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RESUMEN

Las fundiciones nodulares son aleaciones ferrosas en las que se encuentran
precipitaciones de grafito en forma de nddulos esféricos en una matriz metalica. El
proceso de difusion que sigue el carbono durante la solidificacién es modificado por
elementos aleantes que se adicionan al material para asegurar buenas caracteristicas
morfoldgicas del grafito, porque de ellas dependen las propiedades mecanicas finales del

material.

Tanto el conteo de ndédulos como el grado de redondez o nodularidad pueden variar
durante el proceso productivo seguido en una fundicion de hierro nodular y para poder
predecir cdmo afecta cada paso, es necesario utilizar modelos termo-microestructurales
qgue realicen un seguimiento del proceso de cambio de fase de forma numeérica,

permitiendo la comprensién de los cambios que ocurren durante la solidificacién.

Para esto, en el capitulo 2 se realiza una recapitulacién de algunos conceptos metalurgicos
sobre hierros nodulares y su proceso de solidificacion. Ademas, se exponen las dos teorias
de solidificacion mds aceptadas en la actualidad, con algunas implementaciones

numeéricas realizadas hasta la fecha para el proceso de solidificacidén de hierro nodular.

En el capitulo 3 se explica el procedimiento experimental realizado con el fin de evaluar el
efecto de las variables de proceso en las caracteristicas morfoldgicas de fundiciones de
hierro nodular. Se presentan los resultados obtenidos y cdmo se pueden explicar estos de

acuerdo a las teorias encontradas en la literatura.

El capitulo 4 esta dedicado a la adaptacién del modelo plurinodular de Boeri (Boeri, 1989),
donde dicho modelo se acopla a un programa de elementos finitos que resuelve la
ecuacién de la energia a nivel macroscdpico, para poder representar el proceso

experimental seguido en el capitulo anterior.

En el capitulo 5 se propone una modificacién al modelo de crecimiento nodular para

permitir la prediccién de la nodularidad, caracteristica que no ha sido implementada



hasta ahora en anteriores trabajos, logrando predecir de una manera mas acertada el
comportamiento obtenido experimentalmente. Finalmente se evaludé si el modelo
modificado es capaz de predecir el efecto de fading o desvanecimiento de los
tratamientos quimicos al comparar los resultados numéricos obtenidos para el conteo de

nodulos con los resultados experimentales reportados por Sheikh et al (2005).

Por ultimo, el capitulo 6 estd dedicado a las conclusiones extraidas de este trabajo y a la
propuesta de posibles lineas de investigacidon futuras relacionadas con el entendimiento

del proceso de solidificacién en fundiciones nodulares.



1. INTRODUCCION

Las fundiciones nodulares son aleaciones ferrosas en las que se encuentran precipitaciones de
grafito en forma de nddulos esféricos en una matriz metalica. Estas son utilizadas
industrialmente en piezas que requieran moderada ductilidad sin sacrificar resistencia

mecanica, tales como en vdlvulas, herrajes, elementos de ferreteria y autopartes.

Debido al amplio uso industrial de piezas fundidas de hierro nodular y a la creciente tendencia a
remplazar piezas forjadas debido a su alto costo, estudios centrados en fundiciones nodulares
han cobrado importancia en los ultimos afios con el fin de mejorar sus propiedades mecanicas.
Estas mejoras permiten reemplazar al acero fundido y al forjado en numerosas aplicaciones,
ofreciendo asi un impacto positivo en lo econdmico, seguridad y aspectos ambientales,

logrando una alta excelencia en la produccion y productos de bajo precio.

Para lograr mejoras en la calidad final de piezas fabricadas con hierro nodular, se debe realizar
una interconexion entre tratamientos térmicos, elementos de aleacién y disefio computarizado
de moldes. Actualmente la modelacién del proceso de llenado y solidificacién de moldes de
manera macroestructual esta bastante desarrollada y existen diferentes paguetes comerciales
gue permiten la evaluacidn del desempefio de un molde antes de ser fabricado, para poder
asegurar un proceso optimo del cual se puedan obtener piezas sanas al costo mas bajo. Sin
embargo, para poder realizar modificaciones eficientes en cuanto a tratamientos térmicos y
elementos de aleacién, es necesario entender qué sucede microestructuralmente durante la
solidificacion. Es por esto que dia a dia aumentan aquellos estudios que ayuden a comprender
los mecanismos fisicos involucrados en la obtencion de estas aleaciones, porque sus
caracteristicas, y por ende su calidad, son influenciadas por la microestructura de la matriz y la

morfologia de sus nédulos de grafito.

En los ultimos afios se han desarrollado diferentes teorias del proceso de solidificacion, pero

debido a la falta de evidencia experimental se ha dificultado la unificacion de éstas, lo cual



genera que existan diferentes modelos que describen el proceso y por ende diferentes

acercamientos para entender el problema.

En cuanto al problema general, en Colombia es poco el avance, lo cual retrasa el crecimiento del
campo metalurgico y frena la competitividad frente a otros paises. Al estudiar las
transformaciones que sufre la matriz metalica durante su solidificacién, se facilita la innovacién
en cuanto a tratamientos térmicos, con lo cual se puede llevar el desempefio del hierro nodular

a un nivel superior.

Sin embargo, la principal caracteristica que da a los hierros nodulares su ductilidad es la
presencia de grafito en forma de nédulos y esta geometria es obtenida durante su solidificacién,
sin la posibilidad de posteriores modificaciones. Es por esto que en este trabajo de grado se
evaluara experimentalmente la influencia de los pardmetros de proceso en la geometria final de
los nédulos en hierros nodulares. Para explicar las posibles modificaciones de la morfologia de
grafito, se realizardn simulaciones macro y microestructurales con el fin de evidenciar variables
adicionales que se deben tener en cuenta al simular la solidificacién de metales en un proceso

industrial.

Debido a que los modelos hasta ahora planteados asumen un crecimiento ideal de los ndédulos y
por ende no presentan la posibilidad de evaluar la nodularidad, se implementara el proceso de
crecimiento de los nddulos en modelos microestructurales existentes, generando cambios en la
dindmica de la solidificacién que permitiran obtener resultados que expliquen las tendencias

encontradas experimentalmente.



2. PROCESO DE SOLIDIFICACION DE HIERROS NODULARES

Las fundiciones de hierro son aleaciones multicomponente que solidifican con una reaccién
eutéctica. Estas aleaciones contienen elementos principales (hierro, carbono vy silicio) y otros
aleantes menores que pueden estar por debajo de 0.1%. Las fundiciones de hierro contienen
silicio y carbono en porcentajes mucho mayores que los aceros. Debido a este alto contenido de

carbono, la estructura de las fundiciones de hierro presentan fases ricas en carbono.

Dependiendo de los elementos de aleacién y la velocidad de enfriamiento, estas aleaciones
pueden generar en su estructura carburo de hierro (para el caso de enfriamiento metaestable) o

grafito (para enfriamiento estable) (ASM, 1990).

La es una aleacién basicamente de Fe, Cy Si, cuya microestructura de la fundicién nodular esta
conformada por una matriz metadlica y una cantidad del 10 al 15 % de grafito en forma de
esferas. Tan pronto como se conocid que la estructura esferoidal del grafito podia obtenerse
directamente durante la solidificacion del mismo (“as-cast”) y sin necesidad de largos y costosos
tratamientos térmicos posteriores a la solidificacion de la fundicidon blanca, comenzaron los
intentos por explicar su mecanismo de formacidon porque comprenderlo en su totalidad
permitiria tener un mayor control sobre el mismo y, de esa manera, sobre las propiedades

fisicas finales del producto (Boeri, 1989).

2.1. Mecanismos de formacion del grafito esferoidal

Debido al alto contenido de carbono existente en el hierro nodular y que a medida que baja la
temperatura se pierde la solubilidad de éste en el hierro, se genera una precipitacién de
carbono en forma de grafito. Para que el carbono precipitado se pueda aglomerar en forma de
grafito debe existir un punto de partida o un nucleo, el cual puede ser particulas de carbono
existentes en la colada (nucleacién homogénea) o puede ser una particula o impureza inducida

en el liquido (nucleacién heterogénea) (Stefanescu, 2009) (Onsoien, et al., 1997).



Normalmente en las aleaciones ocurre la nucleacidon heterogénea y para el caso del hierro
nodular, se realiza un tratamiento quimico de inoculacién con particulas de ferro silicio, porque
el silicio comparte con el carbono el plano cristalografico (001) lo cual hace que éste sea un
plano preferencial de unién facilitando la creaciéon de puntos preferenciales para nucleacion

(Skaland, et al., 1993).

A medida que los atomos de carbono se unen, el punto de nucleacién adquiere un radio critico
(r*) y gracias al sobreenfriamiento en la colada (T-Teutéctica), empiezan a crecer puntos de
grafito. El crecimiento del grafito se da en el plano con menor energia interfacial en contacto
con el liquido. Los atomos de carbono se depositan en planos basales, lo cual se da en la
direccion “c” (Figura 2-1) y ocurre en forma de escaldn debido a la dislocacién en espiral de la

interfase (Skaland, et al., 1993).

Cuando elementos activos de superficie son absorbidos, en el plano “a” la energia es menor, por
lo cual este es el camino que siguen los dtomos de carbono para el crecimiento del grafito,
generando hojuelas. Realizar tratamientos quimicos de nodulizacién con elementos como Mg o
Ce inactivan los elementos activos de superficie, aumentando la tensidn interfacial en el plano

“c” y se generan nddulos (Stefanescu, 2009).

De acuerdo a lo anterior, el crecimiento natural del grafito es de forma nodular, pero la
presencia de elementos como azufre y oxigeno (naturales en el proceso de fundicién) actian
como elementos activos de superficie que finalmente hacen que el carbono se deposite en el
plano "a" generando una estructura de hojuela, como si este fuese el camino normal de

crecimiento del grafito (Skaland, et al., 1993) (Stefanescu, 2009).

2.2. Proceso de solidificacion eutéctica

Asumiendo que el enfriamiento a partir del estado liquido de una fundicién bien inoculada

ocurre bajo condiciones de equilibrio (velocidad de enfriamiento ~ 0), el primer sélido que



precipita en una aleacion hipereutéctica (%C o CE = 4,5%) a la temperatura de liquidus es la fase
grafito (Figura 2-2 Punto A). Estas particulas de grafito crecen por el agotamiento de atomos de
carbono de la fundicién liquida, hasta que la temperatura llega al rango de transformacién
eutéctica (Figura 2-2 Punto B). La austenita nuclea en dareas de baja concentracién de C; por
consiguiente, segun la teoria uninodular que se describe mas adelante, los nédulos de grafito
son encapsulados por la austenita (Figura 2-3). Durante esta solidificacidon eutéctica, sélo la
austenita estd en contacto con el liquido y el mecanismo que controla el crecimiento de los
nédulos se convierte en la difusion de los dtomos de carbono a través de la envoltura de
austenita (Dardati, 2005) (Rivera, et al., 2002) (Fras, et al., 2010) (Stefanescu, 2009) (Chiarella,
2005).

Después de la solidificaciéon, continta la difusién de carbono hacia los nédulos de grafito
preexistentes, puesto que la solubilidad de carbono en la austenita decrece con la temperatura
(desde 2% a 1154°C a ~ 0,8% a la temperatura eutectoide). La transformacidon eutectoide
también ocurre sobre un rango de temperatura. En esta etapa, la austenita se transforma a
ferrita y mas atomos de carbono difunden hacia los nédulos y la solubilidad de C en la ferrita es

mas baja que en la austenita (~ 0,025%) (Chiarella, 2005).

Teniendo en cuenta que el crecimiento del nédulo se ve restringido por la difusién del carbono a
través de la austenita, como se aprecia experimentalmente (Figura 2-4), la forma final del
grafito depende principalmente de la velocidad con la que se forme austenita a su alrededor.
Esta velocidad depende del sobre-enfriamiento de la colada que a su vez esta influenciado por

la cantidad de magnesio presente.

Zhou en el 2009, propuso que existen tres tipos de encapsulamiento de la austenita:
encapsulamiento rdpido, lento o no existente (Tabla 2-1). Entre mas rapido se dé el
encapsulamiento, el nédulo tendrd a su alrededor un mismo radio de difusidon de carbono lo
cual va a generar una estructura circular. Si se da un encapsulamiento lento, el nédulo tendra

zonas preferentes de crecimiento, por lo cual se perdera la nodularidad. Finalmente si no se da



un encapsulamiento, la geometria final sera correspondiente a un grafito vermicular o laminar

(Figura 2-5).

2.3. Clasificacion de las fundiciones nodulares

Posterior a la transformacion eutéctica ocurre la transformacion eutectoide en donde la matriz
existente de austenita se transforma en diferentes fases de acuerdo a la velocidad de
enfriamiento y los elementos de aleacion presentes en la colada. Bajo condiciones de equilibrio
se obtiene una matriz ferritica con nddulos de grafito. Esta situacidon puede ocurrir sélo si los
atomos de carbono tienen suficiente tiempo y fuerza motriz para escapar desde la austenita y/o

ferrita.

Si la solidificacion y el enfriamiento ocurren a una rapidez mucho mayor que la adecuada para
gue los atomos de carbono puedan difundir, se formard una estructura totalmente diferente.
Por ejemplo, durante la solidificacidon proeutéctica en presencia de un alto sobreenfriamiento,
precipita la fase metaestable FesC en vez de grafito. En este caso, se alcanza la temperatura
eutéctica metaestable antes que ocurra la nucleacién de grafito y se forma un carburo

eutéctico, seguido por la transformacién de la austenita a perlita.

Debido a que la presencia de nédulos en la matriz frenan la propagacién de grietas, las
propiedades mecanicas del hierro nodular dependen de la matriz metdlica que se obtenga
después de la solidificacién. Segun este proceso, las fundiciones nodulares se pueden clasificar
en ferriticas, ferritica-perlitica, perlitica, martensitica, bainitica, austenitica o austemperada

(AFS, 1993).

Otra forma de clasificar las fundiciones nodulares es segin su composicion y contenido de
carbono equivalente (CE = %C + 1/3 %Si). De esta manera se diferencian las fundiciones de
hierro nodular eutécticas, hipoeutécticas e hipereutécticas; cada uno de estas clasificaciones

tiene una forma particular de iniciar su solidificacion (ASM, 1990).



Los hierros nodulares eutécticos tienen un valor de CE igual a 4.26%, su mecanismo de
solidificacion aun no se ha entendido por completo, pero las teorias hasta ahora existentes
hablan de una solidificacion simultanea del grafito y la austenita, donde la secuencia de

precipitacion varia segun el investigador.

En la seccién anterior se describié el proceso de solidificacion para un hierro nodular
hipereutéctico, en el cual la primera fase en precipitarse es el grafito y la nucleacién de la
austenita se da en las fases con bajo carbono, al pasar el punto de transformacidn eutéctica y
generando asi la célula eutéctica. En el caso de los hierros hipoeutécticos la primera fase en

precipitar es la austenita, en forma dendritica y la fase secundaria en formarse es el grafito.

2.4. Teorias de nucleacion y crecimiento para una fundicion eutéctica

nodular.

El proceso de solidificaciéon de hierros nodulares sucede a altas temperaturas (1165°C) lo cual
dificulta tener evidencia de la secuencia de transformacién de un estado liquido a un estado
solido. Gracias a las microestructuras obtenidas mediante procesos de enfriamiento rapido
(chill), se pueden observar las estructuras presentes a la temperatura de temple, y a partir de
estas imagenes se generan teorias de como es el proceso de solidificacion. Debido a esto, a
través del tiempo, se han generado diferentes modelos de solidificacion dependiendo de la
vision de cada investigador y de los adelantos generados hasta la fecha. Por ejemplo, antes de
1948 la fundicién de grafito esferoidal se obtenia por descomposicién de la cementita, por
medio de tratamientos térmicos. Estos modelos se basaban en dicha descomposicion, es decir
se sostenia que el proceso era principalmente un proceso en estado sélido. Posteriormente esa
posibilidad fue totalmente descartada y se acepta sin discusiéon que la formacién de la

estructura nodular se produce durante la solidificacion (Celentano, et al., 2008).

Durante algln tiempo se negd la posibilidad que la austenita eutéctica fuera de naturaleza

dendritica, sin embargo, la presencia de dendritas de austenita, aun en composiciones



eutécticas e hipereutécticas, siéndose ha observado desde hace afos. Frente a este hecho
algunos investigadores sostienen que la austenita eutéctica, al igual que la primaria es de
naturaleza dendritica (Boeri, 1989) (Dardati, 2005). Mientras que otros opinan que esa
formacién no corresponde a la verdadera austenita eutéctica, siendo ésta la que se forma como
una esfera, encapsulando los nddulos de grafito. Dentro de esta segunda hipodtesis, la austenita
dendritica es llamada “off-eutectic” y se considera que puede producirse o no, dependiendo de

las condiciones de solidificacion.

Algunos investigadores clasifican las principales teorias sobre la solidificacion de la fundicion
nodular existentes en la actualidad en teorias de caracter “uninodular” (Figura 2-6a), en las que
la unidad de solidificacion estd constituida por un nddulo de grafito y su correspondiente
envoltura de austenita; y teorias de caracter “plurinodular” (Figura 2-6b), en las que se
considera que cada unidad de solidificacion contiene numerosas esferas de grafito (Dardati,

2005).

Las teorias explicativas de caracter uninodular sostienen basicamente que:

Cuando la aleacién alcanza la temperatura eutéctica los nddulos de grafito nuclean en el

liquido.

e Sj bien los nddulos pueden crecer en contacto con el liquido, rapidamente son rodeados por
una capa esférica de austenita.

e Luego que los nédulos son encapsulados crecen por difusidon del carbono desde el liquido
hacia el nédulo a través de la capa de austenita.

e La cdpsula de austenita continta creciendo en forma esférica hasta que su desarrollo se ve

limitado por la presencia de otros granos.

Esta forma de crecimiento del grafito resulta dificil de explicar tedricamente debido tanto a la
lentitud del proceso de difusién del carbono a través de la austenita, como a las presiones que

deberian generarse en la envoltura de austenita cuando la esfera de grafito va creciendo.

La teoria plurinodular puede resumirse en los siguientes puntos:



e Las nucleaciones de la austenita y del grafito son independientes.

e La austenita crece en forma dendritica mientras que el grafito lo hace en forma esférica.

e El grafito crece inicialmente en contacto con el liquido pero, al entrar en contacto con las
dendritas de austenita, los nédulos son rodeados por ésta.

e Una vez rodeados por la austenita, las esferas de grafito crecen por difusion del carbono,

desde el liquido, a través de la austenita.

Aunque la teoria plurinodular muestra un franco avance sobre la uninodular, no son muchas las
propuestas realizadas para el tratamiento computacional de la misma, en comparacién son
numerosos los modelos numéricos que tienen como objetivo la simulacién de la solidificacién

de la fundicién ddctil segun la teoria uninodular.

2.4.1. Modelacion microestructural de la fundicion nodular

Sin importar el modelo utilizado o en qué teoria se base, las leyes de crecimiento de los nédulos
se basan en la composicién en las interfases y por ende es necesario aclarar este tema antes de
continuar con los modelos para la teoria uninodular y plurinodular. Adicionalmente, se tienen
en cuenta la variacién de las composiciones de equilibrio causadas por la microsegregacion del
Silicio adoptando las definiciones de las curvas del diagrama de equilibrio realizadas por Heine
en 1986 (Heine, 1986) y la implementacion en una simulacién numérica para la solidificacion de
una fundicién ddctil, llevada a cabo por (Boeri, 1989). Cada una de las ecuaciones utilizadas
para la modelacion matematica se encuentran expuestas a profundidad por Dardati en su tesis

doctoral, a continuacién se resumen los principales postulados (Dardati, 2005):

2.4.1.1. Composicion en las interfases

Para la determinacion de las composiciones de equilibrio de las distintas fases en las zonas de

interfase se tiene en cuenta la influencia del silicio, considerando el diagrama de equilibrio



ternario Fe-C-Si. Esto se logra usando un diagrama de equilibrio en dos dimensiones, pero cuyas
lineas de liquidus, sélidus y temperatura de equilibrio eutéctica estan definidas por funciones
gue dependen de los contenidos de silicio (Si) y de carbono (C) en la fundicién que solidifica, de
acuerdo a las expresiones obtenidas por Heine et al. (1986) y utilizadas por otros autores

(Dardati, 2005).
1 .
Ty = 1569 —97.3 (C +3 Si),
T,s = 1528 — 177.9 (C + 0.18 Si),
— LA
Te, = 389.1 (C +3 Si) - 5032,
Ty = 11154.6 4+ 6.5 Si, (Ecuacién 2.1)

donde Tay, Tas, TeL ¥ Te puede verse en la Figura 2-7 que corresponde a un sector del diagrama

de equilibrio Fe-C-Si.

Por interseccidn entre Tas y Te se obtiene el punto de maxima solubilidad de carbono en la

austenita a temperatura eutéctica
Crg = 2.1 —0.216Si. (Ecuacidn 2.2)
Por interseccidon entre Ta, y Te se obtiene el contenido de carbono a temperatura eutéctica:
Cy =4.26 —0.317Si. (Ecuacién 2.3)

De las ecuaciones anteriores se pueden obtener los porcentajes de carbono en la zona de la

interfase correspondientes a cada fase y cada temperatura:

=1 (1569 — T — 24.325i),

97.3

I~

C

CT = —L(1528.—T — 3250),
177.9

l
— 1
Cor

= 2557 (T — 129.75i + 503.2) (Ecuacion 2.4).
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Para la definicion de la linea Tag, que determina la variacién de la solubilidad del carbono en la
austenita en estado sdélido, se ubica el punto de coordenadas 800 2C y 0.6 % C, el cual se

considera como el punto eutectoide, y se une con el punto Cyg, obteniéndose (Boeri, 1989):

na __ (T-1154.6—6.55i)(1.5-0.21651)

Cor = (352616550 + 2.1 — 0.216Si. (Ecuacion 2.5)

Como se puede observar en la Figura 2-7, las curvas se hacen continuar por debajo de la
temperatura eutéctica, de manera que si la temperatura desciende por debajo de dicha
temperatura y todavia sigue la solidificacion, se tienen en cuenta esas prolongaciones para
calcular las concentraciones de carbono de las distintas fases en las interfases. Es importante
destacar que en los cdlculos se considera que en las interfases se cumplen las condiciones de
equilibrio determinadas por el diagrama ternario, es decir, que las curvas definidas determinan
la composicion que deben tener las fases en la zona de contacto entre ellas para una
determinada temperatura. Esto no ocurre en el resto del volumen de la fundicién en donde la

composicion depende de la difusién del soluto.
2.4.1.2. Microsegregacion

Contrariamente a lo que ocurre con los metales puros, cuando una aleacién solidifica, el sélido
gue se forma tiene una composicidn diferente a la del liquido del cual esta solidificando. Esto
ocurre debido a que el proceso de cambio de fase de liquido a sélido no se da a una
temperatura constante sino en un rango de temperaturas dentro del cual varian la composicion
del sélido y del liquido que se mantienen en equilibrio. Esto ocasiona que, al final del proceso,
exista una distribucion no uniforme del soluto en el sélido denominada segregacion. En este
trabajo se considera la microsegregacion del silicio a través de un coeficiente de particién ks que
relaciona las concentraciones de silicio en el sélido y en el liquido, y de la ley de Scheil, que
determina el porcentaje de soluto en el liquido suponiendo difusidén nula en el sélido y

composicion uniforme (mezcla total) en el liquido (Dardati, 2005)

Si = Sig(1— f;)Ksi71, (Ecuacién 2.6)
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donde Sij es el porcentaje de silicio inicial y f; es la fraccidn sélida.

2.4.1.3. Modelo Uninodular

El modelo propuesto por (Su, et al., 1984), se enmarca en la teoria uninodular. Las

caracteristicas principales de esta teoria son:

a) La nucleacion finaliza con la recalescencia y se rige por:
N = AAT™,  (Ecuacién2.7)

donde, AT = TE — T es el sobreenfriamiento, A es un parametro de nucleacidn y el exponente n

puede tomar valores de 1 6 2 segun (Su, et al., 1984).

En el momento en el que inicia la solidificacion, se empieza a dar una liberacién de calor latente
gue es mayor a la velocidad de extraccién de calor (q), razén por la cual la temperatura empieza
a ascender, este proceso se conoce como recalescencia (Dardati, 2005; Rivera, et al., 2002; Fras,
et al., 2010). Este fendmeno aparece sin importar el modelo de solidificacién que se utilice y

limita la nucleacién de puntos de grafito y por lo tanto el conteo de los nddulos (Figura 2-8).

La nucleacién finaliza con la recalescencia debido a la disminuciéon del sobreenfriamiento
necesario para que los puntos inoculados de grafito puedan superar el radio critico r y de esta
manera generar un nédulo (Fras, et al., 2010). Adicionalmente, la colada contiene particulas no
disueltas de diversos tamafos y al presentarse un sobreenfriamiento mas alld de un valor
critico, estas particulas exceden los tamafios minimos necesarias para un crecimiento estable
ocasionando el crecimiento continuo de nucleos hasta el momento en que el metal alcanza su
nivel maximo de sobreenfriamiento. Después de esto, con el progreso de la recalescencia no se
forman nuevos nucleos debido a que todas las particulas mayores al tamafio critico r ya han

crecido. La activacién de pequefas particulas como nucleos activos requieren un
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sobreenfriamiento que se puede alcanzar al final de la recalescencia lo cual permite explicar la

presencia de nddulos de diferentes tamaios en una sola pieza (Kapturkiewicz, et al., 2010).

b) Al comienzo de la nucleacién, se asume que el grafito es encapsulado por la austenita, de tal
forma que el grafito no crece en contacto con el liquido. Las condiciones iniciales de los nucleos
fueron definidos por (Su, et al., 1984), para el grafito tomo un radio (r) de 1um y para la

austenita un radio (s) de 1.2um.
c) El radio s de la austenita esférica crece de acuerdo a la siguiente ley:

y/_ y/ r )4 _ 2/
. _Ch-c'lar DL (1-£;\73 .,
S = T 5(5—1) (1_0.5) . (Ecuacion 2.8)

d) Se asume que el nddulo de grafito de radio r crece en la forma:

. checler 4o, v )
= L —r) (Ecuacién 2.9)

=———D/+
100-c /9r ¢ Pgr (1-;

2.4.1.4. Modelo Plurinodular

Debido a que en los modelos que consideran un crecimiento plurinodular se tiene en cuenta
una precipitacion de la austenita en forma de dendritas, la modelacién numérica se complica,
razén por la cual son pocos los modelos existentes a pesar que dia a dia se encuentran mas
resultados experimentales en donde se evidencia la aparicion de austenita en forma de

dendritas, incluso en hierros eutécticos e hipoeutécticos.

Uno de los modelos mas utilizados en la actualidad fue el propuesto por Boeri en 1989 (Boeri,
1989) en el cual se simplifica la modelacién de la cantidad de la austenita realizando un balance

de masa de acuerdo a la cantidad de grafito precipitado.

Para la nucleacion del grafito se utiliza una ley continua exponencial (Boeri, 1989):

Cc

N = b AT exp (——), (Ecuacién 2.10)
P\"ar
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donde b y c son parametros que dependen de la composicién de la fundicién, del tratamiento
de inoculacién al que se somete el liquido y del sobreenfriamiento del liquido. Se considera que
la nucleacion se detiene cuando comienza la recalescencia y reinicia cuando la temperatura de
la colada vuelve a estar por debajo del punto donde inicio ésta (Figura 2-8), y se recupera asi el

sobreenfriamiento necesario para que los puntos inoculados formen nédulos.

De acuerdo a la ley propuesta (Ecuacién 2.10), la velocidad de nucleacion se mantiene muy baja
hasta que se alcanza un determinado sobreenfriamiento, llamado critico, a partir del cual se
produce un gran incremento en la velocidad de aparicion de nuevos nddulos. Boeri plantea que
para tener en cuenta que el liquido es cada vez menos y que, por lo tanto, son menores las
posibilidades de nucleacidn, la ecuacién 2.10 se multiplica por la fraccion liquida presente en el

periodo de tiempo calculado, resultando: (Boeri, 1989)
. Cc .z
N = b AT exp (— E) 1-£) (Ecuacion 2.11)

La nucleacion continua da origen a nédulos que aparecen en distintos tiempos durante el
enfriamiento, lo que ocasiona diferentes tamafios de grano al final de la solidificacion. El
almacenamiento de la distribucién del tamafio de los nddulos se lleva a cabo en la modelacién
numérica a través de dos matrices, de las cuales una guarda el nimero de nédulos nucleados en
cada incremento de tiempo y para cada punto, y la otra guarda el tamafo que dichos nddulos

van tomando a medida que se desarrolla el crecimiento de los mismos.

De acuerdo con lo propuesto por Boeri (Boeri, 1989), el grafito nuclea y crece inicialmente en
contacto con el liquido, para ser posteriormente encapsulado por la austenita. Para el
crecimiento en contacto con el liquido Boeri utilizé la ecuacidn de Zener de crecimiento de una
particula esférica aislada en una matriz de baja supersaturacion, :

R =

oo
1 (chr=clor 1 py
2Ry

— D¢ >, (Ecuacion 2.12)
CgT—C/gr Pgr

14



donde Rg es el radio de la esfera de grafito, Dé el coeficiente de difusidon del carbono en el

liquidoy p; — pgr son las densidades del liquido y del grafito, respectivamente.

De acuerdo con sus observaciones experimentales, Boeri propone que el crecimiento de grafito
directamente en contacto con el liquido se produce hasta que el nédulo tiene un tamafio de 6
um (Boeri, 1989). A partir de ese momento, se asume que el grafito es alcanzado por un brazo
de austenita y rodeado por ésta, por lo que su crecimiento comienza a producirse por difusion
del carbono desde el liquido hacia el grafito, a través de la austenita. Para el crecimiento del
grafito en contacto con la austenita, se parte de la férmula utilizada por (Su, et al,
1984)(ecuaciéon 2.9), que plantea el crecimiento del grafito controlado por la difusidon del
carbono a través de la austenita en un proceso cuasi-estacionario, y que responde a la teoria
uninodular descrita anteriormente. Boeri modifico la ley de crecimiento del grafito en contacto
con la austenita al tener en cuenta la interaccién entre los granos en crecimiento a través del
factor (1 — £,)?/3 (Boeri, 1989):

Cy/l_cy/gr yp_y(l—fs)2/3
_Cl’/gr Cpgr T(l—r) ’

N

T = (Ecuacién 2.13)

Cyr
donde 1 es el radio de la capsula de austenita (ver Figura 2-9).

Para tener en cuenta que segun la teoria plurinodular la austenita no es una envoltura esférica
y, por lo tanto, sélo las porciones mas delgadas de la envoltura de austenita que separa al
nodulo del liquido contribuirdn al crecimiento del grafito por difusién, se afecta la féormula
anterior por un factor de 0,9 con lo cual se disminuye la velocidad de crecimiento (ver Figura

2-10).

Adicionalmente, se asume que la relacidn entre el radio de la austenita y el del grafito es 1,89.
Este valor fue encontrado por (Wetterfall, et al., 1972) quienes midieron el radio maximo y
minimo de las envolturas de austenita que encapsulan los nddulos de grafito en muestras
templadas de fundicion nodular, dando como resultado final un promedio de estos radios

mMaximos y minimos:
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c"h=c'lar Dy&(l—fs)m

7 =1911
Cgr—Cy/gr ¢ Pgr r

(Ecuacidn 2.14)

El modelo considera una relacidon constante entre la cantidad de austenita y la cantidad de
grafito, sin depender del sobre-enfriamiento. La relacién estd dada por la regla de la palanca

aplicada al equilibrio eutéctico:

100-Cg

REAG(%) = —=%,
E~LTE

(Ecuacion 2.15)

Siendo la fraccién de grafito en un determinado elemento de volumen:
for = Z’{%nNkr,g, (Ecuacién 2.16)

donde el valor de k es igual al numero de radios de nddulos diferentes que existen en el
elemento de volumen debido a que la nucleacién no es instantanea. Por ultimo, la fraccidn de

austenita se calcula en funcién de la del grafito como:

fy = fgr(REAG), (Ecuacion 2.17)
y la fraccion sélida resulta:

fs = fgr(1 + REAG). (Ecuacion 2.18)

En trabajos posteriores se ha logrado refinar este modelo para lograr determinar la cantidad de
austenita en forma de dendritas de manera mas exacta, el modelo fue desarrollado por Dardati
en el 2005 y es descrito a fondo en (Dardati, 2005). En este trabajo no se realiza la descripcion
del modelo, pues (Dardati, et al., 2009) lograron demostrar que no existen grandes diferencias
al utilizar ya sea el modelo de Su (Su, et al., 1984), Boeri (Boeri, 1989)o Dardati (Dardati, 2005) y
teniendo en cuenta que la simplicidad del modelo de Boeri permite alcanzar buenos resultados,
se prefiere afinar el modelo existente y no generar nuevos modelos que pueden llevar a

implementaciones engorrosas sin tener una diferencia sustancial en cuanto a resultados.

Finalmente, es necesario indicar que la diferencia mas notable entre las teorias uninodular y

plurinodular radica en el tamano final de los nddulos de grafito. Para la teoria uninodular, al
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comienzo de la nucleacion se asume que el grafito es encapsulado por la austenita, de tal
manera que el grafito no crece en contacto con el liquido y teniendo en cuenta que el
coeficiente de difusién del carbono en la austenita, DY = 9x10™ m?/s (Boeri, 1989), es mas bajo
que el coeficiente de difusion del carbono en el liquido, Dt = 5x10™'° m?/s (Boeri, 1989), su
cinética de crecimiento serd menor debido a que los nddulos de estos se desarrollan por la
difusidn de carbono a través de la envoltura de austenita. Adicionalmente, se ha comprobado
gue el crecimiento de los nddulos de grafito a partir de la nucleacidn inicial y hasta llegar a un
tamafio de 6 um, resulta ser para la teoria plurinodular aproximadamente el doble en relacion a
la teoria uninodular, tomando en cuenta un lapso de tiempo (t) igual a un segundo (Chiarella,

2005).

2.5. Formulacion Térmica-Microestructural

En cuanto a la modelacidon numérica, la estructura de un sélido y su comportamiento frente a
los diversos procesos que sobre él se realicen puede analizarse a diferentes niveles, ya sea nano,
micro o macro mecanico. Hay muchos problemas que no pueden ser tratados con la
profundidad y exactitud suficientes si no se emplea mads de un nivel de analisis, como es el caso
del proceso de solidificacién de una aleacién. Actualmente en dicho proceso es normal que el
analisis del transporte de calor y de masa (conveccién y macrosegregacién) en la pieza se realice
mediante la resolucién de ecuaciones continuas a nivel macroscdépico, pero se estudia ademas
la evolucidn de la microestructura a través de leyes fenomenoldgicas que rigen la nucleacion y

el crecimiento de las diferentes fases que intervienen en el proceso.

Las primeras simulaciones del proceso de solidificacién fueron realizadas desde un punto de
vista estrictamente macroscopico. Para considerar el enfriamiento de una pieza de fundicion, si
solo se considera la propagacion del calor por conduccién, se puede expresar la ecuacién de la

energia de la siguiente forma (Celentano, 1994):

pcT = V- (k-VT), (Ecuacion2.19)
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Siendo p la densidad, c el calor especifico, k la conductividad, T la temperatura, V el operador
gradiente y el punto sobre una variable indica derivada temporal. Para esta ecuacién, deben
considerarse ademas las correspondientes condiciones iniciales y de contorno. Si el proceso de
enfriamiento esta acompafiado de fendmenos de cambio de fase, es preciso agregar un término

a la ecuacion (2.19) de manera que se obtenga:
pcT + pLf,. = V- (k- VT), (Ecuacién 2.20)

Donde L es el calor latente especifico correspondiente al cambio de fase y f,. es la funcion de

cambio de fase o fraccion volumétrica liquida (0 <f,. < 1).

Para el caso del proceso de solidificacion, la funcién de cambio de fase f,. viene dada por 1-f;

siendo fs la fraccion sélida. Luego, fs es la suma de f, (fraccion de austenita) y fg (fraccion de

grafito), por cuanto:

foc = —=(f, + fyr). (Ecuacion 2.20)

La resolucion numérica de la ecuacién de calor permite seguir la posicién de la intercara sélido-
liguido en una pieza durante su enfriamiento. Esto hace factible, por ejemplo conocer las
ultimas zonas en solidificar, lo que permite inferir la posibilidad de macrosegregaciones y de
rechupes. Por otra parte, las curvas de enfriamiento obtenidas por medio de analisis
puramente macroestructurales se calculan con la liberacién del calor latente segun funciones
simples, generalmente lineales, de la temperatura y esto hace que no sea posible la simulacién

del fendmeno de recalescencia.

Los andlisis a nivel puramente macromecdnico no pueden predecir parametros
microestructurales tales como tamafio de grano, espaciamiento eutéctico o dendritico ni tipo y
porcentajes de fases, todos de gran influencia en las propiedades mecéanicas del material. Estos

aspectos sélo pueden estudiarse a través de la formulacién de un modelo microscépico.
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Los diferentes modelos microscdpicos que se han formulado para tratar el problema de
solidificacion de metales no dan, normalmente, la funciéon de cambio de fase en forma explicita,
sino su variacién temporal como funcion de las variaciones temporales de las distintas variables
de estado independientes. Por ejemplo, en problemas de solidificacion equiaxial se puede

escribir, de acuerdo a lo citado en (Dardati, 2005):
fs = AyN + Agf, (Ecuacidn 2.21)

Siendo N la densidad de grano, y r el radio promedio de grano (su derivada temporal es la
velocidad de crecimiento). Los distintos modelos difieren en las leyes adoptadas para la
nucleaciéon, que puede ser continua, simultdnea, etc., y aquellas establecidas para el
crecimiento de grano, que puede tener en cuenta o no la difusién del soluto, puede depender

del sobreenfriamiento, etc.

La presente formulacion térmica-microestructural puede verse como la combinacion de dos
problemas diferentes e interdependientes; por un lado, se tiene el “problema macroscépico”
regido por la ecuacién de la energia, y por otro lado el “problema microscépico” gobernado por
el modelo microestructural. Evidentemente, ambos problemas estan fuertemente acoplados vy,
en general, presentan alto grado de no linealidad. La resoluciéon de dicha formulacién es
realizada en forma numérica a través de una discretizacidén espacio-temporal llevada a cabo en
el contexto de los métodos de elementos y diferencias finitas, respectivamente, conforme a lo
aludido en (Celentano, 1994). Los problemas macro y microscépicos se resuelven en forma
alternada en la misma discretizacion espacio-temporal a través de un esquema que conserva el

grado de acoplamiento de la formulacidn, el que se indica en (Dardati, 2005).
2.6. Conclusiones

En el proceso de solidificacién de fundiciones de hierro existe una transformacién desde el
estado liquido hasta el sélido que puede cambiar segun la composicidon quimica con la que se
trabaje. Cuando el material se encuentra liquido, el carbono tiene una solubilidad completa en

el Hierro pero al perder temperatura esta solubilidad disminuye, lo cual genera que se creen
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puntos de aglomeracidn del carbono formando estructuras de grafito. Para obtener un hierro
nodular es necesario realizar tratamientos quimicos con elementos como el magnesio y el cerio
para reforzar el crecimiento esférico al inactivar elementos como el oxigeno y el azufre que
propician un crecimiento laminar. A medida que la temperatura va disminuyendo se inicia el
proceso de transformacién de fase y se empieza la unién ente los ndédulos de grafito y la
austenita que solidifica (célula eutéctica). La forma en que esta unidn ocurre ha generado dos

teorias diferentes de crecimiento: la teoria uninodular y la plurinodular.

Después de realizar una revisidon de los avances que se han realizado numéricamente, es claro
gue existen numerosos modelos que permiten la simulacién de la solidificacion a nivel
microestructural del hierro nodular. Sin embargo, todos los modelos estan basados en
condiciones ideales y han sido validados con pruebas de laboratorio, lo cual dificulta su
transferencia a un nivel industrial. Una de las principales deficiencias es que tanto para la teoria
uninodular como para la plurinodular, los modelos implementados toman al grafito como esfera
perfecta en donde resulta grafito 100% nodular, debido a que los modelos utilizados para el
crecimiento toman una difusidon pareja a través de todo el nucleo inicial de grafito y no tienen
en cuenta que la forma final depende de la aureola de austenita que se forme alrededor de ellos

(Zhou, 2009).

2.7.Tablas

Tabla 2-1. Tipo de encapsulamiento de la austenita y geometria resultante del grafito (Zhou, 2009).

Capsula de Austenita Proceso de crecimiento del grafito Forma del grafito
5o o \
Envolvimiento rapido ° (\0/ @ @ @ [
Vg N
Envolvimiento lento e \O) ‘
Sin envolvimiento ° (.} g g @ A




2.8. Figuras
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Figura 2-1. Crecimiento del grafito. a) Estructura cristalina b) crecimiento tipico de nédulos. (Skaland, et al., 1993)
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Figura 2-2. Diagrama de fases Fe-e;C, indicando el proceso de solidificacion de hierro nodular hipereutéctico.
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Figura 2-3. Crecimiento isotérmico de un nédulo de grafito dentro de una capsula sélida de austenita, y que
crece a partir de ella con interfase lisa (a) solidificacion de fase proeutéctica: crecimiento de nédulo de
grafito en contacto con el bafio, (b) solidificacion eutéctica: encapsulamiento de austenita, (c) crecimiento
del nédulo de grafito dentro de la envoltura de austenita sélida (Chiarella, 2005).
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Figura 2-4. Crecimiento de los nédulos en forma de pétalos segun la cantidad de austenita que los rodea (Zhou, 2009).
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Figura 2-6. Proceso de solidificacion segun: a) teoria uninodular b) teoria plurinodular (Rivera, et al., 2002).
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Figura 2-7. Esquema de la region eutéctica de un diagrama Fe-C-Si para un determinado porcentaje de Si (Dardati, 2005).
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Figura 2-8. Grafica Temperatura vs Tiempo en donde se evidencia la recalescencia.
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Figura 2-9. Distribucion de la concentracion de carbono en el nédulo de grafito y la capsula de austenita (Dardati, 2005)
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Figura 2-10. N6dulo de grafito envuelto por austenita (Celentano, et al., 2008)
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3. EFECTO DEL PROCESAMIENTO EN LAS CARACTERISTICAS DEL
HIERRO NODULAR.

Como se presentd en el capitulo anterior, las propiedades mecdnicas de las fundiciones
nodulares dependen de la microestructura de la matriz y de las caracteristicas
morfolégicas del grafito. Una caracteristica que se puede vigilar facilmente es la
morfologia de la matriz, porque dependiendo de la aplicacién final de la pieza a fabricar se
puede controlar la velocidad de enfriamiento o se pueden adicionar elementos de
aleacion que ayuden a obtener la matriz deseada. Aun asi, las caracteristicas morfoldgicas
del grafito se obtienen durante su solidificacion y no es posible modificarlas con

posteriores tratamientos térmicos (Grong, et al., 1993).

Tanto el conteo de ndédulos como la nodularidad (grado de redondez) se obtienen
mediante tratamientos quimicos en estado liquido (Heine, 1967) (Mesa Grajales, 2004) y a
nivel industrial puede ocurrir un fendmeno de desvanecimiento o fading, en el cual
debido al tiempo que se demora el proceso hasta vaciar la colada en los moldes, se
pierden puntos de nucleacion del grafito y el magnesio pierde su efecto dando paso a un

menor conteo y al crecimiento de grafito en forma de hojuelas.

Actualmente existen muchos estudios que evallan la influencia del proceso de fading en
la morfologia de los nddulos de grafito, pero la mayoria de ellos se llevan a cabo bajo
condiciones de laboratorio (Gundlach, 2006) (Imasogie, et al., 2004) (Gonzaga, et al.,
2009) (Perdersen, et al., 2008) (Bockus, et al., 2009) lo cual deja aparte variables como la

pérdida de temperatura de la colada durante el vaciado en diferentes moldes.

En este capitulo se muestra la metodologia experimental seguida para evaluar cémo se
ven afectadas las caracteristicas morfolégicas del grafito con la variacion de cuatro
parametros a nivel industrial: i) tiempo transcurrido después de nodulizacién, ii) tiempo
transcurrido después de inoculacién, iii) Temperatura de vaciado y iv) velocidad de

enfriamiento.
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3.1. Metodologia Experimental

En el proceso de fusidn se utilizé un horno de induccion con capacidad maxima de 1200 kg
y una vez se ha logrado el ajuste de los elementos base (carbono y silicio) se mantiene la
temperatura en 1550°C en promedio. La preparacidon de la colada se realiza en las

siguientes etapas:

e Cargadel horno

Para la elaboracion del hierro base se cargd el horno con un 60% de acero laminado en
frio y un 40% de material de retorno de acuerdo al lote de producciéon. Mientras ocurre el
proceso de fusién se agrega grafito y FeSi para lograr una composicion inicial como se
observa en la Figura 3-1. Cuando la colada alcanza una temperatura entre 1300°C y
1450°C se toma una muestra, para determinar la composicién quimica mediante un
eutectometro (Figura 3-2) y de acuerdo a los datos obtenidos se realiza un ajuste del

carbono y/ o del silicio.
e Nodulizacion e Inoculacion

La reaccidén de nodulizacion se realiza mediante el método de sandwich, donde una vez
precalentada la piquera se deposita 1.1% de ferro-silicio-magnesio que se cubre con un
material retardante de la reaccién, disminuyendo asi la cantidad de escoria y la rdpida
evaporacion del Mg. Al mismo tiempo, se carga Fe-Si en la cuchara para generar una
primera inoculacidn en la colada y se deposita ésta en lotes de 300 kg (capacidad de la

piquera), iniciando la reaccidn de nodulizacién (Figura 3-3).

e Post-Inoculacién y Vaciado
Terminada la reaccidon de nodulizacidon, se tienen 10 minutos para dividir la colada en
cucharas de 100 kg (Figura 3-4a) y vaciar. La post-inoculacién se realiza en la cuchara de
vaciado con 0.3% de Fe-Si para evitar la formacion de carburos. Este proceso produce
escoria, por lo cual es necesario retirarla antes de llenar los moldes en produccidon (Figura

3-4b). Si llegase a sobrar material, ya sea porque no es suficiente para llenar un molde o

31



el tiempo maximo se cumplid, el material remanente en la cuchara se debe lingotear para

reintegrarse al proceso como material de retorno.

Al tener lista la colada en el horno de induccidn, se obtuvo una muestra del hierro base
para su caracterizacién quimica. Para tener una buena lectura de los elementos es
necesario que no exista carbono libre, por lo cual es necesario realizar un enfriamiento
rapido de la colada para obtener cementita (FesC) en la mayoria de la estructura (AFS,
1993). Este proceso se realiza mediante el vaciado de la colada en un molde metalico que
facilita el gradiente térmico (Figura 3-5 a) y genera una rapida solidificacién. Después, el
molde se abre y se procede a completar el enfriamiento de la pieza al sumergirla en agua.
El producto final es una moneda de hierro blanco como se puede observar en la

Figura 3-5 b.

La temperatura se tomd mediante un pirémetro ElectroNite (termopar K) en cada paso del
proceso productivo, es decir, la temperatura en: i) el horno, ii) la piquera después de
nodulizacidn, iii) la cuchara antes de post-inocular y iv) temperatura después de escoriar la
colada final (Figura 3-6). Estas temperaturas se tomaron con el fin de conocer la historia

térmica de la colada antes de ser vaciada en los moldes.

Para evaluar el efecto del desvanecimiento de los tratamientos quimicos, se registraron
tiempos desde el inicio de cada proceso. Mediante un cronémetro se tomé el tiempo de
nodulizacién desde el momento en que termind la reaccidn por un lapso de tiempo hasta
20 minutos. De la misma manera, se registra el tiempo desde el momento en que se
remueve la escoria de la colada final hasta que transcurren los 10 minutos permitidos para

el vaciado de una produccién en la empresa Furima S.A.

Los cambios que tiene el hierro nodular en los lapsos de tiempos descritos anteriormente
son capturados al vaciar la colada en monedas (figura 3-5) para realizar un choque térmico
y evidenciar la evolucidn del grafito en cada vaciado realizado. Adicionalmente se
realizaron vaciados en moldes con forma de escaldn como los propuestos por (Kim, et al.,
2009) en sus ensayos que permitieron la evaluacién de la velocidad de enfriamiento al

variar el espesor de la pieza (Figura 3-7). Estos moldes fueron construidos en arena para
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realizar matachos o “cores”, porque presentan una mayor rigidez. Para evitar la ruptura
del molde por la expansidon grafitica se depositaron en una caja, la cual se llend

posteriormente de arena de moldeo.

Se llené un molde por minuto desde la remocién de escoria hasta cumplirse 10 minutos
después de la inoculacidn, tomando la temperatura de la colada en la cuchara antes de
vaciar. Al obtener 10 moldes, se espero a los minutos 15 y 20 después de nodulizacion

para realizar el llenado de moldes en los respectivos tiempos.

3.2. Métodos de Caracterizacion

Se determinaron mediante pruebas de laboratorio las caracteristicas bdsicas tanto de los
materiales utilizados para la fabricacién de fundiciones de hierro nodular, como de los
materiales fundidos producidos, para determinar sus caracteristicas quimicas,

metalograficas y mecdnicas.

3.2.1. Caracterizacion quimica

Para determinar los principales elementos quimicos encontrados tanto en materias
primas como en productos terminados se hizo uso de la técnica de espectroscopia por

emisién éptica.

Estas pruebas se realizaron en el equipo espectrometro de emision dptica marca
Shimadzu, modelo: oes 5500. La superficie minima requerida de muestra para el ensayo

. 2
es de aproximadamente 1 cm”.

3.2.2. Caracterizacion metalografica y morfolégica

Mediante un andlisis metalografico se puede conocer la distribucién de la matriz metdlica

y la morfologia de los nddulos de grafito en las muestras analizadas. La evaluacion de
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estas caracteristicas es importante, porque de esto dependen las propiedades mecanicas

y finalmente la calidad de las fundiciones de hierro nodular.

El andlisis se realizé en la ultima zona de solidificacién de las piezas, debido a que se
espera que ésta posea la mayor cantidad de defectos. Es importante resaltar que se evité
la seleccién de una zona cercana al borde porque se puede presentar un aumento en el
conteo de los nddulos al ocurrir una velocidad de enfriamiento mayor en comparacion a la

que experimenta toda la pieza (Gundlach, 2006).

La determinacion del ultimo punto de solidificacidn se realizé mediante la simulacidn de la
solidificacion de las piezas en el software SolidCast®. Posteriormente las piezas fueron
extraidas de los moldes y para facilitar el proceso metalografico, se montaron en

baquelita.

El proceso metalografico siguid la norma ASTM E3 (ASTM, E3-01), como pasos generales
se tiene: i) el proceso de desbaste, ii) el proceso de pulido, iii) ataque quimico vy iv) el

analisis de las imagenes.

El desbaste de las probetas se realizé con lijas con granulometrias entre 100 y 600 granos
por pulgada lineal. Inicialmente el desbaste se realizé en una maquina pulidora Blihler
con las lijas 100 y 200. Para evitar el desprendimiento de ndédulos de la matriz metalica se
continuo el desbaste manualmente con lijas 400, 500 y 600 utilizando como lubricante

Kerosene y cera.

El siguiente paso fue la obtencion de una superficie de espejo en la probeta. Esto se logra
al pasar por un proceso de pulido en pafnos de pelo largo y pelo corto utilizando alimina

de 1um y una mezcla de alimina de 0.5 um con Silica gel respectivamente.

Se adquirieron imdgenes en tres sectores de la probeta con el microscopio metalografico
Leitz Metallux Il y la cdmara Motic cam 2500. Estas imagenes fueron procesadas con el
programa Motic Images Advanced 3.2 que permite realizar una segmentacién de las
imagenes (Figura 3-8) para realizar un conteo de nédulos exacto. El resultado arrojado

por el programa es posteriormente filtrado, al eliminar particulas cuya area fuera inferior
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al 20% del area promedio del total de los nédulos. Finalmente el conteo de nédulos por

milimetro cuadrado fue determinado mediante:

numero de nodulos

conteo de nodulos = — : . (Ecuacién 3.1)
drea de la imagen

Entre otros resultados que arroja el analisis de imagenes se encuentra el grado de
redondez y el porcentaje de porosidad. El grado de redondez es el factor de forma que
establece qué tan cercano al circulo se encuentra la imagen 2D tomada al nédulo y esta
determinado por:

4txArea

Grado de redondez = ———. (Ecuacién 3.2)
perimetro

En este punto es importante resaltar que al determinar matematicamente la cercania que
tiene la forma de un nédulo de grafito al circulo, se obtiene un valor inferior al que se
alcanzaria si la evaluacién se realizara por el método tradicional de comparacién visual,
porque estos resultados son subjetivos segun la experticia del evaluador. En la figura 3-9
se pueden observar diferentes nédulos con su grado de redondez. En la primera imagen
se ve un nddulo que de ser evaluado tradicionalmente se hubiera tomado una redondez
de 100% pero matematicamente la nodularidad es del 85%. Es por esto que
investigadores ya han determinado qué grado de redondez matematico genera la division
entre los diferentes tipos de hierro. Un hierro se considera nodular cuando tiene una
nodularidad entre 100 y 65%, se considera compacto o vermicular cuando se encuentra
entre el 65% y el 45% y valores por debajo se toma el hierro como gris (Sheikh, et al.,

2005) (Imasogie, et al., 2004).
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3.3. Resultados y Analisis
3.3.1. Caracterizacion quimica

La caracterizacion quimica de las diferentes coladas se muestra en la tabla 3-1. El
contenido de hierro resulta de un balance de elementos mostrados en la tabla. Teniendo
en cuenta el contenido de carbono y de silicio, se obtiene un CE igual a 4,4% lo cual hace
que esta aleacidon sea ligeramente hipereutéctica, porque la diferencia es tan baja, se
puede tomar en cuenta estos resultados para hacer una comparacién con resultados
obtenidos de simulaciones realizadas con los modelos anteriormente descritos (modelo

eutéctico).
3.3.2. Cambio en las temperaturas de vaciado

Las mediciones de temperatura realizadas en cada una de las coladas muestran que existe
una pérdida de temperatura considerable desde el momento en que la colada sale del
horno hasta que se realiza el tratamiento quimico de inoculacién, diferencia equivalente a
un AT =~135°C, tal y como se aprecia en la Figura 3-10. A partir de este momento la
temperatura desciende con un comportamiento practicamente linealmente hasta alcanzar
1180°C en el minuto 21, lo cual facilita el proceso de ajuste a la velocidad de extraccién de
calor en la cuchara para las simulaciones realizadas, que se presentan en capitulos

posteriores.

Por otra parte, se puede observar que incluso pasados 18 minutos después de la
inoculacidn, la temperatura de la colada no ha pasado la temperatura de transformacién
eutéctica (1162°C) pero al ser ligeramente hipereutéctica al vaciar el Ultimo molde
empieza a existir una pequena proporcién de fase sélida, que al ser calculada con la regla
de la palanca indica que su presencia es de 9.47% lo cual dificulta el llenado del ultimo

molde.
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3.3.3. Caracterizacion morfoldgica y metalografica

3.3.3.1. Monedas enfriadas rdpidamente

Teniendo en cuenta la figura 3-10, se deseaba conocer la microestructura presente en la
colada en cada punto de temperatura tomado, por lo cual se realizé un proceso de
enfriamiento rapido (chill). Aun asi, debido a condiciones de planta, el enfriamiento no
fue lo suficientemente rdpido para producir un temple de las muestras generdndose una
solidificacion inicial debido al choque térmico con la coquilla del molde con una posterior

solidificacion rdpida al depositar las muestras en agua.

Las microestructuras obtenidas se pueden observar en la Figura 3-11, en donde
adicionalmente se muestra la temperatura de vaciado. Debido a la solidificacién en el
molde metalico, la microestructura revelada representa la estructura que se obtiene al
ingresar un enfriamiento adicional por la solidificacién en el molde metdlico, el cual se
estima alrededor de 210°C. Se puede observar desde temperaturas altas (T=1190°C) la
presencia de dendritas de austenita lo cual confirma la teoria plurinodular y la modelacién
propuesta por Boeri (Boeri, 1989). A medida que la temperatura fue disminuyendo, se
encontré un aumento de la cantidad de nudcleos presentes en las muestras con un
crecimiento en forma de brazos o pétalos de rosa lo cual confirma la teoria expuesta por
(Zhou, 2009) en donde la forma final del nédulo depende de la velocidad de encapsulacién

del grafito por la austenita.

3.3.3.2. Molde en Escalén

En la Figura 3-12 se pueden observar los ultimos puntos de solidificacion de cada espesor
del molde. En cuanto a la caracterizacion realizada al grafito existen dos items a evaluar:
el conteo de nddulos existentes en la muestra y el grado de redondez que presentan
estos. Una muestra de las diferentes imagenes metalograficas adquiridas mediante
microscopia 6ptica se encuentra en la Figura 3-13 donde se puede observar la evolucién

del grafito con el tiempo de vaciado.
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La Figura 3-14 muestra la variacién del conteo de nédulos con la temperatura de vaciado.
En ella se observa que, para un espesor definido, el conteo de nddulos presenta un
incremento hasta que la colada alcanza una temperatura de 1319°C. En este momento y
durante la disminucién de 90°C se da una pérdida de puntos de inoculacion reflejada en
menor conteo de nodulos. A partir de 1293°C se presenta un nuevo incremento de
conteo de nddulos hasta llegar a una disminucidon pronunciada a una temperatura de
1230°C (15 minutos después de la inoculacidn). La diferencia existente entre el conteo de
nodulos se puede deber al sobreenfriamiento experimentado en cada tiempo de vaciado,
porque como se vio en el capitulo anterior, esta variable juega un papel importante al
aportar la energia necesaria para generar el crecimiento de nucleos. También es
importante notar que el conteo aumenta con una disminucién del espesor de la pieza,
debido a una mayor velocidad de enfriamiento, lo que genera mds puntos de nucleacién

de nédulos de grafito.

El grado de redondez de los nddulos o nodularidad y su relacidn con el espesor de la pieza
se presenta en la Figura 3-15. En ella se puede apreciar que a medida que el espesor de la
pieza aumenta, la nodularidad va perdiendo estabilidad con la pérdida de temperatura
debido al vaciado. En el espesor de 10 mm se presenta una nodularidad estable entre un
80% y 85%, comportamiento que varia para mayores espesores en donde la nodularidad
incrementa en los primeros minutos después de la inoculacién (1341°C), luego disminuye
en promedio un 10% entre 1319°C y 1276°C para luego incrementar nuevamente hasta
alcanzar una tendencia estable en valores cercanos a la redondez presentada en los
primeros minutos. La caida de nodularidad presentada puede ser explicada por la teoria
de (Zhou, 2009) porque un cambio en el sobreenfriamiento cambia la cinética de unién
entre el grafito y la austenita, que finalmente genera cambios en la nodularidad con los
diferentes vaciados. Adicionalmente se puede descartar un proceso de degradacion o
fading, pues en minutos posteriores al quinto se obtuvieron nddulos con un buen grado

de redondez.
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3.4. Conclusiones

Experimentalmente se evaludé la solidificacion de un hierro nodular ligeramente
hipereutéctico y al realizar enfriamientos rapidos a diferentes temperaturas de vaciado, se
logré observar que incluso a altas temperaturas se empieza a precipitar dendritas de

austenita primaria confirmando la teoria plurinodular.

En un proceso industrial existen variables como la temperatura de vaciado o el proceso de
fading que afectan morfolégicamente el grafito presente en hierros nodulares. Sin
embargo, en el proceso productivo evaluado no se evidencié un desvanecimiento de los
tratamientos quimicos de inoculacién y nodulizacidn, pues se encontrd valores similares
de conteo y nodularidad en los primeros y ultimos minutos en los que se realizaron
vaciados. Sin embargo, entre los 5y 9 minutos después del tratamiento de inoculacion se

obtuvieron variaciones en el comportamiento del conteo y la nodularidad.

En cuanto al conteo de nddulos se encontré que aumenta con una disminucién del
espesor de la pieza, debido a una mayor velocidad de enfriamiento, lo que genera mas
puntos de nucleacién de nédulos de grafito con un menor radio. Esta velocidad puede
variar el sobre-enfriamiento experimentado en cada vaciado, lo cual genera diferencias en
un mismo espesor para el conteo de nédulos porque esta variable juega un papel clave al

aportar la energia necesaria para generar el crecimiento de nucleos.

La caida de nodularidad presentada en el intervalo anteriormente mencionado puede ser
explicada por la teoria de (Zhou, 2009) porque con un cambio en el sobreenfriamiento se

cambia la cinética de unién entre el grafito y la austenita.

Con el fin de comprobar las explicaciones acd planteadas para el comportamiento del
conteo y la nodularidad, en préximos capitulos se realizaran simulaciones que permitan
verificar si las teorias de (Zhou, 2009) y el sobreenfriamiento juegan un papel importante

en la morfologia del grafito.
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3.5.Tablas

Tabla 3-1. Composiciones quimicas de las coladas realizadas.

Elemento C Si Mn S P Cr Co Mg Fe
Colada A1 3,794 1,724 0,220 0,008 0,016 0,016 0,010 0,000 Bal
Colada A2 3,740 1,740 0,290 0,010 0,019 0,076 0,016 0,000 Bal
Colada A3 3,760 2,260 0,350 0,009 0,008 0,000 0,018 0,050 Bal
promedio 3,765 1,908 0,287 0,009 0,014 0,031 0,015 0,017 Bal
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3.6. Figuras

Figura 3-1. Adicion del grafito y Ferro-Silicio al hierro base.
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Figura 3-2. Determinacion de la composicion quimica en el eutectémetro.

42



Qfurima s.

Figura 3-3. a) Division de la colada en piquera de 300 kg b) Reaccién de nodulizacion

Figura 3-4. a) Post-inoculacién b) Vaciado de la colada en los moldes de arena
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Figura 3-5. Probeta para analisis quimico a) Molde metalico b) Muestra

Figura 3-6. Toma de temperaturas. a) Horno de induccién b) piquera c) cuchara
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r 9

Figura 3-7. Molde para evaluar espesor de pieza (Bockus, et al., 2009)

45

darena

caja



85%

o‘ T Tk ®. :.. * T "c.
g A 3 i . - .
b .- ., o L4 . *. e v o e o ®
. T J o *q o’ v e . L . ° P
e’ e, u. @ =, &S @ .0'.-. s L
°- o N e® 0 i’ " 4 @, ,@." e
RO R LR e TR T el
ey ..:0' ?..‘ ° O . M @ i
s e e i ' . 5 *t.0> " b PR
o ° © .. 8 - - '.c o R R ® * .. ..
@ S A . '.' .."' v, e 4q
’. LA . & "' .9 .... . % o
° . - L4 = ¢ ‘e ¢ ™ . «* . ¢ .
. o .. L ) % - ]
e ° .. . Ca .... L) .0 .® . . e % .. A *
° .. ., R . ".. - .. ~S® ? L
’ ¢ G239 L ® 8 5 ‘@ . . Y
@ ' e *T0 ®» . o Y ® o @, *,° .
- ... ° ® Y ..l.‘. % i &.. .o e «® W o '
» .- P @ ’ Q. . . 4, . a ‘ .
LS Cag i A -.'.'. L .
o SRy 5 s'.. ®%:.-. . ',‘.,‘;‘ ol
.. * Rl Tt L O, L
> b W . SR o S ‘- o

Figura 3-8. Pobretas pulidas sin atacar quimicamente. a) Imagen original b) Imagen Segmentada.
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Figura 3-9. Nodularidad determinada por analisis matematico.
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Figura 3-10. Cambio de la temperatura con el tiempo.
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Figura 3-11.Microestructura obtenida en cada paso del proceso productivo. Las temperaturas de vaciado se encuentran debajo de cada punto, las temperaturas en

paréntesis son las obtenidas debido al enfriamiento en la coquilla, las cuales se marcan en el diagrama de fases.
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Figura 3-12. Ultimo punto de solidificacién del molde en escalén

Tiempo de Minuto 1 i i Minuto 12
inoculacion

Figura 3-13. Evolucion del grafito a través del tiempo de inoculacién.

49



600

500

N
(@)
©

200

Conteo de N6dulos (nédulos/mm?2)
5
s

100

|

|

il

W10
W30
W50

|

1400 1392 1366 1353 1341 1319 1304 1293 1276 1267
Temperaturade Vaciado
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Figura 3-15. Porcentaje de nodularidad vs temperatura de vaciado evaluado en diferentes espesores (10, 30 y 50 mm).
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4. PROCESO DE TRANSFORMACION EUTECTICA.

En el capitulo 2 se describid el proceso de solidificacién del hierro nodular y cémo cambia
la microestructura presente segln los pardmetros de proceso como tratamientos
quimicos y velocidad de enfriamiento. El efecto en la morfologia del grafito de estos
parametros a nivel industrial fue evaluado en el capitulo 3 y el comportamiento tanto del
conteo de nédulos como de la nodularidad presenté variaciones que no se pueden
explicar por un proceso de desvanecimiento de los tratamientos quimicos, porque al final
del proceso productivo se siguen encontrando valores similares de conteo y nodularidad a

los hallados en los primeros minutos.

Para poder encontrar una explicacidon a este comportamiento es necesario realizar un
estudio del proceso de solidificacion, el cual se puede llevar a cabo mediante modelaciéon
numérica a diferentes escalas, dependiendo de las caracteristicas que se desean conocer.
En una escala macroestructural es posible conocer cémo se da el enfriamiento del metal
(T° vs t) y cuando sucede el cambio de fase liquida a fase sélida. Las modelaciones en esta
escala estan ampliamente desarrolladas y actualmente existen diferentes paquetes
comerciales que con base en estos resultados realizan predicciones de defectos
macroestructurales como porosidades y contracciones que ayudan al disefio de moldes.
Sin embargo, al tener una aleacion, durante el cambio de fase existen comportamientos
gue no son observables a un nivel macroestructural, por lo cual es necesaria la
implementacién de modelos microestructurales que puedan representar cdmo se

modifica la temperatura durante el cambio de fase debido a la liberacion de calor latente.

Estos modelos microestructurales vienen siendo utilizados para evaluar diferentes
modelos de solidificacion de hierros nodulares, iniciando con Su et al (1984) que
propusieron una solidificacién bajo la teoria uninodular. A través del tiempo se han
desarrollado diferentes modelos con esta teoria y algunos con la teoria plurinodular. Aln
asi, la validacién de los resultados se ha realizado bajo pardmetros controlados de

temperatura a un nivel de laboratorio, es decir, no se ha evaluado si los modelos
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existentes tienen la capacidad de predecir el efecto de un proceso de vaciado industrial en

las caracteristicas microestructurales.

En un proceso de fundicién la colada sale del horno con una misma composiciéon quimica,
pero debido al transporte de la colada y al vaciado, el material que se deposita en cada
molde tiene un proceso de enfriamiento diferente debido al sostenimiento de la colada en
la cuchara. De esta manera, la colada pasa por tres etapas durante su solidificacion: i)
sostenimiento de la colada en la cuchara, ii) el proceso de vaciado v iii) solidificacién en el

molde.

Cada una de estas etapas implica un cambio en la velocidad de disminucion de
temperatura o transferencia de calor (g), la cual determina la duracién de la solidificacién.
Es por esto que se hace necesario realizar un ajuste de este pardmetro segun la etapa del
proceso productivo que se sigue, para poder asi obtener resultados numéricos que
permitan evaluar si los modelos existentes logran predecir los resultados experimentales

descritos en el capitulo 3.

4.1. Ajuste del proceso productivo en el modelo macroestructural

Hablando en términos de implementacién numérica, un modelo microestructural es una
subrutina que se debe correr dentro del proceso grande o esqueleto macroestructural. El
ejecutar una simulacién a nivel microestructural para realizar un ajuste de pardametros
experimentales como la disminucién de temperatura es un gasto computacional no
necesario que se puede librar al utilizar un modelo macroestructural sin implicar una
pérdida de precisidn en los resultados obtenidos. Igualmente, al realizar una simulacién
macroestructural se puede conocer si los resultados experimentales obtenidos en este
trabajo tienen variaciones debido a procesos de cambio de temperatura o si es necesaria
la utilizacidn del siguiente nivel para encontrar respuestas al cambio de las caracteristicas

morfoldgicas.
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Un modelo macroestructural se basa en la solucidén de la ecuacion de calor, en la cual se
incluye el cambio de fase debido a la solidificacién (Ecuacion 2.20). La solucién de este
problema se lleva a cabo utilizando el programa VULCAN (Celentano, 2004) que es un
codigo programado en Fortran y posee diferentes modelos de solidificacion ya
programados. El cambio de temperatura durante la solidificacion de un metal es un
problema espacio temporal, donde mediante el método de los elementos finitos se realiza
el tratamiento espacial y la resolucién temporal se lleva a cabo mediante diferencias
finitas (Celentano, 1994). Las ecuaciones utilizadas y el método de soluciéon se pueden

encontrar resumidas en la seccion 2.5.

Una simulacion 3D logra evidenciar variaciones en el enfriamiento debido a cambios en la
geometria de la pieza, pero al no tener curvas de enfriamiento (T° vs t) experimentales
que permitan hacer un ajuste, una simulacién 1D logra evidenciar el proceso de
solidificacion de igual manera que lo haria una simulacién 3D, porque una modelacién 1D
en realidad es 3D debido a que se asume que ni la temperatura ni las variables
microestructurales cambian en el drea transversal (sdlo cambian en la direccidn axial) y al
simplificar el problema y eliminar cualquier tipo de gradiente, ni siquiera se presenta una
variacion transversal (similar a casos de analisis axisimétricos en mecanica de sdélidos). Por
lo tanto, la ecuacion de energia se considera 1D pero el modelo microestructural sigue

siendo 3D.

En la figura 4-1 se observa un elemento de fundicién en el cual se impuso una extraccién
de temperatura constante con un flujo unidireccional. Los parametros del material se
interpolan de acuerdo a la variacion de la caracteristica con la temperatura (Tabla 4-1), es
decir, si se trata de una variable térmica como el calor especifico que cambia con la
temperatura, se ingresan diferentes valores que permitan seguir este cambio. Sin
embargo, si se trata de una propiedad fisica con la densidad, se asume que esta es

constante durante todo el proceso de solidificacién.
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4.2. Transferencia de calor en cada etapa del proceso productivo

Para que los resultados obtenidos de las simulaciones macroestructurales sean fieles a la
realidad se debe realizar un ajuste del pardmetro g segun el proceso seguido en el
capitulo 3. Una vez se terminan los tratamientos quimicos, la colada tiene un periodo de
reposo en la cuchara y se considera éste como un primer paso para la solidificacién.
Durante la fase experimental se tomaron medidas en el tiempo de la temperatura en la
cuchara (Figura 3-10), con las cuales se puede realizar el calculo del valor de la extraccion

de calor teniendo en cuenta como se va enfriando la colada.

En la Figura 4-2 se observan curvas numéricas generadas con valores de 0.9<g<1.75
W/m?, donde cada curva logra representar al menos un valor experimental, los cuales
también se encuentran en forma de puntos. Un solo valor de g no es capaz de
representar todos los puntos experimentales debido a que este es un valor que cambia
con la pérdida de temperatura. Auln asi, para poder realizar un ajuste, se debe determinar
un valor de g con el cual se logre representar la mayor cantidad de puntos con el fin de

lograr resultados acordes a los resultados experimentales.

Las curvas que logran un mejor ajuste se encuentran en la Figura 4-3 y al compararlas se
logra concluir que el valor que logra representar la mayor cantidad de puntos
experimentales de extraccion de calor es un g igual a 1.28 W/m?%.  Como se dijo
anteriormente el valor de la extraccién de calor no es un valor constante en el tiempo, a
medida que la temperatura disminuye, la cantidad de calor extraido es menor, por lo cual
realizar simulaciones con un g constante genera un proceso de solidificacidn mas

prolongado de lo que sucede en la realidad.

Esta variacion en la extraccidn de calor es definida por la ley de enfriamiento de Newton,
en donde la cantidad de calor extraido depende del coeficiente de transferencia térmica h

y de la diferencia de temperaturas entre la colada y el ambiente (USDE, 1992):

q = h (T = Tampiente)- (Ecuacion 4.1)
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Haciendo uso de la Ecuacién 4.1 y el coeficiente g calculado, se puede estimar un valor de
h que logre representar la velocidad en la que pierde temperatura la colada al tomar dos

puntos diferentes de las rectas observadas en la figura 4-3.

Los valores de h encontrados, al igual que su promedio (0.93<h<1.13 W/m?K), se utilizaron
para obtener curvas numéricas que se graficaron en la figura 4-4 junto con los datos
experimentales obtenidos durante la fase experimental de este trabajo. En esta figura se
puede observar que el valor de h que mejor representa todos los valores experimentales
es de 0,95 W/m?K, lo cual hace gue éste sea el coeficiente de transferencia de calor para

la solidificacidn en la cuchara, permitiendo asi la variacion de g durante la solidificacion.

El siguiente paso productivo es el proceso de vaciado de la colada en los moldes, donde
existe una variacién en el coeficiente de transferencia de calor experimentado debido a
gue depende de la velocidad con la que se realice el llenado de los moldes. En general se
puede estimar que el hierro pierde entre 23°C y 38°C durante el vaciado (Finite Solutions,
2010) y teniendo en cuenta que el molde descrito en el capitulo 3 tardaba en llenar cinco
segundos, el calculo de h se obtiene mediante simulacién numérica en donde al cambiar
este coeficiente a un valor de 35 W/m?K se logra disminuir 30°C en 5 segundos, que es el

valor a usar en la etapa de vaciado.

Finalmente, la colada se solidifica en el molde de arena, lo cual involucra un cambio del
coeficiente de transferencia de calor que para solidificacidn en este tipo de moldes esta
estimado en 8.25 W/m?K (Finite Solutions, 2010). Sin embargo, este valor puede cambiar
de acuerdo al espesor de la pieza. Ademads, el molde utilizado tiene tres diferentes
espesores, que implican diferentes valores para la extraccidn de calor. Idealmente el valor
de h en cada espesor se conoce al obtener curvas experimentales (T° vs t) que permitan
hacer un seguimiento de la solidificacién dentro del molde. Aun asi, durante la fase
experimental de este trabajo no se pudieron obtener estas curvas debido a problemas con
la implementacion del equipo necesario. Es por esto que para el cdlculo del valor de h se
utilizaron curvas experimentales encontradas en la literatura para hierros nodulares

eutécticos vaciados en moldes de arena de 44 mm (Dardati, 2005). Estas curvas se
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encuentran en la Figura 4-5, en donde se puede observar que transcurridos 400 segundos
el hierro se encuentra a 850°C, por lo cual el h que satisface esta condicion es de 9.35

W/m?K.

La curva reportada por Dardati (2005) puede ser utilizada para ajustar la solidificacién en
el molde, porque al igual que en la parte experimental de este trabajo se realizaron
vaciados de hierro nodular eutéctico en moldes de arena en piezas con un espesor

cercano al maximo (50 mm) de los moldes descritos en el capitulo 3.

Una vez ajustados los parametros de enfriamiento se pueden diferenciar tres cambios de
pendiente en la curva numérica debido al uso de diferentes coeficientes h en cada etapa
productiva. En la figura 4-6 se representa el primer vaciado de la colada después de
inoculacién, razén por la cual el enfriamiento inicial es corto y da paso casi inmediato al
vaciado, en el cual se puede verificar una pérdida de 30°C. Una vez se llena el molde, el
hierro empieza a enfriarse con una pendiente intermedia entre los dos procesos

anteriores, donde se puede verificar que a los 400 s llega a una temperatura de 850°C.

Para poder comprobar si existen diferencias entre una simulacidn realizada en condiciones
controladas y una realizada con los pardmetros de un proceso industrial se realizaron
simulaciones con los anteriores escenarios bajo el modelo macroestructural planteado por

Celentano (1994).

Inicialmente se simuld un flujo de temperatura con el cual la solidificaciéon ocurre
inmediatamente después del tratamiento quimico. Como se describid en el capitulo 3, se
realizaron vaciados minuto a minuto a partir del tratamiento de inoculacion (1400°C), por
lo cual en cada simulacién se debe cambiar la temperatura inicial acorde con los datos

recolectados experimentalmente en este trabajo.

En la figura 4-7 se muestran los resultados numéricos obtenidos al mantener un h
constante en la simulacion y variar la temperatura inicial (Tv). Para poder analizar una
curva de enfriamiento a nivel experimental y obtener diferencias entre vaciado y vaciado

se determinan tres caracteristicas:
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e Tiempo de inicio de la transformacién eutéctica (t;): es el tiempo transcurrido
desde el vaciado hasta que la fraccion liquida empieza a ser menor que 1 (f<1).

e Tiempo de finalizacién de la transformacion eutéctica (tgr): tiempo en el cual se
completa la transformacién de fases (fi=0)

e Tiempo de transformaciéon eutéctica (trg): Es el tiempo que se demora toda la

transformacién desde la fase liquida hasta la fase sdlida.

Para el caso macroestructural, la transformacion de fases se presenta a temperatura
constante, como si el metal fuera puro, lo cual induce una alta no linealidad al problema
numeérico. Con el fin de suavizar esta transformacidn se generan pasos incrementales que

permitan disminuir la no linealidad de este proceso.

En la figura 4-7 se puede apreciar que a medida que disminuye la temperatura de vaciado
se presenta de manera mas rapida la transformacion de fases (disminuye t7), lo cual se
debe a que al ser menor la temperatura de vaciado debe pasar menos tiempo para
alcanzar la temperatura de solidificacién, debido a que cada curva emplea el mismo

coeficiente h durante todo el proceso.

En la figura 4-8a se verifica el comportamiento anteriormente descrito, en donde hay una
relacion lineal ascendente entre el tiempo de inicio de transformaciéon y el tiempo
transcurrido desde el vaciado. Igualmente se encuentra graficado el cambio en el tiempo
de finalizacién de la transformacién, que sigue el mismo comportamiento del tiempo de
inicio de transformacion. Al compartir la misma tendencia se mantiene un paralelismo
entre el tir y el ter lo cual es de esperar debido a que no existe un cambio en la extraccién
de calor con cada vaciado. Este paralelismo es importante, pues de él se puede
interpretar que con el cambio en la temperatura de vaciado, no se estan induciendo
cambios fuertes a nivel macroestructural en el tiempo de transformacion eutéctica, donde
menor tiempo de transformacion implica un mayor conteo de nddulos bajo el modelo de
nucleacién continua (seccion 2.4.3), debido a que la post-nucleacién inicia mas
rapidamente acompanada de un encapsulamiento rapido del grafito por lo cual se

obtendrian nédulos mas redondos.
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El tiempo de transformacién promedio es de 1102 + 2.88 segundos (Figura 4-8b),
presentando una diferencia mdxima de 8 segundos entre los puntos obtenidos, por lo cual
no existen suficientes argumentos para realizar una relacién con la morfologia del grafito

obtenida experimentalmente.

Los resultados de la anterior simulacion revelan que es necesaria la inclusién del cambio
de temperatura segln cada etapa del proceso productivo con el fin de encontrar
explicaciones al comportamiento de la morfologia de grafito descrito en el capitulo 3. Con
este fin se realizaron simulaciones con los cambios del coeficiente de transferencia de
calor determinados en la seccién 4.1.1. Para ello se siguid el proceso productivo desde la
finalizacién del tratamiento quimico de inoculacién, es decir, cada una de las simulaciones
realizadas tuvieron como temperatura inicial 1400°C e iniciaba la solidificacién con h=0,95
W/m?K. De acuerdo con la variacion obtenida en la etapa experimental para el tiempo de
vaciado desde la inoculacidn se realizé el cambio a un h=35 W/m?K con el fin de realizar el
vaciado, pasados cinco segundos se ejecuta el ultimo cambio de temperatura al tomar un
h=9.35 W/m?K con el cual se termina la solidificacidn. Las curvas numéricas obtenidas de
este proceso se encuentran en la Figura 4-9, en donde se puede observar que el ultimo
vaciado realizado sigue los puntos experimentales obtenidos para la temperatura de la
colada en la cuchara, lo cual reafirma el buen ajuste del valor h con los valores

encontrados en la fase experimental.

A diferencia de las simulaciones anteriores, se evidencia un menor tiempo de
transformacién eutéctica debido a que con cada paso productivo se aumenta el valor de la
extraccién de calor en comparacion con el que se obtendria con mantener la colada en la
cuchara (Figura 4-7). En la figura 4-10a se puede apreciar que en comparacién con la
figura 4-8a existe una relacidn negativa entre la temperatura de vaciado y los tiempos de
inicio de transformacion/finalizacidn eutéctica, este cambio de comportamiento se debe a
gue a mayor temperatura de vaciado la colada permanece menos tiempo en la cuchara
teniendo un cambio en el coeficiente de transferencia de calor en menos pasos de tiempo

(At) que la ultima colada a realizar.
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A pesar del cambio en el comportamiento del enfriamiento, la mayor diferencia que se
presenta en el tiempo de transformacién es de 4 segundos (Figura 4-10 b), razén por la
cual la relacion con caracteristicas morfolégicas experimentales (Figura 4-11) se puede
aproximar a estable porque variaciones en el tiempo de transformacién afecta tanto la
activacion de puntos de nucleacion como la velocidad con la cual la austenita envuelve el

grafito.

Teniendo en cuenta lo anterior, se justifica el uso de modelos microestructurales que
permiten evaluar pardmetros como el sobre-enfriamiento eutéctico, con el fin de
comparar su variacidon con la temperatura de vaciado y lograr explicar el cambio de la

nodularidad y el conteo de nédulos con la temperatura de vaciado.

4.3. Simulacion microestructural plurinodular

Al utilizar modelos microestructurales se modifica la extraccion de calor durante el
proceso de cambio de fase (seccién 2.5), generando curvas que reflejan la recalescencia
experimental obtenida a lo largo de los afios por diferentes investigadores e.g: (Bockus et

al., 2009; Fras, et al., 2010; Imasogie, et al., 2004; Perdersen, et al., 2008).

El proceso de recalescencia (Figura 2-8) genera, ademas de los puntos anteriormente
descritos, nuevos parametros de evaluacién en una curva de enfriamiento, los cuales se

encuentran graficados en la figura 4-12 y se explican a continuacion:

e Temperatura de nucleacion eutéctica (TEN): Es la temperatura en la cual se
presenta el primer cambio de pendiente en la curva (T° vs t) debido al inicio de la
solidificacion. Numéricamente se encuentra esta temperatura en el momento en
gue la fraccion liquida empieza a disminuir.

e Temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico (TEU): Es la temperatura mas baja al

que llega el metal antes de empezar el proceso de recalescencia.
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e Temperatura de recalescencia eutéctica (TER): Es la maxima temperatura que se
logra alcanzar durante la meseta que se crea en el proceso de recalescencia.

e Sobre-enfriamiento Eutéctico (AT): Es la diferencia entre la temperatura de
recalescencia eutéctica y la temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico. Esta es
una variable de gran importancia pues es la que determina la energia o "driving
force" necesaria para el crecimiento de los diferentes puntos de nucleacién.

e Temperatura de finalizacion eutéctica (TEE): Es la temperatura en la cual se
presenta la ultima inflexién de la curva T° vs t debido al final de la solidificacién
(f1=0).

e Tiempo de transformacion eutéctica (trg): Es el lapso de tiempo que transcurre
entre el tiempo de nucleacion eutéctica y el tiempo de finalizacidn eutéctica.
Como se explicé anteriormente, una disminucién en esta variable genera el
crecimiento de mayor numero de puntos nucleados con una geometria mas
cercana a la redonda, debido al corto tiempo con el cual se realizd el

encapsulamiento del grafito por la austenita.

Estos puntos caracteristicos de las curvas de enfriamiento varian segun el material y el
proceso de solidificacidon que se siga. En la Figura 4-13 se puede observar que aunque se
trata de fundiciones de hierro, cada estructura de grafito genera una curva de
solidificacion diferente, lo cual ha permitido en el pasado relacionar estos puntos con

caracteristicas morfoldgicas como conteo y nodularidad (Sheikh, et al., 2005).

Para la realizacidon de simulaciones microestructurales con el proceso industrial ajustado
en la seccion 4.1.1. se utilizé el modelo de Boeri (seccion 2.4.14) debido a que en los
resultados experimentales obtenidos para este trabajo se evidencid la presencia de
dendritas de austenita en un hierro nodular eutéctico. Adicionalmente, en comparacion
con otros modelos microestructurales mdas complejos, no presenta una diferencia

significativa entre los resultados que se obtienen de él (Dardati, et al., 2009).

En las simulaciones realizadas se utilizaron las siguientes caracteristicas:
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e Solidificacién equiaxial estable.

e Nucleacidn continua exponencial (ecuacién 2.11 utilizando como constantes
b= 4x10" y c=3.4x10%).

e El crecimiento del grafito se da mediante dos leyes: crecimiento en contacto con el
liquido hasta alcanzar un radio de 6um a partir del cual se tiene un crecimiento en
contacto con la austenita.

e Se determina la fraccién de austenita mediante la regla de la palanca.

e Micro segregacion del silicio a medida que la temperatura disminuye con la
solidificacion.

e Interaccion entre granos a través de la fraccion sélida.

Una curva tipica obtenida mediante este modelo microestructural para un proceso
industrial se encuentra en la Figura 4-14, en donde ademds se muestran los diferentes

puntos caracteristicos a evaluar en una curva de solidificacién.

Al igual que en las simulaciones anteriormente analizadas, se toma una temperatura
inicial de 1400°C y con el fin de simular el vaciado se da un cambio en el coeficiente de
transferencia térmica en el tiempo en el que se realizé este proceso experimentalmente.
Transcurridos cinco segundos del vaciado se realiza el ultimo cambio al coeficiente de
transferencia térmica con el fin de que proceda la solidificacién en el molde. Las curvas
obtenidas se encuentran en la Figura 4-15, en donde se puede observar la aparicion de la
recalescencia en comparacién con las curvas macroestructurales (Figura 4-7).
Adicionalmente se puede demostrar que al utilizar un modelo microestructural no se
cambia el proceso de solidificacion general, pues aun se conserva una relacion lineal
descendente entre la temperatura de vaciado y el tiempo de inicio de la solidificacién

(Figura 4-16).

En la figura 4-17 se encuentra la evolucion de la fraccion liquida a través del tiempo. De

ella se puede concluir que al cambiar la temperatura de vaciado no se presentan grandes
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cambios en la forma de solidificar el material, porque se presenta un paralelismo entre las

curvas generadas para la evolucion de la fraccién liquida con el tiempo.

En las curvas obtenidas con diferentes temperaturas de vaciado (figura 4-18) no se
observan cambios importante que puedan indicar grandes diferencias entre los puntos
caracteristicos de las curvas de enfriamiento y la temperatura de vaciado, aun asi es
importante ver qué tipo de variabilidad existe con el fin de proponer futuras
modificaciones al modelo para alcanzar mayor precisién. En las curvas generadas, la
temperatura de nucleacién eutéctica (TEN), la temperatura de sobre-enfriamiento
eutéctico (TEU) y la temperatura de recalescencia eutéctica (TER) permanecen estables
presentando poca variacion numérica: La TEN tiene un valor promedio de 1127,93°C
+0,07°C, se alcanza un TEU promedio de 1127.84°C + 0,03°Cy TER se da a los 1135,72°C
+0,42°C.

Aunque las anteriores variaciones son muy pequefias, el tiempo de transformacion, el
sobre-enfriamiento eutéctico y la temperatura de finalizacidon de la transformacién si
presentan variaciones significativas que se encuentran graficadas en las figuras 4-18 y
4-20. Adicionalmente se evalud un nuevo sobre-enfriamiento que ocurre entre la TEE y la
TEU, este es un sobre-enfriamiento inicial que puede ayudar a generar mas puntos de

nucleacion.

En la figura 4-18a se encuentra el tiempo de transformacién eutéctica contra la
temperatura de vaciado. En ella se observa un comportamiento bdsicamente constante
con un tiempo promedio de 102,92 +3,45 segundos y se puede observar un punto que se
aleja 14 segundos del promedio de los datos, lo cual puede ser ocasionado por la no
linealidad del problema de cambio de fase. Sin embargo, se puede notar una ligera
relacion negativa, que se puede atribuir a pequefios cambios en el sobre-enfriamiento que
alteraran la evolucion de la interfaz entre fraccién liquida/sélida en el tiempo, sin llegar a
generar grandes cambios en el proceso de solidificacion, por lo cual en cada vaciado se
presenta un tiempo de transformacién con baja variacién. La tendencia encontrada,

aunque débil, da pie a pensar que a mayor temperatura de vaciado se presenta menor
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tiempo de transformaciéon eutéctica, lo cual implicaria un mayor conteo de nddulos
debido al modelo de nucleacion continua. Esta relacidn es importante, pues se esperaria,
segln los resultados experimentales obtenidos en este trabajo, que a menor tiempo de
transformacién, el radio promedio de los nédulos fuera menor, presentdndose un mayor

conteo de nédulos.

De manera similar, en la figura 4-18 b se muestra un comportamiento, que se podria
aproximar a estable, de la temperatura de finalizacidn eutéctica al variar la temperatura
de vaciado. La TEE presentd un valor promedio de 1118.67°C + 3.17°C y se observa al
igual que en la figura 4-18a a 1300°C (Tvaciado). El resultado induce una variacién
maxima de 11.69°C en la TEE, lo cual era de esperar, pues con el problema de no
linealidad se pueden aumentar el niumero de iteraciones para poder lograr convergencia y
con ello se puede alterar en algunos grados el proceso de enfriamiento del material.
Aunque entre los resultados encontrados para la TEE se presenta una correlaciéon baja, se
puede observar una leve tendencia positiva entre las dos variables graficadas, lo cual
implica que a mayor temperatura de vaciado se presenta una mayor temperatura de
finalizacidon de transformacion. Esta tendencia indica que existe una relacidon negativa
entre la TEE y el tiempo de transformacidon y en la figura 4-19 se demuestra que existe una
relacion lineal negativa, pues al presentarse una solidificacién mas répida, la temperatura

de finalizacién de transformacion va a ser mayor y viceversa.

Como se menciond anteriormente, una variable que puede influenciar el tiempo de
transformacion eutéctica es el sobre-enfriamiento eutéctico (AT). Adicionalmente, al ser
esta la energia que impulsa la solidificacion se convierte en una caracteristica importante
en la morfologia de los nddulos de grafito. En la figura 4-20a se encuentra el
comportamiento de este parametro con la temperatura de vaciado, en la cual se puede
observar que no existen mayores variaciones al tener un AT promedio de 7.89+0.435°C.
Sin embargo, los puntos parecen formar una pardbola que indica que a temperaturas
extremas de vaciado se obtiene un mayor sobre-enfriamiento, mientras que si la colada se

realiza a temperaturas medias (entre 1250° y 1350°) se obtiene un bajo sobre-
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enfriamiento. Este comportamiento puede causar oscilaciones en la morfologia del
grafito, pues al tener un mayor sobre-enfriamiento se puede obtener mayor conteo de
nddulos de menor radio, debido a una disminucidn en el tiempo de solidificacién, en el
cual se presenta la mayor difusién de carbono para el crecimiento de los nédulos. Si bien
es cierto que la diferencia que se experimenta entre los sobre-enfriamientos obtenidos
numéricamente es de maximo 2°C, estas diferencias pueden ser importantes en la
obtencién de una u otra morfologia del grafito nodular (Sheikh, et al., 2005).
Tedricamente una mayor nodularidad se presenta al existir mayor sobreenfriamiento

porque esto propicia un rapido envolvimiento del nédulo (Zhou, 2009).

De los resultados obtenidos se encontré una variacion del sobre-enfriamiento inicial (AT
inicial) con la temperatura de vaciado, esta diferencia implica que con cada vaciado que se
realiza se altera la relacién entre la temperatura de nucleacidn eutéctica y la temperatura
de maximo sobre-enfriamiento, lo cual permitiria una variacion en el conteo de nédulos
encontrados, porque ingresaria en el fendmeno un sobre-enfriamiento adicional al que se
da durante la recalescencia. En la figura 4-20b se muestra que el AT inicial presenta un
valor maximo de 0.2°C de sobre-enfriamiento, que puede ser representativo al tener en
cuenta que es un 10% del sobre-enfriamiento eutéctico necesario para obtener una
geometria nodular (Sheikh, et al., 2005). Los datos muestran un valor promedio de 0.10°C
+0.072°C lo cual indica que el comportamiento es cercano a la estabilidad, aun asi, se
puede observar que para temperaturas extremas de vaciado existen valores entre 0.10°C
y 0.2°C, mientras que a temperaturas intermedias el AT inicial es igual o cercano a cero.
Este es un comportamiento similar al observado para el AT eutéctico, lo cual es
importante porque es un refuerzo a la energia necesaria para aumentar la densidad de
nucleos en crecimiento y puede influir en obtener una geometria mas redonda segun la

teoria de (Zhou, 2009).

A pesar que en los resultados anteriores se presentaran ligeras tendencias, éstas no son lo
suficientemente fuertes para representar el comportamiento encontrado

experimentalmente, es por esto que el modelo necesita ajustes para obtener resultados
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cada vez mds cercanos a la realidad. Con el fin de encontrar relaciones que ayuden a
realizar futuras modificaciones al modelo plurinodular y comprobar aquellas planteadas a
partir del andlisis anterior, es necesario encontrar puntos de unién entre las

caracteristicas térmicas y el conteo/radio de los nddulos.

Es importante resaltar que el conteo del modelo se da en unidades de volumen y para su
comparacién con los resultados experimentales (nédulos/mm?) es necesario realizar la

conversion a unidades de area. Para esto se utilizé la siguiente férmula (Chiarella, 2005):

Nyp = N3p * %, (Ecuacidn 4.2)

Donde R es el radio promedio de los nédulos.

En la figura 4-21 se muestra la relacion entre el conteo de ndédulos y la temperatura de
vaciado. El resultado experimental muestra un comportamiento oscilatorio en el rango de
temperaturas evaluadas, presentando un maximo de conteo de nddulos entre 1341°C y
1276°C. El conteo del modelo no presenta variaciones significativas debido a que el
modelo numérico utilizado para la nucleacién de grafito esta en funcidon del sobre-
enfriamiento eutéctico y la fraccidn sélida; y como se evidencié en las figura 4-17 y 4-20a,

no existen cambio significativos para modificar el conteo de nddulos.

Teniendo en cuenta lo anterior, para que los modelos existentes predigan el cambio del
conteo de nddulos con la temperatura de vaciado es necesario involucrar otro tipo de
variables térmicas que a su vez permitan la modificacion del radio del grafito del modelo.
Para esto es necesario realizar la comparacion del conteo de ndédulos con los puntos

caracteristicos de las curvas de enfriamiento.

Debido a que no se pudieron obtener estas curvas experimentalmente, se realizd la
relacion del conteo tanto experimental como del modelo con los puntos obtenidos
numéricamente (Figuras 4-22 y 4-23). Como se puede observar, en general, no existen

relaciones fuertes o moderadas entre el conteo de nddulos y los puntos caracteristicos
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encontrados numéricamente. AUn asi, es importante realizar un analisis de estas

relaciones para encontrar posibles modificaciones a los modelos existentes.

El modelo numérico propuesto por Boeri (Boeri, 1989) genera una nucleacion instantanea
y debido al proceso de recalescencia, ésta se realiza en dos etapas: una nucleacién inicial
antes de iniciar el proceso de recalescencia y una nucleacién final una vez se logra obtener

de nuevo una temperatura por debajo de TEU.

En la ecuacidon 2.11, se puede apreciar que el conteo de nddulos del modelo esta
influenciado principalmente por el sobre-enfriamiento. En la figura 4-22a se encuentra la
relacion entre el conteo de nddulos y el sobre-enfriamiento eutéctico encontrado al
modificar la temperatura de vaciado. Experimentalmente se observa que dentro del
cambio de 2°C, que presenta el AT eutéctico del modelo, existe una ligera tendencia
ascendente, en donde a mayor sobreenfriamiento se obtiene un mayor conteo de
nodulos. En la figura 4-22b se encuentra graficado el sobre-enfriamiento inicial con el
conteo de nddulos y muestra una ligera relacidn positiva en los resultados experimentales,
que se puede explicar debido a que un mayor sobre-enfriamiento inicial permite el
crecimiento de mayor numero de puntos de nucleacién hasta que se llega a la

temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico (TEU).

En la figura 4-22 se puede observar que el resultado del modelo para el conteo de nddulos
es constante, esto se debe a que tanto el AT eutéctico como el AT inicial presentan baja
variabilidad, por lo cual los resultados con la ecuacién 2.11 se pueden aproximar a
constantes. Es por esto que para poder obtener diferencias en el conteo de nddulos es
necesario incluir otras variables, con el fin de determinarlas se analiza su relacion con el

tiempo de transformacion eutéctica y la temperatura de finalizacién (Figura 4-23).

En la figura 4-23a se encuentra la relacion entre el conteo de nddulos y el tiempo de
transformacién eutéctica. Los resultados experimentales muestran una tendencia
positiva, es decir, a mayor tiempo se presenta un menor conteo. Esta tendencia sigue el
comportamiento esperado de la nucleacién continua utilizado en el modelo de Boeri,
porque con menor tiempo de transformacién se reinicia de forma mas rapida el
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crecimiento de nuevos puntos de nucleacién. De manera similar, en la figura 4-22b se
presenta un comportamiento de acuerdo a los modelos utilizados para la nucleacién de
nodulos, en donde a menor temperatura de finalizacién de transformacion (TEE) se

obtiene un mayor conteo de nédulos.

El comportamiento anterior confirma una relacién lineal negativa entre el tiempo de
transformacién eutéctica y la TEE (Figura 4-19). Estas dos variables son importantes para
el conteo de ndédulos, pues determinan el radio final del nddulo, porque al existir una
mayor duracidn se permite un mayor tiempo para la difusién del carbono y por lo tanto se
da un mayor crecimiento del grafito. Por estudios anteriores, se sabe que el radio de los
nodulos obtenidos es inverso a la cantidad de ndédulos de una muestra, es decir, a mayor

conteo de nddulos el radio es menor (Bockus, et al., 2009;Murcia, 2010).

En la figura 4-24 se encuentra como varia el radio promedio de los nddulos con la
temperatura de vaciado y numéricamente esta variable es bastante constante a diferencia
de los resultados experimentales. Se puede observar que las mayores diferencias ocurren
entre 1304°Cy 1276°C, en donde el radio experimental es menor que el radio del modelo
y es en éste mismo intervalo de temperaturas donde se presenta el mayor error en cuanto

al conteo de nddulos.

Lo analizado anteriormente sugiere una relacidon entre el radio y el conteo de nddulos a
nivel experimental, lo cual se puede reflejar en la figura 4-25a en donde se da una
correlacién moderada entre estas dos variables con una tendencia negativa, que indica
gue a menor radio se presenta un mayor conteo de nddulos. Este es un comportamiento
ampliamente estudiado, encontrado en casos en los que se presenta una variacién de la

velocidad de enfriamiento.

Es conocido que durante la solidificacion de hierros nodulares es importante la tasa de
extracciéon de calor (Bockus, et al., 2009; AFS, 1993; Heine, 1967) y que al tener una mayor
velocidad de enfriamiento se obtiene un mayor conteo de nddulos con radios menores a
los que se encontrarian con tasas de enfriamiento bajas. Esto indica que al cambiar la

temperatura de vaciado, se esta induciendo experimentalmente una fuente de extraccion
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de calor que no se considera en los modelos presentes y es importante porque potencia la

nucleacion de nédulos de menor tamafio.

Esta velocidad de enfriamiento adicional no es inducida en el proceso productivo mds que
por el vaciado, pues todas las coladas se realizaron en moldes del mismo material y con
piezas del mismo espesor. Para verificar este planteamiento, se grafica en la figura 4-25b
el sobre-enfriamiento de vaciado (Tv-TEN) contra la temperatura de vaciado,

encontrandose una relacion lineal positiva, confirmando lo anteriormente explicado.

Teniendo en cuenta esta nueva variable, en la figura 4-26a se grafica el tiempo de
transformacion eutéctica con el AT de vaciado, hallandose una correlacién moderada, en
donde a mayor AT de vaciado se presenta menor tiempo de transformacién y como se ha
planteado anteriormente, menor tiempo de transformacién trae un menor radio de los

nddulos, explicando el aumento del conteo experimental.

En la figura 4-26b se muestra que el modelo de crecimiento de los nédulos no esta
acondicionado para representar el comportamiento experimental, pues se observa una
ligera tendencia negativa entre el tiempo de transformacion eutéctica modelada y el radio
experimental. Este es un comportamiento que va en contra de los resultados
experimentales, lo cual sugiere que en proximos modelos a plantearse se debe incluir el
sobre-enfriamiento de vaciado para tener resultados de la morfologia del grafito mas

cercanos a la realidad.

4.4. Conclusiones

Las simulaciones macroestructurales no alcanzaron a evidenciar cambios en la
solidificacion de hierros nodulares al variar la temperatura de vaciado, por lo cual se
empled modelacién microestructural que permitiera evaluar el cambio de los puntos

caracteristicos, como el sobre-enfriamiento eutéctico, con la temperatura de vaciado.

En los resultados obtenidos se encontré poca variacion numérica que permitiera explicar

por qué ocurren los cambios morfolégicos encontrados experimentalmente. Sin embargo,
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se pudieron descubrir algunas tendencias que ayudaron a encontrar posibles

modificaciones a los modelos existentes.

Se observé una relacién negativa entre el radio y el conteo de nddulos a nivel
experimental, lo cual indica que a menor radio se presenta un mayor conteo de nddulos.
Este es un comportamiento que se ha encontrado en casos en los que se presenta una
variacion de la velocidad de enfriamiento, sin embargo, el Unico cambio realizado para
una pieza con el mismo espesor fue la temperatura de vaciado. Este cambio induce
experimentalmente una fuente de extraccion de calor que no se considera en los modelos

presentes y es importante porque potencia la nucleacién de nédulos de menor tamano.

Por otra parte, los modelos actuales no tienen incluida la evaluacién de la nodularidad,
pues se asume un crecimiento completamente circular. Durante la etapa experimental de
este trabajo se encontré una variacion de esta variable y para su evaluacién se debe
deducir e implementar un modelo que permita la simulacién de la nodularidad. Con este
fin, se seguird la teoria de (Zhou, 2009), porque los resultados de los modelos
anteriormente analizados sugieren que existen cambios en los sobre-enfriamientos y con
ellos se modificaria la velocidad de encapsulamiento de los nddulos. Este proceso se
expone en el siguiente capitulo con el fin de complementar el modelo plurinodular

existente.
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4.5.Tablas

Tabla 4-1. Propiedades del hierro nodular utilizadas en las simulaciones.

PROPIEDAD VALOR TEMPI(E::?TURA
7000 20
densidad (kg/m°)
7000 800
550 0
704,182 1130
Calor Especifico (J/kg K
P (/kg K) 915 1200
915 1300
. L 42 100
Conductividad Térmica (W/K m)
42 200
Temperatura de solidificacion (°C) 1155
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4.6. Figuras

L=1 mm

Figura 4-1. Elemento unidimensional utilizado en la simulacion del proceso experimental explicado en el capitulo 3.
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Figura 4-2. Curvas de enfriamiento obtenidas con diferentes valores de q que permiten evaluar qué valor de extraccion de calor en la cuchara representa de forma
mads cercana los puntos experimentales obtenidos en las coladas 1,2y 3
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Figura 4-3. Curvas de enfriamiento obtenidas con diferentes valores de q representan la mayoria de los puntos experimentales obtenidos en las coladas 1, 2y 3.
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Figura 4-5. Curva de enfriamiento experimental para una pieza de 44 mm en molde de arena (Dardati, 2005).
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Figura 4-6. Curva numérica con el cambio de coeficiente de transferencia de calor debido al vaciado.
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Figura 4-12. Curva de enfriamiento tipica y sus puntos caracteristicos (Stefanescu, 1985) .
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Figura 4-14. Puntos tipicos en una curva de enfriamiento en hierros nodulares eutécticos obtenida con un modelo microestructural que refleja los pasos productivos seguidos en el
proceso de fundicion.
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Figura 4-15. Curvas numéricas obtenidas con el modelo micro estructural para el proceso de solidificacion con diferentes temperaturas de vaciado.
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5. FORMACION Y CRECIMIENTO DE NODULOS.

En el pasado varios investigadores han planteado modelos microestructurales para
simular el proceso de solidificacién de hierros nodulares, los cuales reflejan la teoria de su
preferencia, ya sea la uninodular (seccién 2.4.1.3) o la plurinodular (secciéon 2. 4.1.4).
Dentro de los modelos propuestos se han incluido, ademas del proceso de solidificacion
eutéctica, otras transformaciones como la solidificacion de la austenita primaria, la
posibilidad de la formaciéon de la fundicién blanca y la transformacién eutectoide. Sin
embargo, todos los autores consultados simplifican el proceso de difusiéon del carbono al
idealizar el nédulo como una esfera perfecta que no cambia su geometria durante el

proceso de solidificacion.

El primer modelo que incorporaba el proceso de crecimiento de los nddulos y por ende la
solidificacion eutéctica fue planteado por Su et al. (1984). Ellos presentaron un modelo
numérico para la simulaciéon de la solidificacién de la fundicién ductil bajo la teoria
uninodular y los resultados fueron comparados con los obtenidos experimentalmente,
concluyendo que la diferencia entre los resultados que encontraron se debe a que la
nucleacién de la fundicidn esferoidal probablemente no se vea interrumpida

definitivamente con la recalescencia sino que se produce durante toda la solidificacion.

Un siguiente avance en la teoria uninodular fue el realizado por Fredriksson et al. (1984),
los cuales modelaron la solidificacién de la fundicién gris y de la fundiciéon nodular, en
ambos casos considerando la posibilidad de la formacion de fundicion blanca.
Posteriormente Stefanescu et al. (1985) llevaron al siguiente nivel los modelos de
solidificacion uninodular al considerar la transformacion eutectoide en sus simulaciones,
concluyendo que para evitar la aparicién de fundicidn blanca en la solidificaciéon de una
fundicion ductil es necesario realizar una buena inoculacion que posibilite la aparicion de
un nimero suficientemente elevado de nddulos, aun asi esta densidad de ndédulos era

mucho mayor que la presentada en casos reales, por lo cual dedujeron que es muy
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probable que se produzca el crecimiento independiente de las dos fases del eutéctico,

dando unos primeros pasos para la teoria plurinodular.

Posteriormente Castro et al. (1989) investigaron segun la teoria uninodular el efecto de la
velocidad de enfriamiento, la temperatura de colada, y la inoculacion sobre aspectos tales
como: recalescencia, densidad de nddulos y distribucion del tamafio de nédulos. En el
modelo utilizado mantuvieron constante la relacién entre la austenita y el grafito,
utilizando la misma ecuacion de crecimiento de Su et al. (1984) por lo cual los puntos de
grafito crecen de manera esférica. Las curvas de enfriamiento obtenidas numéricamente
presentaron recalescencias dos y tres veces mayores a las que se observan en las curvas
experimentales, lo cual indica que el modelo uninodular no estaba realizando una buena
prediccién del enfriamiento del material. Sus resultados experimentales muestran que,
para una determinada composicidn, al variar el didmetro de la probeta, es decir la
velocidad de enfriamiento, el nimero de esferas de grafito es proporcional al maximo
sobreenfriamiento. Sin embargo, cuando para un mismo diametro de probeta (mismas
condiciones de extraccién de calor) se varia la composicidn, el sobreenfriamiento aumenta
cuando disminuye la densidad de nddulos. Los autores concluyeron que en la ley de
nucleacidn es conveniente hacer n = 1 y que si bien el nimero total de nédulos se predice
bastante bien con el modelo adoptado, no ocurre lo mismo con la distribucién del tamafio

de las esferas.

Al obtener evidencias experimentales de la teoria plurinodular, Boeri (1989) propuso un
primer modelo bajo esta teoria, incluyendo ademas el efecto de la variacién de las
propiedades del material con la temperatura (microsegracién). A pesar de este avance,
fueron aumentando el nimero de investigadores que se adherian a la teoria uninodular, y

bajo ésta se fue completando el proceso de solidificacion.

Chang et al. (1991) simularon numéricamente los cambios de fase eutéctico y eutectoide,
con la prediccion del tamaiio final de grano, las fracciones de ferrita y de perlita, el

espaciamiento laminar de la perlita y las propiedades mecdnicas resultantes. Otro cambio
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significativo fue que durante la solidificacidon del eutéctico simularon una competencia con

las dendritas de austenita primaria al trabajar con un hierro nodular hipoeutéctico.

Wenzhen et al. (1996) simularon las transformaciones eutéctica y eutectoide bajo la teoria
uninodular, prediciendo las propiedades mecanicas a través de la relacion de los
porcentajes de perlita con la dureza del material y de ésta con el resto de las propiedades
mecanicas. A pesar que en su modelo numérico no se considerd el crecimiento del grafito
en contacto con el liquido, obtuvieron una buena relacién entre los resultados

experimentales y numéricos.

Otro modelo bajo la teoria uninodular fue el propuesto por Liu et al.(1999), en el cual
consideraron ademds de la transformacion eutéctica y eutectoide, la solidificacion de
austenita primaria (hierro nodular hipoeutéctico) y de grafito primario. Los resultados
numéricos fueron comparados con resultados experimentales, de lo cual concluyeron que
la nucleacidon del grafito estd determinada fundamentalmente por la velocidad de
enfriamiento. Cuanto mayor es la velocidad de enfriamiento mayor es el

sobreenfriamiento y el nimero de nédulos que nuclea.

Estudios posteriores han sido realizados teniendo en cuenta la teoria uninodular, pero
pocos trabajos existen en la teoria plurinodular a pesar de la evidencia experimental. Uno
de los ultimos avances fue realizado por (Dardati, 2005) proponiendo un crecimiento
dendritico de la austenita, en el cual se da un crecimiento nodular en dos diferentes
momentos dependiendo de si el néddulo se encuentra en liquido intergranular o en liquido
intragranular, obteniendo buenos resultados en comparacion con procedimientos

experimentales.

En la tabla 4 se muestra un resumen de las caracteristicas mas importantes de los
modelos publicados por diferentes investigadores que tratan la solidificacion de
fundiciones de hierro nodular desde un nivel microestructural, las ecuaciones utilizadas no

se presentan pues en general son similares a las descritas en el modelo de Su et al. (1984)
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para la teoria uninodular y por el modelo de Boeri (1989) para la teoria plurinodular (ver

secciones 2.4.1.3y 2.4.1.4).

En los modelos propuestos anteriormente se han realizado grandes avances en el proceso
de transformacion de fases y como éstas afectan las propiedades mecanicas del material
basandose en la microestructura presente en la matriz. Aun asi, en las propiedades
mecdanicas de hierros nodulares juega un papel importante el grado de redondez o
nodularidad del grafito y ésta es una caracteristica que no se encuentra en ninguno de los
modelos numéricos estudiados, en los cuales se tienen en cuenta dos leyes de crecimiento

para los nédulos dependiendo si se encuentran en contacto con liquido o con austenita.

Estas leyes de crecimiento fueron propuestas por Wetterfall et al. (1972) en cuyo trabajo
tenian como principal objetivo comprender mejor el proceso de solidificacién del hierro
nodular. Los autores observaron la presencia de dendritas de austenita adn en las
composiciones eutécticas e hipereutécticas y destacaron la presencia de nédulos
rodeados de liquido incluso en estados de solidificacion muy avanzados, incluso en
algunas muestras observaron nédulos sélo parcialmente en contacto con la austenita.
Estas observaciones apoyan la teoria plurinodular de solidificacién desde mucho antes del
planteamiento de modelos uninodulares y sirven de apoyo a la teoria planteada por Zhou
(2009) en donde la morfologia final del nédulo de grafito depende de la velocidad con la

cual se da el proceso de encapsulamiento de éste por la austenita.

Como se describid en el capitulo dos de este trabajo, inicialmente el nédulo nuclea en el
liquido y tiene un crecimiento determinado por la difusién del carbono, generando un
crecimiento circular debido a que el nédulo se encuentra rodeado por completo por el
liquido (Figura 5-1a.). A medida que la fraccidn sélida empieza a aumentar, el crecimiento
del nédulo depende de qué fase lo rodea, porque el proceso de difusidon del carbono es
diferente si el ndédulo estd en contacto con liquido o con austenita (Figura 5-1 b.).

Finalmente, al terminar la solidificacién eutéctica, el nédulo de grafito va a estar rodeado
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por completo de austenita y su crecimiento dependerd por completo del proceso de

difusién en esta matriz (Figura 5-1 c).

Segln este proceso, el nédulo tendrd una geometria perfectamente circular si a lo largo
de toda la solidificacién esta rodeado por completo por el liquido o por austenita.
Teniendo en cuenta que se trata de una aleacién y no de un metal puro, el proceso de
cambio de fase no es inmediato, es decir, entre la transformacion de liquido a sélido
existe una fase “mushy” o pastosa en la cual el nédulo no estard perfectamente cubierto
por una sola fase. Esto genera que el nédulo tenga diferentes radios de crecimiento segun
el proceso de difusion que exista, tal como se puede observar en la tabla 2-1. Si existe una
velocidad de enfriamiento muy alta y por lo tanto un alto sobre-enfriamiento eutéctico, el
proceso de transformacién serd corto, permitiendo que el nédulo sea recubierto de
manera rdpida, generando una estructura bastante cercana a la circular. Sin embargo, si
la velocidad de enfriamiento es baja (como sucede en los Ultimos puntos de solidificacion)
la transformacién de fases es prolongada, formando en un nédulo diferentes radios de

crecimiento.

A pesar de que diferentes investigadores han encontrado evidencia de lo anterior (Zhou,
2009; Wetterfall, et al., 1972; Stefanescu, 1985), pocos se han aventurado a establecer un
limite de tiempo en el cual se da la transicidn de una ley de crecimiento a otra, debido a la
dificultad de generalizar el proceso de transformacién para toda una pieza. Es por esto
gue la mayoria de los modelos numéricos existentes definen una constante determinada

experimentalmente a partir de la cual se da el cambio de la ley de crecimiento.

Un primer acercamiento a definir el punto de transformacion fue realizado por Stefanescu
(2009), el cual determina que hasta alcanzar una fraccion sélida de 0,3 se completa el
proceso de unidn entre el grafito y la austenita. Teniendo en cuenta que el punto de
transicidon definido representa un 30% de fraccion sélida, no es congruente el asumir que
todos los nddulos estdan completamente recubiertos por austenita, por lo cual deben

existir mas puntos de transicién entre las leyes de crecimiento.
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En general, durante la solidificacion no se da el proceso de transformacion de fase en un
mismo instante de tiempo para toda la pieza, por lo cual es apropiado determinar el
momento de transicion basandose en el porcentaje de fraccion sélida presente y no en un
tiempo transcurrido desde el inicio de la solidificacion. A pesar que la unién entre nédulo
y austenita no es igual para cada punto nucleado, es claro que a medida que aumenta la
cantidad de fraccién sélida, los nédulos deben estar recubiertos en mayor parte por
austenita. Una forma de simplificar el problema es definir tres diferentes intervalos de
crecimiento para el ndodulo de grafito: i) crecimiento en contacto con el liquido, ii)
crecimiento en contacto tanto con el liquido como con austenita vy iii) crecimiento en
contacto con la austenita (Figura 5-2). Asumir dos leyes de crecimiento en un solo
intervalo genera una diferencia de radios en el nédulo, lo cual induce un cambio a la

geometria esférica y permite un cambio del valor en la nodularidad.

Teniendo en cuenta el 30% de fraccion sélida definido por Stefanescu y que hasta ese
momento la cantidad de austenita presente es baja, se puede tomar este punto como
limite inferior en el cual inicia la unién de la célula eutéctica. Esta unidn se genera a
medida que aumenta la cantidad de austenita presente y debe parar cuando la fraccién
solida es mayor a la fraccién liquida presente, es decir que la unién puede parar cuando
fs= 0.6, 0.7 6 0.8. Para evaluar estos limites propuestos y cudl es el que tiene una mayor
relacion con la nodularidad, se analizan los resultados obtenidos de la simulacion
microestructural realizada en la seccidn 4.1.2 en cuanto al tiempo que toma obtener una
fraccién soélida de 0.3, 0.6, 0.7 y 0.8 y cdmo varia éste con la temperatura de vaciado. En
la figura 5-3 se encuentra la variacion del tiempo para obtener una fraccion sélida de 0.3 y
la temperatura de vaciado, en ella se puede observar que existe una diferencia maxima de
4,5 segundos, pero que en general el tiempo se mantiene entre 26<t<28 segundos, de lo
cual se puede deducir que la temperatura de vaciado no tiene mayor efecto en el tiempo
para obtener una fraccion sélida de 0.3 (ts-03), lo cual implica que si se completara la
formaciéon de la célula eutéctica en este tiempo, no se generaria la nodularidad

encontrada en el capitulo 3. La figura 5-4 muestra una baja relacién entre ts-o3 con la
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nodularidad obtenida experimentalmente, lo cual es importante, pues si se limita hasta
esta fraccion solida el crecimiento en el liquido, no debe existir mayor relacién con la
nodularidad porque en este momento no deben hallarse cambios en el radio de

crecimiento de los puntos inoculados.

Una vez determinado el punto en el cual se ingresa a la fase pastosa, se debe determinar
en qué momento se considera que el nédulo se encuentra recubierto completamente por
austenita. En la figura 5-5a se muestra la variacién del tiempo de acople transcurrido para
diferentes intervalos (0.3-0.6, 0.3-0.7, 0.3-0.8) y la temperatura de vaciado. En ella se
puede observar que a medida que se extiende el intervalo de transformacién aumenta el
tiempo disponible para generarse la unién de la célula eutéctica, y al existir un mayor
lapso para este proceso se puede generar una mayor modificacion a la nodularidad debido
a que se permitiria mayor tiempo con crecimiento del nédulo con dos radios de difusién
diferentes. En general, se puede observar un comportamiento estable con algunos puntos

gue bajan el promedio, presentdndose una variacién maxima de 3,5 segundos.

Para poder verificar qué tan significativa es esta diferencia, en la figura 5-5b se relaciona el
tiempo de acople intermedio con la nodularidad experimental. Como se puede observar
hay una moderada correlacién positiva entre las dos variables, lo cual significa que a
mayor tiempo de unidn se obtiene una mayor nodularidad; ésta es una relacién que va en
contra de las teorias existentes, pero al ser un resultado obtenido de un modelo
microestructural no preparado para ver la nodularidad, no se puede realizar una
conclusién definitiva sobre la tendencia de los datos, sélo se puede observar qué intervalo
de tiempo presenta una mayor correlacién con la nodularidad encontrada en el capitulo 3

para limitar la unién de la célula eutéctica.

Entre los diferentes intervalos evaluados, aquel que presenta una correlacién mas fuerte
es el intervalo de unidn entre 0.3<fs<0.8, por lo cual se toma éste como intervalo para el
crecimiento del nédulo bajo dos leyes diferentes. De forma tal que cuando 0< fs <0.3 los

nodulos nucleados crecen en contacto con liquido (ecuacién 2.12); después empieza el
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crecimiento como si el ndédulo estuviese creciendo de dos maneras, una mitad crece en
contacto con liquido (ecuacién 2.12) y la otra crece en contacto con austenita (ecuacién
2.14) (Figura 5-6). Finalmente el nédulo termina su crecimiento en contacto con austenita

una vez se entra en el intervalo 0.8< fs <1.

La implementacién del modelo propuesto para la prediccidon de la nodularidad se realiza
bajo la teoria plurinodular y el modelo microestructural propuesto por Boeri (seccién
2.4.1.4). Para ello se debié modificar la ecuacion 2.16 que define la fraccion de grafito
presente en cada incremento de tiempo, porque al idealizar el crecimiento del nédulo
como una esfera perfecta sélo era necesario tener en cuenta un radio del nédulo. En este
caso cada ndédulo nucleado tendra dos radios diferentes, por lo cual la fraccién de grafito

se modifica a:
for = Z’l‘gnNk (2 +73), (Ecuacion 4.1)

donde ryy ry son los radios del nédulo determinados por la ley de crecimiento que se sigue

en el intervalo de 0.3<fs<0.8.

El modelo inicialmente estd implementado de forma tal que el almacenamiento de la
distribucién del tamafio de los nddulos se lleva a cabo a través de dos matrices (Boeri,
1989), de las cuales la llamada DN(i) guarda el nimero de nédulos por unidad de volumen
nucleados en cada incremento de tiempo para cada punto y la llamada RN(i) guarda el
tamafio que dichos nddulos van tomando a medida que se desarrolla el crecimiento de los
mismos (Figura 5-7). Para poder controlar el crecimiento en la zona pastosa, se adiciona
una columna a la matriz RN (i) de forma tal que los nddulos nucleados en cada incremento
de tiempo tienen dos radios que definen su circunferencia. De esta forma cuando
0< fs <0.3 el radio de liquido sera igual al radio de austenita (ri=r,); cuando 0.3<fs<0.8 el
radio liquido aumenta segun la ley de difusién en liquido y el radio de austenita crece
segun la ley para el crecimiento del nddulo en contacto con esta fase; por ultimo cuando
0.8< fs <1 tanto r, como a r, siguen creciendo segun la ley de crecimiento en contacto con

austenita, pero mantienen la relacion de radios alcanzada durante la fase pastosa.
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Finalmente, para determinar la nodularidad existente en la muestra se utiliza la ecuacién

3.2, en donde el drea del nédulo estd dada por:
Area = g (rf +12), (Ecuacion 4.2)
y el perimetro es igual a:
Perimetro = n(ry + 1) + 2(r; — 13). (Ecuacién 4.3)
Con estos datos se calcula la nodularidad promedio al final de la solidificacion como

ﬁNinodularidadi
LiNi

nodularidad = 2 , (Ecuacion 4.4)

Donde i es el nimero de familias nucleadas durante la solidificacion, y N es el nimero de

nddulos presentes en cada familia.

Con estas modificaciones se obtiene un modelo microestructural que permite la
evaluacidn de las caracteristicas morfoldgicas de hierros nodulares, es decir, se obtienen
valores de conteo de nddulos y nodularidad promedio que son caracteristicas importantes

en las propiedades mecanicas del material.

Este modelo puede ayudar a encontrar una explicacion a la nodularidad encontrada
experimentalmente (ver capitulo 3) y debido al cambio en la ley de crecimiento puede
existir una mejor prediccion del conteo de nddulos en comparacion con los resultados
encontrados en el capitulo 4. Para poder validar el cambio realizado al modelo se llevaran
a cabo al final de este capitulo simulaciones que permitan evaluar el efecto de fading

encontrado en el estudio realizado por Sheikh et al. (2005).

5.1. Simulacion microestructural de la nodularidad

Con el fin de evaluar si el modelo de nodularidad propuesto es capaz de predecir el
comportamiento encontrado durante la fase experimental, se ejecutaron simulaciones

bajo los mismos parametros utilizados en la seccidn 4.2 de este trabajo.
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En los diferentes modelos anteriormente revisados, la nucleacién del grafito se puede dar
de manera instantdnea o continua, y la diferencia de estos dos métodos radica
principalmente en que al tener una nucleacién continua se retoma la creacién de nuevos
puntos de nucleacién una vez termine el proceso de recalescencia. En los ultimos afios se
ha dejado de utilizar modelos con nucleacién instantdnea debido a que bajo este tipo de
modelo no se logra representar la variedad de radios encontrados experimentalmente
(Wetterfall, et al., 1972; Su, et al., 1984) por lo cual se ha trabajado preferencialmente con

una nucleacién continua.

Dependiendo del modelo de nucleacion que se utilice se pueden encontrar diferentes
valores de la nodularidad, porque al generarse puntos de nucleacién después de finalizar
la solidificacion eutéctica, el crecimiento de estos nuevos nodulos serd de manera
circular, pues se encuentran completamente rodeados de austenita, incrementando la

nodularidad promedio.

Para evaluar qué efecto tienen los modelos de nucleacién en la nodularidad, se realizaron
simulaciones empleando tanto nucleacién instantanea (T,.c) como nucleacidon continua
(Tmin) en el modelo de nodularidad propuesto, comparando los resultados obtenidos con
los reportados en la seccidn 4.2 en los cuales se tuvo en cuenta una nucleacién continua.
Debido al cambio en el tipo de nucleacidon es necesario modificar los valores de las
constantes b y c utilizadas en la ecuacién 2.11 porque se deben generar el mismo numero
de puntos de nucleacién tanto en el modelo instantdneo como en el continuo. Para
ejecutar las simulacidn con el nuevo modelo microestructural y nucleacién instantanea se

tomé un valor de b=6x10*y de ¢ =500.

En la Figura 5-8 se encuentran comparadas las curvas de enfriamiento obtenidas para las
simulaciones realizadas tanto con el modelo original de Boeri como con el modelo
propuesto que permite la prediccion de la nodularidad. En ella se puede observar que al
existir tres diferentes zonas para el crecimiento de los nédulos se genera un cambio

brusco en la velocidad de liberacidon de calor latente durante la transformacién, creando
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mesetas no suavizadas en comparacion con el modelo microestructural original. Al tener
en cuenta nucleaciéon continlda, se puede ver que con el nuevo modelo se aumenta la
temperatura de recalescencia eutéctica (TER) debido a una mayor liberacidon de calor
latente durante la solidificacion. Adicionalmente, al utilizar el modelo de nodularidad con
nucleacidn instantanea se acelera el inicio de la transformacion de fase porque se impone
el crecimiento de todos los nédulos en un mismo instante de tiempo, generandose de
manera mas rapida el sobre-enfriamiento critico para el crecimiento de los nédulos y para

la solidificacion.

En la figura 5-9 se puede comprobar que al utilizar un modelo de nucleacién instantanea
se inicia mas rapido la transformacion eutéctica en comparacién con los resultados
obtenidos para una nucleacidn continua. Por otra parte, se da un menor tiempo de
finalizaciéon en el modelo original en comparacion con el obtenido para las simulaciones
realizadas con el modelo de nodularidad propuesto. De esto se puede concluir que el
tiempo de inicio para la transformacién eutéctica estd determinado segun el modelo de
nucleacidn, porque al existir un mayor niumero de puntos para el crecimiento de grafito
(para un mismo incremento de tiempo computacional At) se acelera la solidificacion al
alcanzar de manera mas rapida el sobre-enfriamiento critico necesario para la generacion
de un ndédulo, este proceso se veria reflejado experimentalmente al utilizar diferentes
métodos de inoculacién porque a mayor material inoculante se agregue a la colada se
induce mayor sobreenfriamiento debido a la diferencia de temperaturas entre el hierro
fundido y el Ferro-Silicio. Adicionalmente, el tiempo final de transformacién eutéctica
estda determinado por la velocidad en la cual se libera el calor latente que se modifica

segln la ley de crecimiento de nédulos utilizada.

La forma en que se da la liberacion del calor latente durante la solidificacién genera
cambios en la evolucién de la fraccién liquida. Para comprobar esto, en la figura 5-10 se
grafica la evolucion de esta fraccién en el tiempo para los diferentes modelos utilizados.
Como se habia observado en la figura 5-8 existen cambios en la velocidad de solidificacién,

lo cual genera una curva mas suavizada en comparacion con las obtenidas en el modelo de
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Boeri. Estos cambios de pendiente suceden en las fracciones sélidas definidas para el
cambio de ley de crecimiento de los nddulos, es decir, en 0.7 y 0.2 de fraccién liquida,
ayudando a comprobar que el cambio en la liberacién de calor latente se debe a la ley de
crecimiento elegida. Al utilizar el modelo de nucleacidon continua y la prediccién de la
nodularidad se presenta el cambio mas pronunciado de pendiente, en el cual se logra una
mayor liberacidn de calor al principio de la transformacién (crecimiento en el liquido) que

al final de este proceso (crecimiento en la austenita).

Con la alteracion de la liberacion de calor latente durante la solidificacion se modifica la
duracion total de la transformacidn de fase (te). En la figura 5-11a se puede verificar que
en comparacion con el modelo original de Boeri, al tener en cuenta la nodularidad se
aumenta el tiempo de transformacion eutéctica debido a que se libera mas calor latente.
En general, se puede observar que este tiempo de transformacidon no presenta mayores
variaciones con la temperatura de vaciado. Sin embargo, al utilizar nucleacidn instantdnea
se encontraron tres puntos por fuera de la tendencia general, presentando un tiempo de
transformaciéon menor debido a cambios en el sobre-enfriamiento inducido al crear todos

los puntos de nucleacion en un mismo incremento de tiempo numérico (At).

En el capitulo 4 se encontré una relacion inversa entre el tiempo de transformacion
eutéctica y la temperatura de finalizacién (TEE), por lo cual al graficar la variacion de esta
temperatura con la temperatura de vaciado (Figura 5-11b) se encuentra el
comportamiento contrario al observado en la Figura 5-11a. Es importante recordar que se
espera que a mayor tiempo de transformacién eutéctica se obtenga un menor nimero de
nddulos debido a que se inicia de manera mas tardia la nucleacién de nuevos puntos de

crecimiento.

En la figura 5-12a se encuentra la variacion del sobre-enfriamiento eutéctico con la
temperatura de vaciado, en donde se puede observar que al emplear un modelo de
nucleacidn continua y tener en cuenta el cambio de la nodularidad se da un aumento en

15°C en comparacién con los resultados obtenidos en el capitulo cuatro (ver figura 4-20a),
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esta diferencia se debe al aumento de la temperatura de recalescencia (TER) observada en
la figura 5-8. Para el modelo de nodularidad con nucleacién instantanea, se puede
determinar que existe un aumento de mdaximo 10°C a pesar que en la figura 5-8 se
muestre una TER mayor a la encontrada con el modelo de Boeri, lo cual se debe al
aumento de la temperatura de sobre-enriamiento eutéctico (TEU) para este mismo
modelo. Al utilizar nucleacién continua se obtiene menor variabilidad de los resultados en
comparacion con los obtenidos con el modelo de nucleacidn instantanea, lo cual puede
significar cambios en el conteo de nddulos, pues como se explicé en el capitulo 4, la

cantidad de nédulos en una muestra depende del sobre-enfriamiento experimentado.

En la figura 5-12b se muestra la variacion del sobre-enfriamiento inicial con la
temperatura de vaciado. En ella se observa que con modelos de nucleacién continua
existe un menor lapso de temperatura entre el inicio de la transformacion eutéctica y el
inicio de recalescencia en comparacién con los resultados obtenidos para nucleacion
instantanea. Debido a que en la nucleacidon instantanea se generan todos los puntos de
nucleacién en un mismo incremento de tiempo numérico At (antes de recalescencia), la
variacién que se encuentra entre los resultados obtenidos para este caso puede ser
importante porque el sobre-enfriamiento inicial refuerza el sobre-enfriamiento eutéctico,
generando asi una variacion en el conteo final de nddulos. Adicionalmente, al utilizar un
modelo para la predicciéon de la nodularidad se crea una mayor variabilidad entre los
resultados de los modelos en comparacién con el modelo original de Boeri, lo cual puede
generar cambios en el conteo de nddulos a diferencia del resultado constante evidenciado
en el capitulo 4. Finalmente, en los resultados obtenidos para la nucleacién instantanea
se observan tres puntos cuyo sobre-enfriamiento inicial es igual a cero, lo cual implica que
el nimero de nucleos generados fue lo suficientemente alto para inducir una pérdida de
temperatura mas marcada antes del inicio de la recalescencia en comparacion con las
otras temperaturas de vaciado. Estos puntos en los cuales se dio un sobre-enfriamiento

igual a cero corresponden a aquellos que generaban "ruido" en el comportamiento
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observado en la figura 5-11a, lo cual se debe a que al presentar un menor sobre-

enfriamiento inicial generan un mayor tiempo de transformacién eutéctica.

En el capitulo 4 se encontrd que tanto la temperatura de recalescencia eutéctica (TER), la
temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico (TEU) como la temperatura de nucleacidn
eutéctica (TEN) permanecian constantes con diferentes temperaturas de vaciado al utilizar
el modelo de Boeri. En la figura 5-13 se comparan los resultados obtenidos para la TEU y
la TER al utilizar el modelo microestructural propuesto. En ella se puede verificar el
aumento en la temperatura de recalescencia eutéctica debido a la interaccién entre las
diferentes leyes de crecimiento de los nédulos. Adicionalmente se puede observar que la
TEU para la nucleacidn instantanea aumenta debido a una solidificacién mas rapida del
material causada por la generacién de los puntos de nucleaciéon en un solo incremento de

tiempo computacional (At).

En la figura 5-14 se encuentra graficada la variacion de la temperatura de sobre-
enfriamiento eutéctico (TEU) y la temperatura de nucleacién eutéctica (TEN) contra la
temperatura de vaciado. Se puede observar que al utilizar el modelo de Boeri, estas dos
temperaturas presentan un comportamiento estable, donde el sobre-enfriamiento inicial
estd dado por las pequenas diferencias existentes en la TEN. Los resultados obtenidos con
el modelo propuesto en este trabajo generan una mayor variabilidad en la TEU para el
modelo de nucleacién continua y en la TEN para el modelo de nucleacion instantanea.
Gracias a estas variaciones se encuentra el comportamiento graficado en la figura 5-12c.
Estas variaciones son importantes, pues contribuyen al sobre-enfriamiento eutéctico que
finalmente se traduce en cambios del conteo de nddulos a través de diferentes

temperaturas de vaciado.

Teniendo en cuenta los cambios encontrados en las curvas de enfriamiento y los puntos
caracteristicos, se puede esperar que el tiempo comprendido entre cada intervalo de
crecimiento de los nédulos haya cambiado en comparacién con los resultados obtenidos

con el modelo de Boeri. En la figura 5-15 se comparan los tiempos obtenidos en cada
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intervalo de crecimiento de los nddulos con el modelo propuesto en este trabajo y con el
modelo original. La distribucién en los tiempos para el modelo de Boeri es proporcional al
porcentaje de solidificacion realizado en cada intervalo debido a que en el crecimiento del
nodulo se aplica una sola ley de crecimiento. En cuanto al nuevo modelo
microestructural, se encuentra que durante un 0<fs<0.3 ocurre una mayor liberacién de
calor latente que durante 0.8<fs<1 debido a que los nédulos tienen un mayor crecimiento
en el liquido que en la austenita (Figura 5-16), acelerando el proceso de solidificacion. Al
utilizar un modelo de nucleacién instantanea se da una solidificaciéon con una velocidad
menor en comparacion con la nucleacién continua. Para poder explicar este
comportamiento es necesario analizar cdmo se da el crecimiento del nddulo, proceso que
se encuentra graficado en la figura 5-16. En esta figura se puede observar que la
nucleacién continua presenta un mayor crecimiento de los nddulos en comparacién con la
nucleacién instantanea, esto se debe a que el proceso de solidificacién ocurre a una
mayor temperatura para el Ultimo tipo de nucleaciéon (Figura 5-8). Al suceder este
proceso a mayor temperatura, la cantidad de carbono disponible en el liquido es menor,
por lo cual el proceso de crecimiento de los nédulos es mas lento, generando una

solidificacion a menor velocidad.

Es importante notar que al utilizar nucleaciéon instantdnea se genera una mayor
variabilidad de los resultados en comparacién con los obtenidos con nucleacidn continua,
siendo mas pronunciados los cambios en el tiempo de transformacién entre 0.8<fs<1. Es
esta variabilidad la responsable de generar los cambios en el tiempo de transformacion

eutéctica (tTE) observados en la figura 5-11a.

Al encontrarse variaciones significativas en el sobre-enfriamiento eutéctico (al menos
10 °C) entre los resultados obtenidos con el modelo de Boeri y el nuevo modelo
propuesto, se puede esperar que existan diferencias en el conteo de nddulos. Un primer
paso para entender las diferencias en el conteo de nédulos es analizar la evolucién de la

generacion de los puntos de nucleacion segun el modelo utilizado para este propésito.
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En la figura 5-17 se encuentra graficada la evolucién del conteo de nddulos a lo largo del
proceso de solidificacidon para los dos modelos de nucleacion propuestos. A lo largo del
capitulo se ha mencionado que al utilizar una nucleacién continua la generacién de todos
los puntos de nucleaciéon ocurre en un incremento de tiempo (At), lo cual se puede
comprobar en la figura 5-17, donde para diferentes temperaturas de vaciado ocurre un
aumento instantaneo del conteo de nddulos antes de alcanzar la recalescencia, para luego
mantenerse en un valor constante durante el resto de la solidificacion. En comparacion,
se puede observar que en los resultados para la nucleacién continua existe un primer
aumento en los puntos de nucleacién antes de entrar en recalescencia y una vez finalizado
este proceso se reinicia la creacién de puntos de crecimiento de manera exponencial
(debido a la ecuacidn 2.11) hasta que la fraccion sélida presente no permite la generaciéon

de nuevos puntos de crecimiento.

Anteriormente se planted que el modelo de nucleacidn instantanea tenia un tiempo
mayor de transformacion eutéctica y por esto deberia presentarse un menor nimero de
nddulos a nuclear. Esta relacién se conserva, como se puede apreciar en la figura 5-17
existe un mayor ndmero de nédulos por mm?® para la nucleacién continua que para la
instantanea. Sin embargo, al realizar la transformacion de nédulos por unidad de volumen
a nédulos por unidad de area (ecuacién 4.2) se invierte la relacidon descrita, porque en la
nucleacién instantanea se obtiene un mayor radio promedio, razén por la cual si se
evaluara la relacién entre el tiempo de transformacién eutéctica y el conteo de nddulos

por area no se lograria obtener la tendencia esperada.

Adicionalmente, en la figura 5-17 también se encuentra graficada la evolucién de los
nddulos con diferentes tiempos de vaciado, permitiendo observar que el valor final no es
el mismo en todos los casos. Este comportamiento se comprueba en la figura 5-18, donde
se encuentra la variaciéon del conteo de nddulos con la temperatura de vaciado. A
diferencia de los resultados obtenidos con el modelo de Boeri, al utilizar el modelo
planteado en este trabajo se obtiene una variabilidad del conteo de nddulos con la

temperatura de vaciado utilizada. Aun asi, los resultados obtenidos por modelacién
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tienen el comportamiento opuesto al encontrado experimentalmente, es decir, cuando se
da un incremento en el conteo de ndédulos experimental ocurre una disminucién en el
resultado numérico, alcanzandose la mayor similitud con los valores experimentales al

utilizar una nucleacion instantanea.

El comportamiento opuesto fue explicado en el capitulo 4, en donde se discutio que en la
ecuacion de nucleacion 2.11 se debe incluir el sobre-enfriamiento de vaciado para que el
modelo pueda tener la sensibilidad necesaria para reproducir la relacién inversa que
existe entre el radio promedio y el conteo de ndédulos. En la figura 5-19 se grafica la
relacion anteriormente discutida incluyendo resultados experimentales, valores
obtenidos mediante el modelo de Boeri y valores encontrados con el nuevo modelo
propuesto utilizando tanto nucleacidon continla como instantanea. En esta figura se
puede observar que al comparar los dos modelos de nucleacidn se obtiene en promedio
un mayor radio final de nédulos al utilizar una nucleacién instantanea. Esto se debe a que
en la nucleacién continua se genera un gran nimero de nddulos después del proceso de
solidificacion eutéctica que disminuyen el radio promedio final porque el radio de estos
nddulos es menor gracias a la disminucidn del coeficiente de difusidén de carbono al perder
temperatura la colada. A pesar que con el modelo de Boeri se logran percibir ligeros
cambios en el radio promedio al generarse un conteo de nddulos estable, no existe una
relacion entre estas dos variables. En comparacion, al utilizar el nuevo modelo
microestructural con nucleacién continua se logra alcanzar una tendencia positiva, la cual
es opuesta a la tendencia experimental debido a la falta del sobre-enfriamiento inicial
como variable en la nucleacion. Aunque los resultados obtenidos con nucleacion
instantanea presentan variaciones en el conteo, el radio promedio permanece constante,
lo cual es diferente al comportamiento encontrado con una nucleacién continua. Para
explicar esta diferencia de comportamientos es necesario observar cémo se da la
distribucién de nddulos en familias para cada modelo. Por familia se entiende el nimero
de nédulos agrupados en intervalos definidos segun los tamanos del radio. En la figura 5-

20 se grafica la distribucion de los nédulos segun cuatro familias que agrupan nddulos

114



desde Oum hasta 50 um. En la figura 5-20a se pueden observar los resultados obtenidos
para una nucleacién instantanea (Trec), en donde a diferentes temperaturas de vaciado se
generan nddulos que en su mayoria tienen radios entre 10um < r< 22 um. Los nédulos se
encuentran en una sola familia debido a que todos se crean en un mismo instante de
tiempo (At) por lo cual se puede esperar que tengan un crecimiento equivalente. Al estar
la mayoria de nddulos presentes en una sola familia, el radio promedio es el mismo
porque este valor se obtiene como una ponderacién del radio medio por el nUmero de
nddulos generados en cada familia, cdlculo que para el caso de la nucleacién instantdnea

no refleja necesariamente la variacion real.

En la figura 5-20b se muestra la distribucion de nédulos al utilizar una nucleacién continua
y se puede observar que debido a la generacién de ndédulos en diferentes instantes de
tiempo éstos se logran acomodar en diferentes familias generando la variacién de radios

promedios observada en la figura 5-19.

La variacién real en el radio al cambiar la temperatura de vaciado con nucleacidn
instantanea se puede observar al realizar una relacidn entre el radio de crecimiento para
la austenita y el radio de crecimiento en el liquido (Ra/Rl), porque si existe un cambio en el
radio promedio es porque hay una diferencia entre la relaciéon de radios al final de la
solidificacion para cada temperatura de vaciado. La relacion entre el conteo de los
nddulos y relacion de radios para nucleacién instantdnea se encuentra en la figura  5-21,
en donde se puede observar una tendencia similar a la encontrada con el nuevo modelo
microestructural y nucleacién continua (figura 5-19). Este comportamiento verifica que el
nuevo modelo propuesto logra generar una relacidon similar a la que se encuentra
experimentalmente, pero para que se obtenga la misma tendencia entre radio promedio y
conteo de nddulos es necesario que se incluya en el modelo de nucleacion el sobre-

enfriamiento inicial como variable.

Para poder explicar por qué ocurre una mayor variacion en el conteo de nédulos para la

nucleacion instantdnea es necesario evaluar como cambia esta variable con él sobre-
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enfriamiento eutéctico (Figura 5-22 a) y con él sobre-enfriamiento inicial (Figura 5-22 b).
En la figura 5-22a se puede observar que a pesar de existir un aumento de 10°C entre los
sobre-enfriamientos eutécticos obtenidos con el nuevo modelo microestructural, no se
presenta una tendencia que permita explicar por qué se da el aumento en el conteo al
utilizar nucleacion instantanea. Esto se debe a que principalmente en el modelo de
nucleacidn instantanea se generan los nddulos antes de alcanzar la temperatura de sobre-

enfriamiento eutéctico (TEU).

En la figura 5-22b se puede observar que al utilizar el nuevo modelo microestructural,
para los dos modelos de nucleacién existe una tendencia negativa entre el sobre-
enfriamiento inicial y el conteo de nédulos. Esta relacidn negativa es mds clara con la
nucleacidn instantanea porque el sobre enfriamiento inicial es el que estd actuando en el
momento del crecimiento de todos los puntos de nucleacién, mientras que para la
nucleacién continua este sobre-enfriamiento sélo es importante para las primeras familias

gue nuclean antes de la TEU.

A diferencia del conteo, el sobre-enfriamiento eutéctico en la nodularidad si juega un
papel importante segun la teoria de Zhou (2009) porque éste determina qué tan rdpido se
da la unién de la célula eutéctica. En la figura 5-17 se observé que al utilizar nucleacion
instantanea se disminuye la velocidad con la que sucede la solidificacidn, por lo cual se
podria esperar una nodularidad mas baja en este modelo en comparaciéon con los

resultados que se deben obtener de una nucleacion continua.

En la figura 5-23 se puede observar como evoluciona el grado de redondez de los nédulos
a través del proceso de solidificacion tanto para un modelo con nucleacién continua como
para uno con nucleacién instantanea. Se puede observar que al inicio de la solidificacién
se tiene una nodularidad igual a uno, debido al crecimiento de los nédulos en el liquido
(0<fs<0.3), la nodularidad empieza a descender al entrar en el intervalo 0.3<fs<0.8 al
generarse el crecimiento del nédulo con dos radios diferentes. Al ingresar al intervalo

entre 0.8>fs>1 se crea un cambio en el comportamiento que sigue la nodularidad segun el
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modelo de nucleacion empleado: para la nucleacién continua la nodularidad empieza a
incrementar hasta estabilizarse en un valor cercano a la nodularidad perfecta, mientras
gue para la nucleacién instantdnea se genera un ligero incremento estabilizandose en un
valor de 86%. El incremento de nodularidad en nucleacién continua se debe a que al
finalizar el proceso de solidificacién eutéctica toda la matriz se forma por completo de
austenita, razén por la cual los néddulos que nuclean en este momento crecen de manera

circular aumentando el grado de nodularidad promedio.

Para explicar el ligero aumento en la nodularidad en una nucleacién instantanea se debe
analizar cuanto estd creciendo cada radio en cada incremento de tiempo (At) y realizar
una relacion entre el valor del crecimiento del nédulo en el radio de ausentita respecto al
crecimiento del radio de liquido. La anterior es basicamente una relacion del flujo de
carbono que depende de la ley de crecimiento que se siga. En la figura 5-24a se muestra
como cambia esta relacion durante el proceso de solidificacion. Inicialmente, al llegar a la
temperatura de nucleacién eutéctica se empieza a generar el crecimiento de los nddulos
en el liquido, por lo cual tanto Ra como Rl estan alimentados por la misma cantidad de
carbono, generando una relacién igual a 1; al entrar en la zona donde 0.3<fs<0.8 cada
radio esta alimentado por una cantidad de carbono diferente debido a la diferencia del
valor de difusién del carbono en el liquido y en la austenita, causando que la relacién
adquiera valores menores a uno y debido a que al disminuir la temperatura disminuye la
capacidad de difusién del carbono, esta relaciéon tiende a disminuir en el tiempo.
Finalmente, cuando el material se asume completamente sélido (0.8<fs<1) esta relacién
deberia tomar un valor constante igual a 1 porque tanto Rl como Ra deben estar
alimentados por la misma cantidad de carbono. Sin embargo, el comportamiento en la
zona de crecimiento en la austenita (Figura 5-24b) no presenta un comportamiento
estable, generando de esta manera diferencias entre la relacion de radios Ra/Rl que

finalmente causan un aumento de un 6% en la nodularidad.

Las variaciones que se pueden observar en la figura 5-24b van incrementando a medida

gue el valor de la fraccién sélida se acerca a cero. Es en este momento que se presenta un
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error de convergencia debido a la no linealidad del fendmeno que ocurre en un cambio
de fase y que a pesar de estar controlado (diferencias maximas de 0,005 que representan
un cambio de radio de 3x10% nm), afectan finalmente la nodularidad, por lo cual si se
desea utilizar un modelo de nucleacién instantdnea se deben ajustar los parametros de

control de convergencia para evitar este tipo de problemas (Celentano, 1994).

En la figura 5-23 también se encuentra la comparacién entre los valores finales de
nodularidad para algunas temperaturas de vaciado, en donde se puede observar una
minima variabilidad. En la figura 5-25a se grafica la variacién de la nodularidad con la
temperatura de vaciado para los resultados experimentales y los resultados de la
modelacién numérica con nucleacidn instantdnea y continua. En general se puede ver
que los valores de nodularidad obtenidos en las modelaciones son practicamente

constantes en comparacion con el resultado experimental.

En la figura 5-25b se puede ver la comparacién entre los resultados experimentales y los
obtenidos con nucleacién continua, en donde a pesar de no lograr representar los valores
experimentales se puede observar que sigue una tendencia muy similar de manera
desfasada. Esto es importante, porque indica que al dividir el crecimiento de los nédulos
en tres pasos se logra seguir la tendencia experimental y que seria posible predecir los
valores de nodularidad si se realiza un refinamiento en la transiciéon entre leyes de
crecimiento y se empiezan a tener otros factores como los limites de grano que rodean a

los nédulos después de la solidificacion.

Al utilizar nucleacion instantanea la variacidon es minima para la nodularidad encontrada,
este comportamiento estable se puede explicar gracias a la Unica diferencia que existe
entre los métodos de nucleacién. Al emplear nucleacién continua se genera una pos-
nucleacion de nddulos después de la solidificacion eutéctica, la cual varia con Ia
temperatura de vaciado (Figura 5-26). Si se comparan las figura 5-25b y 5-26 se puede
observar que tanto la nodularidad como los nédulos en post-nucleacién presentan el

mismo comportamiento con la temperatura de vaciado, lo cual indica que la variacién en
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la nodularidad depende de la variacién en la cantidad de nédulos que nucleen después de
la solidificacién eutéctica y al no existir una post-nucleaciéon en el modelo de nucleacién

instantanea no ocurre una variacion en el valor de la nodularidad.

Esta relacion es importante, pues si durante toda la solidificacién se sigue un grupo de
nddulos en especifico y se varia el sobre-enfriamiento eutéctico, el cambio de Ia
nodularidad ocurriria debido a la velocidad de unién de la celda eutéctica y por ende a la
velocidad de solidificacion. Sin embargo, al tener en cuenta una pieza que experimenta la
misma velocidad de enfriamiento durante la formacidon de la celda eutéctica, la variacion
de la nodularidad se debe a la diferencia en el crecimiento de los puntos que nuclean
después de la solidificacién (Figura 5-27a), reformando de esta manera el uso actual del

modelo de nucleacidon continua.

La variacion de los nédulos en post-nucleacion tiene una relacidon negativa con él sobre-
enfriamiento eutéctico (figura 5-27b), lo cual confirma que en el conteo de nédulos es
mas significativo el sobre-enfriamiento inicial debido al momento en que sucede una
primera nucleacion y que el sobre-enfriamiento eutéctico modifica los nddulos que

nuclean al finalizar la transformacion eutéctica y por ende la nodularidad.

Teniendo en cuenta que cada modelo de nucleacidn trae sus ventajas en el momento de
predecir las caracteristicas morfoldgicas, en futuros trabajos se debe considerar el
planteamiento de un modelo de nucleacién que ademas de incluir como variable el sobre-
enfriamiento inicial, tenga en cuenta un proceso en el cual los puntos de nucleacién se
generen de manera exponencial negativa durante toda la solidificacion, es decir, al llegar a
la temperatura de nucleacién eutéctica (TEN) se generan una cantidad de puntos de
nucleacion que con el paso de la solidificacion van disminuyendo hasta que se detenga la
nucleacién cuando no sea posible generar mas puntos debido a la solidificacién completa
del material. Esta propuesta va de la mano de las sugerencias realizadas por Su et al.
(1984), Wetterfall et al. (1972) y las evidencias experimentales encontradas en este

trabajo, en donde una nucleacidon continua o instantdnea no es suficiente para
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representar el comportamiento completo de la morfologia del grafito durante su

solidificacion.
5.2. Simulacion del proceso de fading

Generalmente un cambio pronunciado del grado de nodularidad en el hierro nodular estd
relacionado con la pérdida del efecto del tratamiento quimico de nodulizacién, en el cual
se adicionan elementos que facilitan el crecimiento del grafito en forma redonda. Junto
con el tratamiento de nodulizacidn se realiza una inoculacién de la colada con ferro-silicio
con el fin de incrementar los puntos de nucleacién heterogénea y obtener un mayor
conteo de nédulos. Ya que los elementos utilizados en estos tratamientos quimicos
tienen una temperatura de fusion menor a la temperatura del hierro nodular (Murcia,
2010), existe un tiempo limite en el cual se permite realizar vaciados del material porque
al pasar el tiempo se van evaporando los elementos inoculantes y nodulizantes generando

un hierro con estructura vermicular y en el caso mas extremo, hierro gris.

Varios investigadores han estudiado el proceso de fading experimentalmente (Bockus, et
al. 2009; Gundlach, 2006; Imasogie et al., 2004) confirmando la dependencia entre la
geometria final del grafito con la calidad de los tratamientos quimicos que se realizan a la
colada. En el 2005 Sheikh et al. encontraron experimentalmente que la estructura del
grafito tiene una dependencia con los puntos caracteristicos de las curvas de enfriamiento
obtenidas durante la solidificacién. En su fase experimental lograron diferentes grados de
inoculacién y nodulizacién al someter la colada a tiempos de sostenimiento a 1320°C por
periodos entre 0 <t <20 minutos, alcanzando en la estructura final diferentes

nodularidades.

Debido a que en la fase experimental del capitulo 3 no se obtuvieron curvas de
enfriamiento, se utilizaron los resultados reportados por Sheikh et al. (2005) para realizar
una validacion al modelo de nodularidad propuesto y verificar si tiene la sensibilidad
necesaria para evaluar procesos de fading. Con este fin se tuvo en cuenta nucleacién

continua, porque al utilizar una temperatura de vaciado constante no es necesario tener
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en cuenta la sensibilidad de la nucleacidn instantanea (secciéon 5.1). Las simulaciones
realizadas se ejecutaron en un elemento unidimensional como el ilustrado en la figura 4-1,
porque aunque estan reportados algunos resultados de temperatura no se encuentran las
curvas de enfriamiento para cada vaciado que realizaron Sheikh et al. dificultando el
perfecto ajuste de las curvas. En el modelo microestructural se tuvo en cuenta la
composicion reportada (Sheikh, et al., 2005) y para simular el efecto de fading se varié la
constante b de nucleacién en la ecuacién 2.10 entre 1x10%°<b<6x10'®, manteniendo la

constante ¢ en 500 (ecuacion 2.11).

En la figura 5-28 se puede apreciar la comparacién entre los resultados obtenidos
mediante el modelo de nodularidad y los resultados reportados por Sheikh. En ella se
puede observar que el modelo es capaz de predecir el proceso de desvanecimiento del
tratamiento de inoculacidon porque los resultados obtenidos con el modelo presentan las
mismas tendencias reportadas para el cambio del conteo de nddulos con la temperatura
de mdaximo sobre-enfriamiento de vaciado (TEU), temperatura de recalescencia (TER) y
tiempo de transformacién eutectica (trg). Las diferencias en los valores obtenidos se
deben a la falta de los datos de enfriamiento experimental sin los cuales no se puede
realizar un buen ajuste de la curva de enfriamiento, por lo cual el mayor ajuste que se

logré fue al utilizar un coeficiente de transferencia h igual a 4 W/m?K

En la figura 5-29 se encuentran los resultados experimentales y modelados de nodularidad
para el proceso de fading. A pesar que los resultados numericos muestran que a menor
constante de nucleacién se ve mdas marcado el proceso de fading, no se logra alcanzar la
tendencia en la disminucidon experimental. La baja variacion en el modelo se debe a que
en las leyes de crecimiento de los nédulos (Ecuaciones 2.12 y 2.14) no se tiene en cuenta
constantes relacionadas con el tratamiento quimico de nodulizacién, a diferencia de la
ecuacién de nucleacion en la cual las constantes b y c representan el proceso de

inoculacion.
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5.3. Conclusiones

Debido a que con los modelos microestructurales existentes no se logrd obtener el
comportamiento experimental, se propuso un nuevo modelo microestructural que
permitid la evaluacién de la nodularidad al tener en cuenta que el proceso de crecimiento
depende de la difusidn del carbono y ésta de la fraccién solida presente. De esta manera
se planted un crecimiento de ndédulos en tres etapas: i) crecimiento en el liquido
(0<fs<0.3), crecimiento en la zona pastosa (0.<fs<0.8) y crecimiento en austenita o fase

solida (0.8<fs<1).

El nuevo modelo microestructural fue evaluado teniendo en cuenta dos modelos de
nucleaciéon que se diferencian en la forma en que se generan los diferentes puntos de
crecimiento del grafito: la nucleacidon instantanea que propone, como su nombre lo dice,
la generacién de todos los nédulos en un intervalo de tiempo numérico (At) y la
nucleacidn continua, que propone la nucleacién de nddulos durante toda la solidificacién,

viéndose interrumpida por el proceso de recalescencia.

Gracias a las simulaciones con el nuevo modelo microestructural y la nucleacién
instantanea, se logré demostrar que la variacién del conteo de nddulos con la
temperatura de vaciado se debe a cambios en el sobre-enfriamiento inicial (diferencia
entre la temperatura de nucleacién eutéctica y la temperatura de sobre-enfriamiento
eutéctico) y no del sobre-enfriamiento eutéctico, como se ha trabajado en los modelos de

nucleacion hasta la fecha.

Por otra parte, al emplear una nucleacién continua, el nuevo modelo microestructural
logra predecir la variacidn experimental encontrada con valores superiores de
nodularidad. Sin embargo, al representar la tendencia experimental se logré explicar que
a pesar de que el grado de redondez de un solo ndédulo puede variar dependiendo de la
velocidad con la que se de la unién de la célula eutéctica, la nodularidad promedio de una
muestra depende de la cantidad de puntos de nucleacién generados al predominar una

fase sdlida. Este comportamiento se debe a que los nddulos que crecen una vez
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terminada la solidificacion estan rodeados por completo por austenita, por lo cual tienen
un mismo radio de difusién que conlleva a nédulos perfectamente redondos variando la
nodularidad promedio. La cantidad de nddulos perfectamente redondos cambia con él
sobre-enfriamiento eutéctico, que a su vez se modifica con la temperatura de vaciado, por
lo tanto, dependiendo de la cantidad de nuevos nddulos perfectos se aumenta la

nodularidad promedio final.

Teniendo en cuenta que con el nuevo modelo de nodularidad se puede predecir la
variacion de las caracteristicas morfoldgicas del grafito segun el modelo de nucleacidn
elegido, se recomienda que para futuros trabajos se plantee un nuevo modelo de
nucleacién en el cual se genere una nucleacién pronunciada al principio de la solidificacién
y con el tiempo ésta disminuya al verse limitada por la fraccion solida existente y no se

produzca una interrupcion de la generacion de puntos de crecimiento por la recalescencia.

Para poder encontrar valores mas cercanos a los experimentales en cuanto a la
nodularidad, se puede plantear que al ingresar en la fase pastosa, el crecimiento de los
nddulos en contacto con la austenita se controle por la cantidad de austenita que los
rodea, es decir, empezar a tener en cuenta diferentes radios de difusidon debido a los

limites de grano existentes.

El modelo propuesto para la nodularidad tiene la capacidad de predecir el
desvanecimiento del tratamiento quimico de inoculacidon al variar las constantes que
dependen del proceso en la ecuacién 2.11. En cuanto al desvanecimiento del tratamiento
guimico de nodulizacidon, no se evidencié una disminucién fuerte en el valor de Ia
nodularidad, lo cual se debe a la falta de una constante en el modelo que permita

representar la calidad del proceso que se sigue a nivel industrial.

Para lograr un modelo que tenga en cuenta el proceso de fading sin la necesidad de
cambiar las constantes que reflejan los tratamientos quimicos, es necesario que los
valores definidos empiecen a disminuir con cada intervalo de tiempo computacional (At)

de forma tal que en un tiempo determinado para cada proceso productivo, se
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desencadene de manera marcada el proceso de fading y se pueda determinar caal es el
tiempo maximo de sostenimiento de la colada en la cuchara antes que se degenere la

estructura del grafito.
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5.4.Tablas

Tabla 5-1. Caracteristicas mas importantes de los modelos publicados por diferentes investigadores que tratan la solidificacion de fundiciones de hierro nodular desde un
nivel microestructural.

Interaccion
; Tipo de Tipo de <. Micro de los
Teoria Autores .. s o Nucleacion . granos
aleacion solidificacion segregacion . 7
(fraccion
solida)
Si,enla
férmula de
Suetal, . . .
1984 Eutéctica Continua crecimiento
en contacto
con austenita
Fredriksson Futéctica Instanténea Ecuacion de
etal, 1984 Johnson-Mehl
Stefanescu,et Hipoeutéctica Instantinea Ecuacién de
al,, 1985 Johnson-Mehl
Uninodular Castro et al., Futéctica Equiaxial Continua Ecuacién de
1989 Johnson-Mehl
Cha;é”gelt al, Hipoeutéctica Instantanea ](])Ekfrlisgr-rl:/liil
Wenzhen et Eutéctica Instantanea Ecuacion de
al.,, 1996 Johnson-Mehl
L11119e ; 9a L, Instantanea
th;(())gtlal., Hipereutéctica Continua Si-Mn ]c];:l:;ll?cc);lo-rl\l/liil
Si,enla
féormula de
Plurinodular Boeri, 1989 Eutéctica Equiaxial Continua Si nuclgac.lon y
crecimiento
en contacto
con austenita
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Dardati,
2005

Eutéctica

Equiaxial

Continua

Si

Si,enla
formula de
nucleacién de
nddulos

126




5.5. Figuras

NS
S0

Liquido

Austenita

Austenita

Liquido

a. b. C.

Figura 5-1. Crecimiento de un nddulo de grafito dependiendo de la fase que lo rodee. a). Nddulo rodeado de liquido. b). Nédulo rodeado de liquido y austenita. c). Nédulo rodeado
de austenita.
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Figura 5-2. Crecimiento propuesto para los nédulos

128



32

30

N
(oe]

N
(o2}

Tiempo de unién (s)

N
S

22

20

1150

1200 1250 1300 1350 1400
Temperatura de vaciado (°C)

Figura 5-3. Variacion del tiempo para obtener una fraccion solida del 0.3 con la temperatura de vaciado.
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Figura 5-4. Variacion del tiempo para obtener una fraccion solida del 0.3 con la nodularidad experimental encontrada en el capitulo 3.
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Figura 5-5. Relacion entre el tiempo de acople para la formacion de la célula eutéctica con a) temperatura de
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Figura 5-6. Crecimiento del nédulo de grafito segtn los intervalos definidos para el cambio de ley de difusion del carbono hacia el grafito esferoidal.
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Figura 5-7. (a) Matriz de densidad de nddulos para un punto de Gauss. (b) Matriz de tamaiio de nédulos para un punto de Gauss (Dardati, 2005).
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Figura 5-8. Curvas de enfriamiento obtenidas mediante la modelacion de la solidificacion de hierros nodulares fundidos en un proceso industrial. Se encuentra comparado para
cada tiempo de vaciado, el resultado de la solidificacién segiin un modelo microestructural (modelo Boeri) y un modelo microestructural que predice la nodularidad evaluado tanto
con nucleacidn instantanea (Trec) como nucleacién continua (Tmin).
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de finalizacién determina la duracién de la solidificacion (tg).
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Figura 5-10. Evolucion de la fraccion sdlida obtenida mediante la modelacion de la solidificaciéon de hierros nodulares fundidos en un proceso industrial. Se encuentra comparado
para cada tiempo de vaciado, el resultado de la solidificacion segtiin un modelo microestructural (modelo Boeri) y un modelo microestructural que predice la nodularidad evaluado
tanto con nucleacidn instantanea (Trec) como nucleacion continua (Tmin).
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Figura 5-11. Variacion de los puntos caracteristicos de enfriamiento con la temperatura de vaciado para
diferentes modelos microestructurales. a) duracion de la transformacion eutéctica. b) Temperatura de

finalizacidn de transformacion
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Figura 5-13. Variacién de la temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico y la temperatura de recalescencia con la temperatura de vaciado para diferentes modelos
microestructurales.
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Figura 5-14. Variacion de la temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico y la temperatura de recalescencia con la temperatura de vaciado para diferentes modelos
microestructurales.
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Figura 5-15. Variacion del tiempo de crecimiento de los nddulos entre los intervalos definidos para el cambio de ley de crecimiento.
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Figura 5-16. Evolucidn del radio en crecimiento en liquido (RL) y el radio en crecimiento en austenita (Ra) segtin el modelo microestructural que permite la prediccion de la
nodularidad empleando nucleacion continua (Tmin) como nucleacidn instantanea (Trec).

142



1,80E+13

1,60E+13

1,40E+13

1,20E+13

1,00E+13

8,00E+12

6,00E+12

Conteo de nédulos por mm?3

4,00E+12

2,00E+12

0,00E+00

Figura 5-17. Evolucion del conteo de nddulos dependiendo del modelo de nucleacidn utilizado (continua Tmin o instantanea Trec) para la prediccion de la nodularidad durante el

——1v=0 (modelo nodularidad-Tmin)
——tv= 0 (modelo nodularidad-Trec)
==ty=5 (modelo nodularidad-Tmin)
===ty=5 (modelo nodularidad-Trec)
==ty=20 (modelo nodularidad-Tmin)

=—tv= 20 (modelo nodularidad-Trec)

200

400 600 800 1000 1200
tiempo (s)

proceso de solidificacion para vaciados a diferentes temperaturas

143

1400 1600 1800

2000



300

250 -

E

e 200 -

o

o

[%2]

o

5 150 -

Ne)

c

(V]

©

o

)

c 100 -

@]

o
=e—Conteo experimental

50 - - Conteo de nodulos (modelo Boeri)
=4=conteo de ndédulos (modelo nodularidad-Tmin)
=&—conteo de nédulos (modelo nodularidad-Trec)
0
1150 1200 1250 1300 1350 1400 1450

Temperatura de vaciado (°C)
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Figura 5-19. Relacion entre el radio promedio y el conteo de nédulos para resultados experimentales (capitulo 3), modelo Boeri (capitulo 4) y el modelo que ayuda a la prediccion
de la nodularidad con nucleacién continua e instantanea.
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Figura 5-20. Distribucion de familias de nédulos segun el radio promedio alcanzado durante su crecimiento: a).

Nucleacion instantanea (Trec), b) nucleacién continua (Tmin).)
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Figura 5-23. Evolucion de la nodularidad en el tiempo obtenida mediante el nuevo modelo de nodularidad propuesto con nucleacion continua (Tmin) e instantanea (Trec).
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Figura 5-26. Relacién entre los nédulos en postnucleacion y la temperatura de vaciado para nucleacion continua.
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Figura 5-28. Proceso de desvanecimiento del tratamiento de inoculacion con el tiempo. Se comparan resultados de conteo de nédulos experimentales (Sheikh, et al., 2005)y resultados con el modelo
para la nodularidad con algunos puntos caracteristicos de las curvas de enfriamiento.
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Figura 5-29. Proceso de desvanecimiento del tratamiento de nodulizacion con el tiempo. Se comparan resultados de nodularidad experimentales (Sheikh, et al., 2005) y
resultados con el modelo para la nodularidad con algunos puntos caracteristicos de las curvas de enfriamiento.
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6. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES

Este capitulo resume las principales conclusiones expuestas en cada capitulo de este trabajo

de grado, ademas se realizan recomendaciones para futuros trabajos.

En el proceso de solidificaciéon de fundiciones de hierro existe una transformacion desde el
estado liquido hasta el sélido que puede cambiar segln la composicidon quimica con la que se
trabaje. Cuando el material se encuentra liquido, el carbono tiene una solubilidad completa
en el hierro pero al perder temperatura esta solubilidad disminuye, lo cual genera que se
creen puntos de aglomeracién del carbono formando estructuras de grafito. Para obtener
un hierro nodular es necesario realizar tratamientos quimicos con elementos como el
magnesio y el cerio para reforzar el crecimiento esférico al inactivar elementos como el

oxigeno y el azufre que propician un crecimiento laminar.

A medida que la temperatura va disminuyendo se inicia el proceso de transformacion de
fase y se empieza la unién ente los nédulos de grafito y la austenita que solidifica (célula
eutéctica). La forma en que esta unidn ocurre ha generado dos teorias diferentes de
crecimiento: la teoria uninodular y la plurinodular. La diferencia basica es que en la primera
teoria consideran la nucleacion del grafito con su posterior uniéon con austenita y en la
segunda teoria consideran la nucleacién de austenita y grafito por separado antes que se
logre la célula eutéctica. Experimentalmente se evalud la solidificacion de un hierro nodular
ligeramente hipereutéctico y al realizar enfriamientos rapidos a diferentes temperaturas de
vaciado, se logré observar que incluso a altas temperaturas se empiezan a precipitar

dendritas de austenita primaria confirmando la teoria plurinodular.

Sin embargo, todos los modelos estdn basados en condiciones ideales y han sido validados
con pruebas de laboratorio, lo cual dificulta su transferencia a un nivel industrial. En este
tipo de procesos existen variables como la temperatura de vaciado o el proceso de fading

gue afectan morfoldogicamente el grafito presente en hierros nodulares.
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En el proceso productivo evaluado no se evidencié un desvanecimiento de los tratamientos
guimicos de inoculacién y nodulizacién, pues se encontraron valores similares de conteo y
nodularidad en los primeros y ultimos minutos en los que se realizaron vaciados. Aun asi,
entre los cinco y nueve minutos después del tratamiento de inoculacién se obtuvieron

variaciones en el comportamiento del conteo y la nodularidad.

Para poder explicar estos comportamientos se realizaron simulaciones macroestructurales
gue no alcanzaron a evidenciar cambios en la solidificacién al variar la temperatura de
vaciado, por lo cual se empled modelacion microestructural que permitiera evaluar el
cambio de los puntos caracteristicos, como el sobre-enfriamiento eutéctico, con la

temperatura de vaciado.

En los resultados obtenidos se encontré poca variacion numérica que permitiera explicar por
qgué ocurren los cambios morfoldgicos encontrados experimentalmente. No obstante se
pudieron descubrir algunas tendencias que ayudan a encontrar posibles modificaciones a los

modelos existentes.

Se encontrd una relacidn negativa entre el radio y el conteo de nddulos a nivel experimental,
lo cual indica que a menor radio se presenta un mayor conteo de nddulos. Este es un
comportamiento que se ha encontrado en casos en los que se presenta una variacion de la
velocidad de enfriamiento, sin embargo el Unico cambio realizado para una pieza con el
mismo espesor fue la temperatura de vaciado. Este cambio induce experimentalmente una
fuente de extraccién de calor que no se considera en los modelos presentes y es importante

porque potencia la nucleacién de nédulos de menor tamano.

Por otra parte, una de las principales deficiencias de los modelos actuales tanto para la
teoria uninodular como para la plurinodular, es que toman al grafito como esfera perfecta
en donde resulta grafito 100% nodular, debido a que los modelos utilizados para el
crecimiento toman una difusién pareja a través de todo el nucleo inicial de grafito y no
tienen en cuenta que la forma final depende de la aureola de austenita que se forme

alrededor de ellos (Zhou, 2009).
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Durante la etapa experimental de este trabajo se encontrd una variacion de la nodularidad y
para su evaluacion se dedujo e implementd un modelo microestructural que permitié la
evaluacién de la nodularidad al tener en cuenta que el proceso de crecimiento depende de
la difusiéon del carbono y ésta de la fraccidn solida presente. De esta manera se planted un
crecimiento de nddulos en tres etapas: i) crecimiento en el liquido (0<fs<0.3), crecimiento en

la zona pastosa (0 <fs< 0.8) y crecimiento en austenita o fase sélida (0.8<fs<1).

El nuevo modelo microestructural fue evaluado teniendo en cuenta dos modelos de
nucleacidon que se diferencian en la forma en que se generan los diferentes puntos de
crecimiento del grafito: la nucleacion instantdnea que propone, como su nombre lo dice, la
generacién de todos los nédulos en un intervalo de tiempo numérico (At) y la nucleacién
continua, que propone la nucleacidon de ndédulos durante toda la solidificacion, viéndose

interrumpida por el proceso de recalescencia.

Gracias a las simulaciones con el nuevo modelo microestructural y la nucleacién instantdnea,
se logré demostrar que la variacion del conteo de nddulos con la temperatura de vaciado se
debe a cambios en el sobre-enfriamiento inicial (diferencia entre la temperatura de
nucleacidon eutéctica y la temperatura de sobre-enfriamiento eutéctico) y no del sobre-
enfriamiento eutéctico, como siéndose ha trabajado en los modelos de nucleacion hasta la

fecha.

Por otra parte, al emplear una nucleacidn continua, el nuevo modelo microestructural logra
predecir la variacién experimental encontrada con valores superiores de nodularidad. Sin
embargo, al representar la tendencia experimental se logré explicar que a pesar que el grado
de redondez de un solo nédulo puede variar dependiendo de la velocidad con la que se de la
union de la célula eutéctica, la nodularidad promedio de una muestra depende de la
cantidad de puntos de nucleacién generados al predominar una fase sélida. Este
comportamiento se debe a que los nddulos que crecen una vez terminada la solidificacién
estdn rodeados por completo por austenita, por lo cual tienen un mismo radio de difusién
qgue conlleva a ndédulos perfectamente redondos variando la nodularidad promedio. La

cantidad de ndédulos perfectamente redondos cambia con él sobre-enfriamiento eutéctico,
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gue a su vez se modifica con la temperatura de vaciado, por lo dependiendo de la cantidad

de nuevos nddulos perfectos se aumenta la nodularidad promedio final.

Teniendo en cuenta que con el nuevo modelo de nodularidad se puede predecir la variaciéon
de las caracteristicas morfolégicas del grafito segin el modelo de nucleacién elegido, se
recomienda que para futuros trabajos se plantee un nuevo modelo de nucleacion en el cual
se genere una nucleacién pronunciada al principio de la solidificacién y con el tiempo ésta
disminuya al verse limitada por la fraccién sdélida existente y no se produzca una interrupcién

de la generacién de puntos de crecimiento por la recalescencia.

Para poder encontrar valores mas cercanos a los experimentales en cuanto a la nodularidad,
se puede plantear que al ingresar en la fase pastosa, el crecimiento de los nddulos en
contacto con austenita sea controlado por la cantidad de austenita que los rodea, es decir,
empezar a tener en cuenta diferentes radios de difusion debido a los limites de grano

existentes.

El modelo propuesto para la nodularidad tiene la capacidad de predecir el desvanecimiento
del tratamiento quimico de inoculacidn al variar las constantes que dependen del proceso en
la ecuacidon 2.11. En cuanto al desvanecimiento del tratamiento quimico de nodulizacién no
se evidencié una disminucidn fuerte en el valor de la nodularidad, lo cual se debe a la falta
de una constante en el modelo que permita representar la calidad del proceso que se sigue a

nivel industrial.

Para lograr un modelo que tenga en cuenta el proceso de fading sin la necesidad de cambiar
las constantes que reflejan los tratamientos quimicos, es necesario que los valores definidos
empiecen a disminuir con cada intervalo de tiempo computacional (At) de tal forma que en
un tiempo determinado para cada proceso productivo se desencadene de manera marcada
el proceso de fading y se pueda determinar cudl es el tiempo maximo de sostenimiento de la

colada en la cuchara antes que se degenere la estructua del grafito.
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