugar se
analizan los resultados de las curvas de enfriamiento experimentales y se validan
los resultados obtenidos a partir del modelo. Luego se analizan las
microestructuras presentes en las micrografias y se comparan con las obtenidas a
partir de las simulaciones. También se presentan los resultados del modelo para la
densidad y tamafio de las distintas microestructuras. Finalmente se validan los
resultados de las fracciones volumétricas del modelo con las mediciones obtenidas

mediante las metalografias.

5.2 Curvas de Enfriamiento

Primero se analizardn las curvas de enfriamiento obtenidas experimentalmente,
éstas son presentadas en la Figura 5-1 y se puede observar que, para las dos
aleaciones con mayor temperatura de colada (Aleaciones 1 y 2), ocurre un arresto
de temperatura que no aparece en el resto de las aleaciones, este arresto ocurre
cercano a la temperatura eutéctica y antes de que se produzca el maximo
subenfriamiento. Este efecto no puede ser explicado considerando la composicion
por si sola, ya que la cuarta aleacidbn no presenta este arresto teniendo
practicamente la misma composicion que la primera. Otros autores también han

observado dichos arrestos y algunas teorias son presentadas discutidas brevemente



59

a continuacion. En primer lugar, a pesar de que Labrecque y Gagné (2000)
asociaron fendmeno con el crecimiento de grafito primario, esta teoria es
descartable como la causante de este efecto, ya que el arresto producido deberia
ser mucho menor que el presentado por las curvas (Chaudhari et al., 1974),
ademas una de estas aleaciones (Aleacion 1) al tener una composicion casi
eutéctica no deberia formar grafito primario. Rivera et al. (2005) reportaron que
algunos autores como Rickert y Engler (1984), Fredriksson y Svensson (1985) y
Roviglione y Bolini (1997) proponen mecanismos de solidificacion que descartan
la presencia de austenita primaria en las composiciones eutécticas e
hipereutécticas, pero por otro lado hay otros autores como Hillert (2005), Rivera et
al. (2008) y Pedersen et al. (2006) que reportan la presencia de austenita primaria
en composiciones eutécticas e incluso hipereutécticas. Esta presencia de austenita
podria ser explicada por el mecanismo de solidificacion fuera del equilibrio
presentado por Jiyang (2009a) para composiciones hipereutécticas, donde las
dendritas de austenita nuclean en el liquido subenfriado (i.e. en el punto 2 de la
Figura 3-1) antes de que nuclee el eutéctico (la zona marcada donde se encuentra
el punto 3). Van de Velde (2004) reportd que los arrestos de temperatura podrian
estar relacionados con el contenido de oxigeno presente en la atmdsfera cercana a
la fundicion y en la misma fundicién (Henschel y Heine, 1971). Delvasto et al.
(2011) observaron que si la fundicion es sobrecalentada a una temperatura cercana
a cierta temperatura critica, las curvas de enfriamiento presentan algunas
anomalias durante la solidificacion. Tomando todo esto en consideracion, es

probable que el arresto de temperatura haya sido causado por la aparicion de
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austenita, cuya nucleacion fue causada por el sobrecalentamiento de la fundicion.
Sin embargo, debido a la falta de consenso entre las distintas teorias, ninguno de
los mecanismos nombrados fue incorporado en el presente modelo. Por

consecuencia, el modelo no toma en cuenta este fenémeno.

La tercera aleacion no fue considerada en los resultados de las simulaciones
debido a su similitud en composicion y temperatura de colada con la cuarta
aleacion, por lo que al no considerarla no influye en el analisis de los resultados.
Ademas, con el resto de las aleaciones se combinan las dos temperaturas de colada
(i.e. 1350 °C y 1450°C) con las dos diferentes composiciones (i.e. eutéctica e
hipereutéctica), por lo que los cuatro escenarios posibles son simulados. Los
primeros resultados de las simulaciones se presentan en las Figuras 5-2 a 5-5,
donde se muestra la evolucién térmica al centro de cada aleacion y se comparan

las curvas de enfriamiento experimentales y numéricas.
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Figura 5-1: Curvas de enfriamiento experimentales de las cinco aleaciones.
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Figura 5-2: Curvas de enfriamiento experimental y numérica para la primera aleacion.
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Figura 5-3: Curvas de enfriamiento experimental y numérica para la segunda aleacion.

Como se esperaba, las simulaciones para las Aleaciones 1 y 2 no capturan el
arresto de temperatura discutido anteriormente, pero aparte de este fendmeno el
comportamiento de la solidificacion es bien replicado por el modelo. Junto con
esto, las curvas experimentales y numéricas para el resto de las aleaciones se
ajustan bastante bien, donde la mayor discrepancia entre ambas ocurre al final de

la solidificacion.
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Figura 5-4: Curvas de enfriamiento experimental y numérica para la cuarta aleacion.
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Figura 5-5: Curvas de enfriamiento experimental y numérica para la quinta aleacion.

Los resultados térmicos obtenidos a partir de las curvas de enfriamiento son
presentados en las Tablas 5-1 a 5-4. Vale la pena destacar que los resultados
numéricos obtenidos son muy parecidos a los experimentales en la mayoria de los
casos (a excepcion de los resultados afectados por los arrestos de temperatura
discutidos anteriormente). Por lo tanto, un alto grado de confianza se puede asociar
a los valores obtenidos para los parametros térmicos. Se puede observar ademas,

en los resultados numéricos, que la solidificacion termina ligeramente antes de lo
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debido; hecho predecible considerando que el efecto de interferencia entre granos

no fue incluido en el modelo de transformacion eutéctica. Los resultados de la

simulacion para el subenfriamiento maximo son cercanos a los 20 °C, lo cual es

consistente con la literatura (Mizoguchi y Perepezko, 1997).

Tabla 5-1: Resultados térmicos experimentales y numéricos para la primera aleacion

Aleacion 1 Simulacion  Experimental
T(CC) t(s) T(CC) t(s)
Liquidus 1231.6 24 1217.0 33
Comienzo del eutéctico 1160.5 53 1160.0 58
Subenfriamiento del eutéctico 1140.4 72 1140.0 118
Recalescencia del eutéctico 1150.3 138 1146.1 175
Fin de la solidificacion 11156 261 1085.6 280
Subenfriamiento maximo 20.1 - 20.0 -

Tabla 5-2: Resultados térmicos experimentales y numéricos para la segunda aleacion

Aleacion 2 Simulacion  Experimental
TCC) t(s) T(°C) t(s)
Liquidus 1185.7 41 1198.0 41
Comienzo del eutéctico 1160.0 54 1166.0 55
Subenfriamiento del eutéctico 1140.1 73 1138.1 120
Recalescencia del eutéctico 1150.0 140 11445 174
Fin de la solidificacion 1117.1 263 1082.2 274
Subenfriamiento maximo 19.9 - 27.9 -

Tabla 5-3: Resultados térmicos experimentales y numéricos para la cuarta aleacion

Aleacion 4 Simulacion  Experimental
TCC) t(s) T(CC) t(s)
Liquidus 12154 14 1229.0 11
Comienzo del eutéctico 1159.4 34 1160.0 30
Subenfriamiento del eutéctico 1140.4 51 1140.9 48
Recalescencia del eutéctico 1149.5 106 11515 109
Fin de la solidificacion 1108.2 219 1103.2 218
Subenfriamiento maximo 19.0 - 19.1 -




67

Tabla 5-4: Resultados térmicos experimentales y numeéricos para la quinta aleacion

Aleacion 5 Simulacion  Experimental
T(CC) t(s) T(CC) t(s)
Liquidus 1178.3 23 1180.0 23
Comienzo del eutéctico 1160.3 31 1159.0 32
Subenfriamiento del eutéctico 1140.1 48 1142.3 48
Recalescencia del eutéctico 1149.1 109 1152.3 106
Fin de la solidificacion 1108.2 215 11045 223
Subenfriamiento maximo 20.2 - 16.7 -

De los resultados experimentales, la segunda aleacion tiene la mayor temperatura
de colada y presenta el mayor subenfriamiento. Al contrario de la quinta aleacion
que tiene la menor temperatura de colada y a su vez el menor subenfriamiento.
Estas observaciones en la relacién temperatura de colada—subenfriamiento

satisfacen la correlacion reportada por Edalati et al. (2005). Sin embargo, esta

tendencia no se observa en los resultados del modelo.

El efecto causado por la transformacion eutectoide en la curva de enfriamiento, al
centro de la cuarta aleacion, es presentado en la Figura 5-6. Los resultados

muestran una buena concordancia entre las curvas de enfriamiento simuladas y las

experimentales.
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Figura 5-6: Curvas de enfriamiento experimental y numérica para la cuarta aleacion
incluyendo la transformacion eutectoide.

5.3 Elementos de Aleacion y Microestructuras

Enfocandonos ahora en los aspectos microestructurales, y en primer lugar en los
tipos de eutéctico capaces de formarse en la fundicion gris, uno podria esperar la
ausencia de eutéctico blanco, basandose en las bajas velocidades de enfriamiento

(Magnin y Kurz, 1988) causadas por la baja conductividad térmica del material del
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molde. En efecto, se confirmd la ausencia de eutéctico blanco tanto en los
resultados experimentales como en los numéricos, proporcionando un buen grado
de confianza en las simulaciones. Ademas de las bajas velocidades de enfriamiento
y la lenta nucleacién del eutéctico blanco (Fras et al., 2005), el que éste no se haya
formado en estos experimentos fue ayudado por la composicion, donde un alto
contenido de Si (un buen agente grafitizante (Khalil-Allafi y Amin-Ahmadi,
2011)) se encontrd presente junto con solo trazas de estabilizadores de carburo
como el Cr, V' y Mo (i.e. menor a 0.05 %), a excepcién del Mn (1.32 %, Tabla 4-1)
gue actua como un elemento formador de carburos, pero sélo cuando su contenido
excede los 3.5 % (Roula y Kosnikov, 2008). En la Figura 5-7 se muestra una
micrografia tomada en la posicién H3 de una de las muestras antes de ser atacada
y en la Figura 5-8 se muestra otra tomada en la posicion H1 posterior al ataque con
Nital al 2 %, ataque necesario para poder distinguir las distintas fases presentes en
la matriz. Estas son acordes a los resultados que uno podria esperar a partir de la

composicion de las aleaciones (Tabla 4-1) como se discute a continuacion.

En la Figura 5-8 se pueden observar las laminas de grafito rodeadas de una matriz
ferro-perlitica, esta morfologia del grafito es caracteristica de las fundiciones
grises en ausencia de elementos capaces de producir la nodularizacion (Roviglione
y Heremida, 2004), al igual como ocurre en este caso en que el Mg, elemento
altamente nodularizante (Baranov y Baranov, 2006), se encuentra presente sélo en
trazas y muy por debajo de la cantidad necesaria para cambiar la forma del grafito

a nodular. En cambio el Si, elemento que promueve la morfologia laminar
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(Sidjanin et al., 1994) se encuentra en cantidades mas abundantes. Si bien el Mn
también se encuentra en cantidades significativas, éste no afecta la forma del

grafito (Roula y Kosnikov, 2008).

Figura 5-7: Micrografia (x100) de la cuarta aleacién en la posicion H3 sin atacar.

Figura 5-8: Micrografia (x100) de la cuarta aleacion en la posicion H1 atacada con Nital al 2 %.
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5.4 Densidad y Tamafio de las Microestructuras

Los resultados de la simulacion para la densidad y tamafio de los granos de ferrita,
perlita y eutéctico gris, en la posicion V6 de la cuarta aleacion, son entregados en
la Tabla 5-5 junto con el espacio interlaminar de grafito y su grosor. Ademas, en
las Figuras 5-9 y 5-10 se presenta la evolucién de estos resultados en el tiempo, los
que estan dentro de los rangos esperados. La fraccion de grafito primario obtenida
mediante las simulaciones es menor a 0.1 %, por lo que puede considerarse
despreciable, resultado que se explica por tratarse de composiciones bastante
cercanas al eutéctico. Hillert (2005) report6 que para obtener una cantidad
considerable de grafito primario era necesario al menos un CE = 5.0 %. El célculo
de grafito primario se basa en el ajuste de las curvas de enfriamiento, bajo la
premisa de que éstas se ven afectadas por el calor latente liberado durante la
solidificacion del grafito proeutéctico. Sin embargo, Cetin y Kalkanli (2005)
notaron que este método, a pesar de ser bastante preciso para la reaccion eutéctica,
no lo es tanto para el calculo del grafito primario. La explicacion a esto podria ser
gue al momento en que las particulas de grafito primario comienzan a nuclear, el
flujo provocado por la conveccion comienza a transportarlas hacia la parte
superior (Stefanescu et al., 1986) debido a su menor densidad respecto del liquido,
por lo que durante este proceso, también conocido como flotacion, algunas
particulas permanecen en la superficie del liquido mientras que otras son
expulsadas hacia la atmosfera (Morrogh, 1955). Es por esto que el efecto del calor
latente capturado por la termocupla no es tan preciso como el del grano eutéctico,

ya que este Ultimo no se ve afectado por el fendmeno de flotacion (Mampaey,
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1997). A pesar de esto, al no haber disponible un método mejor para estimar la

fraccion de grafito primario, este sencillo método adoptado en el presente trabajo

puede ser considerado como una aproximacion razonable para este propdsito.

Tabla 5-5: Resultados numéricos de la cuarta aleacion para la posicion V6

Radio (um) Densidad (nGcleos/mm®)

Aleacioén 4 — Posicién V6

Eutéctico gris 646.1 0.885

Ferrita 12.2 164708

Perlita 16.4 32264
29.2

Espacio interlaminar del grafito (um)

Grosor de las Idminas de grafito (um) 2.4
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Figura 5-9: Evolucidn del radio y la densidad del eutéctico gris simulados para la cuarta
aleacion.
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Figura 5-10: Simulacién de la cuarta aleacion para los radios de ferrita y perlita, ademas
del espacio interlaminar del grafito y su grosor.

5.5 Evolucién de las Fases

Las fracciones simuladas de grafito, ferrita y perlita en la posicion V6 son
comparadas para las distintas aleaciones en la Tabla 5-6. Las composiciones
ligeramente hipereutécticas (Aleaciones 1 y 4) tienen una mayor cantidad de
ferrita que las casi eutécticas (Aleaciones 2 y 5). La evolucion en el tiempo y
temperatura de las distintas fracciones, en la posicion V6 de la cuarta aleacion, se

presentan en la Figura 5-11. Ocurre un crecimiento competitivo entre la ferrita y la
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perlita, donde el Si promueve la formacion de la primera (Basso et al., 2012)
mientras que el Mn promueve la formacion de perlita (Vadiraj et al., 2011). En el
modelo de transformacion de perlita, el efecto del Mn y el Si no fueron
considerados. Se puede observar que la velocidad de crecimiento de la perlita es
mayor que la de la ferrita, ademas de que su crecimiento comenzé cuando la
fraccion de ferrita ya estaba cerca de alcanzar su maximo valor. El répido
crecimiento de la perlita es causado por la difusion de corto alcance que ocurre

entre las laminas de ferrita y cementita que conforman la perlita.

A pesar de que el Mn promueve la perlita, este elemento reduce su velocidad de
crecimiento, ya que la difusividad de un soluto substitucional como el Mn es
mucho menor que la de un soluto intersticial como el C. Ademéas, como el
mecanismo de difusion del Mn ocurre a lo largo del borde de la perlita, el flujo de
C a lo largo de ésta disminuye y, en consecuencia, la velocidad de crecimiento
también (Pandit y Bhadeshia, 2011b). Por lo tanto, como las aleaciones contienen
una cantidad considerable de Mn, la velocidad de crecimiento real de la perlita
puede estar sobreestimada, pero aun asi, se espera que ésta sea mayor que la de
ferrita. Ademas de esto, a pesar de que el Si se encuentra en mayores cantidades
que el Mn, su efecto en la velocidad de crecimiento de la perlita, por las razones
explicadas anteriormente, es despreciable al compararlo con el efecto causado por
el Mn cuando la transformacion eutectoide ocurre, como en este caso, sobre los

700 °C (Catalina et al., 2000).



Tabla 5-6: Fracciones simuladas en la posicion V6
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Aleacion Composicion Grafito (%) Ferrita (%) Perlita (%)
1 Hipereutéctica 8.3 63.1 28.6
2 Casi-eutéctica 8.1 51.0 40.9
4 Hipereutéctica 8.4 62.0 29.6
5 Casi-eutéctica 8.2 54.1 37.6
1300 1.0
= Curva de enfriamiento
1200
1100
j 1000
i
= 900
200
700
600

Figura 5-11: Evolucion de las fracciones simuladas de la cuarta aleacion.

Fracciom volumétrica
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5.6 Validacién Experimental de las Fases

En la Tabla 5-7 y la Figura 5-12 son comparados los resultados obtenidos
mediante la simulacion, de las fracciones volumétricas, con las mediciones
experimentales en distintas posiciones de la cuarta aleacion. Donde se puede
observar un parecido razonable entre los resultados experimentales y los
numéricos. Ademas se presentan los valores obtenidos, mediante la simulacién, de
las velocidades de enfriamiento (CR) durante el término de la solidificacion y el
comienzo de la transformacion eutectoide. Al analizar los resultados entre todas
las posiciones verticales, se puede observar que al aumentar la velocidad de
enfriamiento, la fraccion de perlita también lo hace y, en consiguiente, la de ferrita
disminuye. Esto es esperable, ya que mientras mayor sea la velocidad de
enfriamiento, menor es el tiempo que tienen los 4&tomos de C para transportarse.
Sin embargo, esta tendencia no se observo entre las posiciones horizontales debido
a la escasa diferencia entre sus velocidades de enfriamiento. Junto con esto, se
puede observar en la Figura 5-12(a) que las fracciones simuladas de grafito son, en
general, menores que las medidas experimentalmente. Esto se explica porque el
modelo no incluye la difusion de C hacia las laminas de grafito durante el término
de la solidificacién y el comienzo de la transformacion eutectoide, este proceso de
difusion deberia incrementar la fraccion de grafito simulada en un valor cercano al
3 % (Carazo et al., 2012b), obteniéndose resultados mas cercanos a los
experimentales. De las Figuras 5-12(b) y 5-12(c) se puede observar que las
fracciones de ferrita y perlita simuladas predicen de buena manera los resultados

experimentales, y ademas para ambos casos la fraccion de ferrita es, en general,
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mayor a la de perlita. Finalmente, tanto para los resultados térmicos como

microestructurales se puede observar una semejanza razonable entre las

predicciones numéricas y las mediciones experimentales.

Tabla 5-7: Fracciones volumétricas en diferentes posiciones de la cuarta aleacion

Aleacion 4 CR (°C/s) Grafito (%) Ferrita (%) Perlita (%)

Posicion Sim. Exp. Sim. Exp. Sim. Exp. Sim.
V1 0.802 16.8+24 94 50.0+ 8.6 65.1 33.2+8.3 25.6
V2 0.791 145+53 9.1 51.6+1.38 57.9 33.9+6.6 33.0
V3 0.840 128+1.1 8.8 59.0+6.7 61.0 28.2+6.3 30.2
V4 0.853 11.3+2.0 8.3 57.2+6.0 49.5 31572 42.2
V5 0.857 122+15 8.4 63.9+3.3 55.7 239+29 35.8
V6 0.844 143+3.0 8.4 61.0+75 62.0 24750 29.6
H1 0.851 13.7+0.9 8.2 51.0+35 59.0 35.3+35 32.6
H2 0.851 98+11 8.3 51.0+55 59.1 39.2+64 32.5
H3 0.847 9.9+3.0 8.9 55.0+3.6 56.5 35.1+59 34.4
H4 0.842 84123 8.7 498+1.0 51.7 419120 39.3
H5 0.848 11.2+29 8.6 50.7+3.2 58.1 38.1+4.2 33.0
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Figura 5-12: Fracciones de (a) grafito, (b) ferrita y (c) perlita en diferentes posiciones de la
cuarta aleacion: resultados numéricos y experimentales.
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CONCLUSIONES
6.1 Conclusiones

En este trabajo se presentaron los distintos tipos de fundiciones de fierro con
especial énfasis en las propiedades y -caracteristicas de la fundicion gris
hipereutéctica, ademas se presentaron los mecanismos de nucleacion y crecimiento
de las distintas fases y microestructuras que ésta va formando durante el proceso

de enfriamiento.

A partir de la revision bibliografica se nota una escasez de modelos desarrollados
para simular el proceso de solidificacion y el de transformacion en estado solido
que estén enfocados en el material estudiado, lo que motiva a desarrollar esta tesis,
debido a la necesidad de optimizar los procesos de fundiciéon a través de la

simulacion, para minimizar los costos de éstos.

Un modelo multiescala térmico microestructural para la solidificacion y
transformacion en estado solido de una fundiciéon gris con una composicion
hipereutéctica fue desarrollado. De las cinco aleaciones, las cuatro con distintas
composiciones o temperaturas iniciales fueron usadas en las simulaciones. Los
resultados obtenidos de las simulaciones fueron: la evolucion térmica; las
temperaturas caracteristicas con sus tiempos asociados; el subenfriamiento

méaximo; la densidad y tamafio de los granos de ferrita, perlita y eutéctico gris; el
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espacio interlaminar promedio del grafito y su grosor; y las fracciones

volumétricas de grafito, ferrita y perlita.

Los resultados numéricos de las curvas de enfriamiento y las fracciones
volumétricas fueron validados con las mediciones experimentales. Las dos
aleaciones con mayor temperatura de colada mostraron un arresto de temperatura
anterior al subenfriamiento maximo en las curvas de enfriamiento experimentales,
efecto que no se repitio en el resto de las curvas. Aparte de este fendmeno, los
resultados experimentales fueron muy bien previstos por las simulaciones.
Ademas, se analizaron los motivos de la cantidad despreciable de grafito primario
y de la ausencia del eutéctico blanco tanto en los resultados experimentales como

los simulados.

Los resultados de las simulaciones para las fracciones volumétricas se encontraron
dentro de los limites esperados y fueron discutidos en términos de la velocidad de
enfriamiento, ademaés de los efectos de los diferentes elementos de aleacion en la

microestructura.

6.2 Futuras Lineas de Investigacion

A continuacion se presentan las posibles lineas de investigacion que se pueden
realizar a partir de esta tesis, junto con las posibles mejoras al modelo:
(@) La prediccidn de las propiedades fisicas y mecanicas a partir de los resultados

microestructurales del modelo.
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La validacion experimental del resto de las variables obtenidas a partir del
modelo como la densidad y tamafio del eutéctico gris, de la ferrita y la perlita;
el grosor y espacio interlaminar de las laminas de grafito; y el espacio
interlaminar de la perlita.

Obtener una relacion entre la presencia de austenita primaria y grafito
primario para fundiciones grises con composiciones mas hipereutécticas.
Respecto de las mejoras al modelo, se puede agregar un modelo de difusion de
carbono entre el final de la solidificacion y el comienzo de la transformacion
eutectoide.

La condicion de interfase solido/liquido isotérmica desarrollada para
eutécticos regulares, se podria eliminar usando un modelo desarrollado para
eutécticos irregulares como el desarrollado por Catalina et al. (2003), una

forma de incorporar este modelo seria cambiando la Ecuacion (3.16) por la

siguiente:
drR drR or v
AT, ZKgr—g)Lg,+Kl*’—g/19r+K—2+& (6.1)
todt dt A Ay

donde las constantes del material toman en cuenta la densidad de las distintas
fases. Otra opcion es usar el modelo desarrollado por Guzik y Kopycinski

(2006) como se presenta a continuacion:

ng K2 -, 2=s7 4 3 rrrn 3 ng
ATg > KlH//igr-i-l—-FGE /’i’gr+G E ﬂ‘gr +GE ﬂ'gr F (62)

ar

con:



t H t H
_| 16T, 3tan®, —sin®, f*'tan®, 16f1T, tan®, +sin®, f'tan@,

82

i

(f)

- 77 2 + + 5 +
‘777‘ 7Gﬂyz erUt +24OFY 15‘77“{‘ N 761; fgiut _i_2401_‘gr 30‘77gr

rr —

3 t 3
8 f tano®, 8 f;" tan®,

+
2 eut 2 2 eut 2
15[n,| 7647 7 "+240r,  30[y,| 7GA7 1o " +240T,

— eut 2 eut eut 2 eut
- 877C, £ I, — 1" Pe . fo TI,—f."Pe

-
D¢ | 7G42 £ “+240r, 7GA? £ °4240T,

donde los términos nuevos que aparecen son: G que es el gradiente térmico y

0

la funcion IT, =)
n=L N

=-sin naf,  cuyos valores estan tabulados en el

trabajo de Jackson y Hunt (1966).
Otra propuesta para mejorar el modelo es incluir el mecanismo de difusion
ternario desarrollado por Pandit y Bhadeshia (2011b) o combinarlo con el

actual, para incluir los efectos del Mn y el Si en el crecimiento de la perlita.
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