'BC.N.E.A. Bibliot q-
SREA Bt 04,69 03

o 148

COMISION NACIONAL DE ENERGIA ATOMICA
DEPENDIENTE DE LA PRESIDENCIA DE LA NACION

QUINTO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA

Dentro del Programa Multinacional de Metalurgia
(Programa Regional en Ciencia y Tecnologia - OEA)

PRINCIPIOS BASICOS DE SOLIDIFICACION DE METALES Y ALEACIONES

Profescres Lic. D. Fainsteine Ing. H. Biloni
CNEA -

Departamento de Metalurgia
Buenos Aires - Argentina
1969



COMISION NACIONAL DE ENERGIA ATOMICA
DEPENDIENTE DE LA PRESIDENCIA DE LA NACION

QUINTO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA

Dentro del Programa Multinacional de Metalurgia
(Programa Regional en Ciencia y Tecnologla - OEA)

PRINCIPIOS BASICOS DE SOLIDIFICACION DE METALES Y ALEACIONES

Profesores Lic. D. Fainstein e Ing, H. Biloni_
- CNEA -

Departamento de Metalurgia
Buenos Aires - Argentina
1968



PRINCIPIOS DE SOLIDIFICACION DE METALES Y ALEACIONES

D. Fainstein* v H. Biloni*

I. INTRODUCCION

Con la excepcién de las obtenidas por Metalurgia de Polvos, toda pieza metdlica se
encuentra constituida por un material que por lo menos en una oportunidad ha sufrido la
transformacidn 86lido-Liquido. Dicha transformacién da lugar a interacciones fisicas,
quimicas y térmicas que afectan profundamente la estructura del material resultante. Co-
mo consecuencia de la conocida interaccién estructura-propiedades, sin duda la preocupa-
cién primordial de un metalurgista, el conocimiento del proceso de solidificacién es una
piedra angular en el intento de obtener diferentes propiedades de una manera volitiva, es
decir de una manera cientifica, a través del control de los procesos metalirgicos.

El presente trabajo no intenta dar un panorama histérico del desarrollo de los estu-
dios en el campo de la solidificacién sino por el contrario realizar un andlisis selectivo de
la gran cantidad de contribuciones existentes en la literatura y de esta manera tratar de
presentar-en la forma mis conceptual v simple posible el estado actual del conocimiento
enh egte importante drea de la Metalurgia. -

Se puede fijar la década del 50 como el punto de partida de la revitalizacidn del es-
tudio de la solidificacién y sus implicancias de cardcter cientifico y tecnolégico. Sin lugar
a dudas Chalmers y su escuela son los principales responsables de la avalancha de infor-
macién sobre los mecanismos de solidificacién que han aparecido durante las dltimas dos
décadas en la literatura especizlizada. El estudio sistemdtico, y bajo condiciones contro-
ladas, de la transformacién liguido-sélido de metales y aleaciones y atin de compuestoés or-
ginicos ha permitido ir pasando gradualmente del conocimiento empirico a una compren-
8ién mds cientifica de los fenémenos comprendidos en el proceso,

Sin embargo, el impacto realizado hasta el momento por ese conccimiento sobre la
tecnologfa ha sido mucho-menos espectacular, aunque haya Areas, como en el caso de los
semiconductores, que se han desarrollado exclusivamente como una consecuencia de ese
conocimiento cientifico.

El divorcio existente entre el conocimiento obtenido en el laboratorio y su aplica-~
cién a los procesos tecnoldgicos debe ser buscado en la poca interreiacién existente en-
tre los investigadores. Como er muchos otros campos de la Metalurgia, parece haber una
elevada dosis de incomunjcacién entre los investigadores llamados bisicos y aquéllos co-
nocidos como aplicados. No es el objetivo de este trabajo deslindar responsabilidades en
ese sentido, aunque lz opinidén de los autores es que las mismas se encuentranequitativamen-
te distribuids entre ambos grupos, sino el de encarar una revisién de los procesos de so-
lidificaci6n de manera tal que todos aquellos interesados de una manera u otra en los pro-
blemas relacionados con ella puedan obtener un panorama que les sea de utilidad.

Los autores no han de poder escapar, sin duda, al hecho de ser investigadores b4~
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sicos pero creen firmemente en que es la adecuada cdmprensién y dominio de los pro-
cesos tecnolégicos ligados a la solidificacién lo que justificarfa que hayan elegido este
campo de la Metalurgia como el de su #rea de mayor interés.

El presente trabajo se encuentrz motivade fundamenialmente por la falta de li-
teratura especializada en lengua castellanz. Intenta, pues, llenar ese hueco. Por otra
parte ha sido estructurade dentro del Curso Panmamericano de Metalurgiaz que se dicta
anualmente en el Departamento de Metalurgiz de Ia Comisién Nacional de Energia At6-
mica (CNEA), e infenta introducir tanto a los alumnos de ese Curso como a todos aque-
llos interesados en la comprensién de los procesos de transfom acién liquido-sélido en
la metodologia cientifica con la cual son encarados en la. actualidad. -

La obra ha sido dividida en tres fasciculos: el primero titulado "Principios de
Solidificacién de Metales y Aleaciones' encara los fundamentos del proceso, esto es: -
iy la transicién Ligquido-8élido desde el punto de vista termodinémico; ii) procesos de
nucleacién de la fase sélida; iii) crecimiento cristzlino de metales idezlmente puros
y naturaleza de la interface sélido-liquido; iv) procesos.de solidificacién en el caso de
las aleaciones, esto es existencia de soluto y su redistribucién; v) consecuencias a
que d4 lugar la inestabilidad de la interface sélido-lfquido asi como su evolucién en fun-
cién de la cantidad de Sobreenfriamiento Constitucional: concepto de singular importan-
cia para la comprensién de las estructurzs y subestructuras de solidificacién; vi) ca-
racteristicas estructurales a que pueden dar lugar los procesos de solidificacién: inho-
mogeneidades quimicas y defectos cristalinos. '

Este fasefculo presenta los procesos de solidificacién en la forma més simple y
conceptual posible e inevitablemente simplifica los problemas congiderando, por ejem-
plo en el caso de las aleaciones las binarias de aita dilucién, parz lzs cusles la teorfa
gse encuentra desarrollada satisfactoriamente. Sin embargo, al presente es posible en
muchos casos hacer extrapolaciones més ¢ menos correctas pars el caso de sistemas
mdas complejos.

El segundo opfisculo trata de Iz solidificacidn polifisica y dentro de ella esen-
cialmente los eutécticos cuyo desarrollo desde el punto de vista de la investigacién bdsicay
aplicada ha sido muy grande en los Gltimos afios, sin duda por Iz motivacién fecnold-
gica que implica su eventual utilizzcién como materiales compuesios.

El tercer fasciculo se refiere a lz estructura de los lingotes. Sobre la base de
los conceptos discutidos en el primer optsculo, asf como de nuevos conceptos que se
discuten: solidificacién predendritica, refusién localizada y flujo convectivo, s€ anali-
zan las estructuras y subestructuras de los lingotes obtenidos por métodos convencio-
nales. Nc¢ es un tratade de fundicién sino que trsta de introducir al lector en el cono-
cimiento del origen de las estructuras y su evolucién durante el proceso de solidifica-
cifn existente en el seno de un lingote. Discute las diferentes teorfas existentes y tes-.
tifica las opiniones del autor sobre las mismas,

Esta introduccidn s la obra termina con una advertencig a los puristas del len- .
guasje, En lo posible se han de utilizar palabras de nuestro idioma para caracterizar
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estructuras o procesos pero inevitablemente han de usarse barbarismos. Los autores
estdn demasiado relacionados con la literatura especializada en lengua inglesa como
para poder escapar a su influencia.



II. LA TRANSICION SOLIDO-LIQUIDD

-

1. INTRODUCCIDON

Se entiende por solidificacién al fenédmeno por el cual un sélido cristalino se ge~
nera en el seno de un liquido y crece a expensas del mismo. Se trata pues de un proceso
de nucleacién y crecimiento, fenémenos que serdn analizados en detalle m4ds adelante.
Siendo un problema de muchos cuerpos (los dtomos o moléculas que participan en el pro-
ceso), su estudio se realiza en términos de las propiedades macroscépicas de las fases
s6lida y liquida y del proceso atémico que tiene lugar en la interface que las separa.

El estudio sistemaético de la solidificacién comienza con Tamman en la década de
1820, pero es sé6lo a partir de 1950 que la linea se desarrolla plenamente gracias a la in-
corporacidén del método cientifico a su estudio debida a Chalmers y su escuela. Dicho mé-
todo consiste en estudiar la transicidn liguido-sélido de modo tal que las variables prin-
cipales que intervienen tengan valores conocidos y eventualmente controlables.

La estructura de solidificacién determina las propiedades del material solidifica~
do de allf la importancia de comprender el fenémeno.

Primeramente se expondrd brevemente la naturaleza de las fases presentes en el
proceso, y se definirdn las propiedades macroscépicas aludidas mis arriba.

2. NATURALEZA DE LOS LIQUIDDS

Los estados condensados de la materia pueden dividirse en sélido y liquido, o bien
en amorfo y cristalino, El estado amorfo se caracteriza por carecer de red u orden de
largo alcance, fen €1 se incluyen los liguidos y los vidrios. De acuerdo con la definicién
dada por Morey (1), "un vidrio es una sustancia inorgédnica en una condicidén qQue es conti~
nua y aniloga con el estado liquido, pero que, como resultado de haber sido enfriada des-
de una condicién fundida, ha alcanzado un grado de viscosidad tan elevado que es rigida
para todos los propdsitos pricticos”. Esto es, desde el punto de vista mecdnico, el vi-
drio es un s6lide. Y es en este sentido que se diferencia del estado lguido, caracterizado
por una alta fluidez, gran volumen espeecifico y elevada difusividad.

Debide g esta Gltima propiedad, el orden de corto alcance en los lfquidos sélo pue-
de ser conocido en promedio; las asociaciones locales de los dtomos cambian con el tiem-
po, y asi es imposibie describir ningln tipo de defectos, ya sea estables o inestables.

De todos los estados de 1la materia, el liguido es el que presenta mayores dificulta-
des para su estudio, no hahiéndose formulado aiin ninguna teoria simple que explique sus
propiedades.
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3. NATURALEZA DE LOS SOLIDNS

El estudio se limitard aquf a los sélidos cristalinos, esto es, a aquellos que po-
seenuna red. En este caso es posible hablar de orden de largo alcance y describir defec-
tos estables. Estos no son otra cosa que las alteraciones de la estructura cristalina con
respecto a la periodicidad perfecta asociada a la red de puntos que la caracteriza,

Considerando el caso mds sencillo en que los 4tomos ocupan, en la red periecta,
los puntos de la misma, los defectos pueden clasificarse de acuerdo a su dimensién espa-
¢ial, .

Asi, esta clasificaciéon comprende defectos cero-dimensionales ¢ puntuales (vacan-
cias, intersticiales, impurezas), mono-dimensionales o lineales (dislocaciones), bi-di-
mensionales o de superficie (bordes de grano, interfaces)y tridimensionales o de volu-
men (inclusiones, zonas de orden cambiante)

La existencia de defectos estables en los sélidos cristalinos se debe a que, si
bien pueden aumentar localmente la energia libre, disminuyen la energia libre total del
sistema. :

4. PROPIEDADES DE SOLIDOS Y LIQUIDOS

Las diferencigs més importantes entre sélidos y liquidos son los cambios en las
propiedades sensibles a la estructura, tales como la fluidez y la difusividad. Esta dltima,
por ejemplo en el Cu, es de 1078 ecm2/seg en el s6lido y 10”4 em2/seg en el liquido, a la
temperatura de fusién. El cambio en otras propiedades es menos pronunciado, asf la va-
riacién de densidad es pequefia ( .~ 4% enel Cu a la temperatura de fusién), mientras
que la conductividad es mayor en el estado sélido para los metales y menor para los se-
mimetales. Los materiales que son semiconductores en el estado sélido, tienen caracte-
risticas diferentes en el estado liquido (el Ge liquido es metdlico).

5. LA TRANSICION LIQUIDO-SOLIDO (2) .

Se ha de examinar en primer término, c6mo tiene lugar el proceso de solidifica-
cién. Considérese el caso sencillo de un liguido puro, esto es un liguido cuya composi-
cién no cambia al solidificar. Se ha de suponer también, que el enfriamiento es suficien-
temente lento como para que no se produzcan cambios en el liquido =i el proceso es in-
terrumpido durante un periodo de tiempo.

El efecto méds pronunciado que se observa al enfriar es que la transformacién
del liquido al séiido eristalino se produce a una temperatura dada y con una brusca ce-
si6én de ealor al medio.

Esto 1ltimo es una consecuencia del proceso por el cual los 4tomos en estado
cdético en el liquido, relajan a un estado ordenado para constituir el sélido. El calor
asl desarrollado se denomina calor latente de fusién y es, obviamente, igual al absor-
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bido al medio por el cristal cuando pasa al estado liguids.

Suponiendo gue la estructura cristalina que se produce es independiente de la tem-
peratura de solidificacién, una médida conveniente del ordenamiento atémico que se produce
en el proceso estd dada por la relacién entre el calor latente o entalpia de fusién y 1a tempe-
ratura, % , que no es otra cosa que la entropia de fusién, A Sf ' )

Siendo A 8, una medida del ordenamiento producido en un material al solidificar,
debe existir una correlacién entre A Sp'y la estructura cristalina producida, independiente-
mente de la sustancia de que se trate. Esta correlacién se conoce como regla de Richard:

A Sp £ 2 para metales b.c.c.
r 2 para metales f.c.c.’
2 2 para metales h.c.p.
6. TEMPERATURA DE FUSION < ' '

[

Es la temperatura de equilibrio entre un sélido y su propio liquido cuando no hay
flujo sensible de energia o de masa. Esta tempe ratura es una propiedad del sélido y del 1i-
quido, depende de las caracteristicas de ambos. La mayoria de los metales sufre ungz
contraccidn de volumen al golidificar por lo cual un aumento de presién causa una disminu-
cién del punto de fusién.

En efecto, a la temperatura de fusién, la energia libre de Gibbs es igual para am-
bas fases: :

Gr = Gg (1)

Por definicién
G =H-TS : (2)

donde H es la entalpia, S la entropia y T la temperatura absoluta. Luego,

HS"TfSS_ = HL‘TfSL

: Hy, - Hg Lf
St - 8q =88, = ———2 = (3)
L ) .
_ f Tg T;
| | 4 p I8 '
Seglin la relacion de Maxwell, - . Como se trata de dos fases que

coexisten en equilibrio, de acuerdo a la.regla de las fases P es sblo funcibnde T, ySy V
pueden cambiar en una cantidad finita. Luego

dp A8 _ _Lf )
dTf BoVE T AV

que es la conocida relacidn de Clausius~Clapeyron.



7. SOBREENFRIAMIENT"

Aunque existe una sola temperatura de fusién de equilibrio, los liquidos pueden
existir en forma aislada (sin traza alguna de s6lido) a temperaturas inferiores a Ty en .
cuyo caso se dice que estin sobreenfriades. De igual modo el sé6lido puede existir, aisla-
do, a temperaturas superiores a T¢

Si el lfquido se halla sobreenfriado, cuando comienza la solidificacién la tempera-
tura del resto del liquido se eleva ripidamente a la temperatura normal de selidificacién a
causa del calor latente evolucionado, si hay suficiente liquido presente.

En caso contrario, la cantidad de calor latente puede ser insuficiente para elevar
la temperatura a T¢. Estos dos casos estdn ilustrados en las Figs. II-1 a y b, respectiva-
mente.

En la Fig. II-1c se ilustra el caso en que la golidificacién se produce sin sobreen- -
friamiento. Cuando el sélido que se produce es amorfo, esto es,un vidrio, no hay una ce-
sién brusca de calor al medio y la curva de enfriamiento es como la mostrada en la Fig.
Im-1d.

T“ ’ T‘

f
!
S|

(=) .’ s) 5 (c)

T4

S

S~

et g

~

Fig. II-1. Curvas de enfriamiento (esquemdtico) (Ref. General 2)
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8. LA INTERFACE 80O LIDO-LIQUIDO

La interface sSlido-lfquido es la parte mds importante del fenSmeno de solidifica-
cién por cuanto es en ella donde tlenen lugar los procesos atdmlcos que determman el cre-
cimiento de la hueva fase. . :

El hecho de que a esta interface esté asociado un exceso de energ1a libre se debe
a'que, siendo diferentes las propiedades de las dos fases adyacentes tales’ como energia
interna, entropfa, concentramén etc., debe haber una transicién de estas propledad_e_zs en
la intexrface ' S . Y

La energfa libre superficial por unidad de 4rea de la interface ¥ , es una propie-
dad de todo el sistema porque en equilibrio el potencial quimico por 4tomo debe ser el mls—
mo en todas las fases, esto es, sélido, liquido e interface.

En el caso de la interface sélido-lfquido pueden desarrollarse tensiones en el 86-
lido por lo cual ¥ puede depender de la orientacién cristalogréfica y ser asf, anisotrépi-
ca.- : .o ' . ’

Teniendo en cuenta la existencia de una fuerza tensora en el sélido adyacente a la
interface, la energia libre bajo una superficie curva serd diferente de la energia libre ba-
jo una superficie plana, La diferencia estd dada por la relacidn de Gibbs-Thompson

AF, = Y K

donde 4 Fy es el cambio en energia libre de Helmholtz y K la curvatura media de la in-
terface. ‘ "

Se puede estimar el valor aproximado de ¥ considerando en forma muy grosera
que los d4tomos en la interface estdn parcialmente en estado liquido y parcialmente en estado
s6lido. Entonces, el exceso de energia por 4tomo en la interface serd ¥~ -3 . Para los
méta_les se encuentra experimentalmente que esta relacién se cumple.

REFERENCIAS

1. Morey, G.W.: "The properties of glass'", Reinhold, New York, 1954,
2. Charles, R.J.: "The nature of glasses' en Scientific American, 217, No. 3, Setiembre
1967. ' '



REFERENCIAS GENERALES
1. Chalmers B., Principles of Solidification, John Wiley, 1964.

2. Wlnegard W.C., An Infroduction to the Solidification.of Metals, The Institute
of Metals Mouograph and Report. Series No. 29 London 1964

3. Bolling G.F., Théorie de la Solidification - Journées de Métallurgle Approfondie ,
renoble Mayo 1968, :



_(10_

II1. NUCLEACION - L
Se entiende por nucleacién a la formaci6n de una nueva fase en el seno de una fa-
se ya existente v separada de esta Gltima por una superficie bien definida,

Esta definicién es geﬁeral y se aplica taht_o ala transiciél_i .h'quido-_-s.élido como a
las transformaciones en estado sélido.

En el caso de la solidificacién, la nucleacién implica la f_or;j.rna(ii(_in de un cristal
pequefio rodeado del liquido a partir del cual se genera.,

Desde el punto de vista termodinimico, existe una sola te‘mperatura, la tempera-
tura de fusién Ty, a la cual un liquido puro coexiste con el s6lido en equilibrio. A esta
temperatura, las energfas libres de ambas fases son iguales (Fig. II-1).

3

Tl

T

.‘\“'l._____

Tig. 1I1I-1. Energia libre vs, temperatura para un material puro.
Por debajo de Ty la fase s6lida es estab}e, por encima de Ty la fase Yiquida es estable,

Sin embargo, es bien sabido que un liquido puede existir durante un largo periodo
de tiempo a temperaturas muy inferiores a T;. El niquel, por ejemplo, se ha podido so-
breenfriar hasta 319°C por debajo de su temperatura de solidificacién.

1a existencia metaestable de un liquido sobreenfriado se .debe al hecho de que la
energia libre aludida mis arriba se refiere al material en su totalidad.

Considérese un liquido en equilibrio. Si bien las posiciones atémicas son, en
promedio, aleatorias, existe en todo instante orden de corto alcance lo cual significa
que un grupo de dtomos puede estar asociado, momentineamente, en la forma en que
lo estaria en el s8lido, constituyendo lo que se denomina un nficlec potencial ¢ embridn.
Para cada temperatura existe una distribucién estadistica de tamafios de embriones y
un tamafio médximo de embrién que puede existir. El embrién estd separado del resto
del liquido por una superficie a la cual se halla asociada una energfa libre positiva. Esa
es la razén por la cual un embrién no subsiste a temperaturas superiores a Tr. A tempe-
raturas inferiores, si el tamafio del embrién es tal que su posterior crecimiento trae apa-
rejada una disminucién total de energfa libre, el mismo se denomina nficleo. En caso
contrario, el embridn desaparece. Esto explica pues, la existencia de liquidos sobreen-
friados.
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1. NUCLEACION HOMOGENEA

En primer término ser4 tratado el problema de 1a nucleacifn homogénea, esto es,
la que se produce espontdneamente en presencia del liquido puro. .

Si por debajo de Ty se forma un embrién esférico de radio r, habrd una variacién
de energia libre a la cual contribuyen una disminucién debida a la creacnSn de un volumen
de sélido y un aumento debido a la creacién de una superficie .

AG=-AGy + DGy .(1)
Sean Gg y Gy, las energias libres, por unidad de volumen, del sé6lido v del liquido, respec- -
tivamente,

Entonces
GL GS (HL TSL) - (HS TSS)
= - TAS ' . (2}

Como Lf

NSBp =

f Ts
para un embrién de forma esférica se tiene
L
I i 4 3
AGy = (G, - GS)—3- Tt AT Tr 3)

donde

AT = Ty~ T

es el sobreenfriamiento 0
‘Para A Gg se tiene AGg=47r" ). - (4)

donde X es la energfa libre interfacial por unidad de superficie. Resulta pues que

ﬂG=——§—ﬁr3

AT+4'TTr2b/ | (5)

En la Fig. III-2 se muestran las variaciones de -4 G, A Gg ¥ £ G en funcién de r-

1

14.

- \ag,
Fig. III-2. Variaci6n ‘(_ie: A G en-funcifén.de r.
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Como se ve en la Fig. II-2, existe'un valor de r para el cual. AG es médxima.
Este valor se denomina radio critico, r* y se calcula inmediatamante como

2T . .
re= 2L | ©
£ o g - 3 AT 2
El valor correspondiente deA Ges A Gpgc™- 3 Tfr* Ty + 4n"rf_“ _ (7

De la expresidn (6) se deduce que r* es 1nversamente p1op0r010na1 a AT, lo cual se
ilustra en la Fig. II1-3. ' '

A

“+

a - - }-}.’

Fig. III-3. Relacidén entre radio critico y sobreenfriamiento.

La rama supervior corresponde a una esfera cristalina con una superficie convexa
eh un liquido sobreenfriado, mientras que la inferior a una esfera de liguido en un sélido
sobrecalentado. E|lradio r* del ndcleo critico define pues el tamafio Ifmite entre em-
briones y nicleos.

Se ha discutido el tamafio del ndcleo critico en términos de una esfera por simpli-
cidad. Sin embargo, el resultado es de validez general, toda vez que la condicién criti-
ca depende 86lo de la curvatura de la superficie.

2. FRECUENCIA DE NUCLEACION

Se ha dicho mds arriba que para cada temperatura hay una distribucién de em-
briones y un tamafio miximo de embrién que puede existir. Se designa con r' el ra-
dio de dicho embrién. El criterio que determina si un liquido nuclea a una temperatu-
ra dada o permanece en equilibrio metaestable es, por consiguiente, la relacidn en-
tre r' yelradio critico r*.

La distribucién de embriones en funcidn de su tamafio depende de 1a temperatura
de la muestra y del nlimero total de Atomos que la componen.

El niimero de embriones por unidad de volumen, nj, constituidos por i dtomos
estd dado por

n; = n.exp (- ‘?{%) S (8)
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donde n es.el nimero total de 4tomos de la:inuestra y AG es' el exceso de energia li-
bre del embrién con respecto a log afomos que lo componen, aiglados.

La expresién (8) se obtiene suponiendo que los embriones de todos los tamafios
y estructuras estdn en equilibrio.

El nGmero de nficleos criticos por unidad de volumen estd dado, en consecuencia,
por .

L G*
ngx o= noexp (- o) (9

donde, de (7),

3
A GH = 16 K? sz 10)
Ly aTS

La teoria cl4sica de la frecuencia de nucleacién considera la frecuencia de for-
macién de niicleos como sigue. Un embrién que contiene i 4tomos tiene una probabili-
dad pt de capturar un 4tomo y convertirse en un embrién compuesto por i+ 1 4tomoes,
y una probabilidad p- de perder un £tomo y convertirse en uno de i - 1 4tomos. En
equilibrio, la distribucién estd dada por la expresién (3}, y el nficleo critico es aquél
para el cual pt =p~. Si se supone que cada nficleo critico crece para constituir un cris-
tal de fase sélida, v es por lo tanto removido de la distribucidn, la frecuencia de forma-
cién de nficleos estard dada por la frecuencia con la que embriones sub-criticos alcanzan
¢l tamaiio critico.

La frecuencia de nucleacién I depende del sobreenfriamiento A T en forma expo-
nencial seg(in

I & exp

1
Luego, T es muy pequefia para sobreenfriamientos pequefios, pero aumenta brusca-

mente a partir de un valor critico de la temperatura que se denomina temperatura de nu-
cleacifn. La variacién de I vs. A T puede apreciarse en la Fig. OI-4

4

AT

Fig. III-4. Variacién de la frecuencia de nucleacién en funcién
del sobreenfriamiento (Ref. General 1, Cap. II).
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El significado de la temperatura de.nucleacién puede expresarse, cualitativa-
mente, como sigue. El radio mdximo de embrién aumenta con.elsobreenfriamientoy . .
depende naturalmente, del tamafio de la muestra. En forma esquemétlca AT vs. 1!
estd representado en 1a Fig. 11I-5. :

AT 4

| ,

!

Fig. III-5. Radio del embrién de mayor tamafio
que existe en un liquido sobreenfriado
en funciénde A T.

_ Si se tiene en cuenta la’ variacién del radio critico con el sobreenfriamiento, se
obtendrs la condicién para que se produzca la nucleacién, y por ende, la ternperatura
de nucleacién. Esto puede apreciarse en la Fig, II-6.

o

- — - = -

T

Fig. I1I-6. Condicion de nucleacién.

_ Cuando la temperatura alcanza el valor TN , un embrién alcanza el tamafio
critico y se convierte en niicleo, A temperaturas inferiores a TN (sobreenfriamien-

tos mayores), se cumple la condicién de nucleacién. A temperaturas superiores a
Ty dicha condicién no es llenada,

+

3. ESTADD ACTUAL DEL CONOCIMIENTO EN NUCLEACION HOMOGENEA.

1a teoria de la nucleacién homogénea se encuentra en un esiado muy satisfac-
torio como consecuencia de los irabajos de Turnbull y colaboradores (1,2,3). Hay
sin embargo ciertos aspectos tedricos no bien aclarados todavia. Estos son los que se
refieren a la aplicabilidad de la termodindmica a cristales muy pequefios y a la presen-
cia de embriones con una distribucién en equilibrio termodindmico en relacién con las
teorias existentes acerca de los 11q1.udos que como se ha observado mds arriba, no son
plenamente satisfactorias .’ '
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A continuacién se discutirdn las experiencias de Turnbull y sus fundameéntos
(4). I1a cantidad de sobreenfriamento requerida para que se forme el primer nicleo
cristalino en una muestra particular de liquido es prdcticamente constante. Sin em-
bargo la observacidn de que dicha cantidad varfa ampliamente entre muestras distin-
tas del mismo liquido, sugiere que la misma no puede ser una propiedad intrinseca
del liguido en cuestién, y que los ndcleos iniciales se for:rnan sobre irregularidades
extrinsecas al liquido.

A uma velocidad de enfriamiento dada, cada una de estas irregularidades re-
queriria un sobreenfriamiento eritico definido para actuar como centro de nucleacién,
Estas irregularidades podrian ser impurezas suspendidas en el liquido, o bien en
ciertas zonas de las paredes de la navecilla que contiene el material.

En ambos casos, la nucleacidn iniciada en tales irregularidades, se denomi-
na heterogénea, en contraposicién a’ la nucleacién homogénea que como se ha dicho,
tiene lugar espontdneamente en el seno del liquido sin la ayuda de agentes extrafios,
denominados nucleantes.

En general, todo liquido contiene, en forma masiva, nucleantes. Estos no
son necesariamente los mismos en todas las muestras, lo cual explica la constancia
de la temperatura de nucleacién en una misma muestra y la variacién observada en-
tre muestras diferentes. -

Ia impureza que genera la nucleacién puede estar en una concentracién tan
baja como 10715 {concentracifn atémica), lo cual significa que afin en muestras muy
pequefias y teniendo en cuenta que la formacién del primer nficleo eleva inmediata-
mente la-temperatura del liquido, la presencia de una sola 1mpuxeza enmascgraria
de inmediato-la observacién de la nuclescién homogénea.

Ta técnica empleada por Turnbull para eliminar el efecto de los nucleantes
congiste en subdividir muy finamente el liquido en pequefias gotitas separadas unas de
las otras fPor una pelicula inerte muy fina de otra sustancia que recubre sus superfi-
cies. En estas circunstancias, la cristalizacién de cada gotita se produce por un
evento de nucleacién independiente con respecto a las demds. Supéngase, por ejem-
plo, una muestra que contiene 1076 impurezas/cm3. Si el liquido es dispersado en
gotitas de alrededor de 1078 ¢m? de volumen, se tendria en promedio, una gota de
cada 100 conteniendo una de las impurezas originales, Por consiguiente, la mayoria
de las gotas podria sobreenfriarse hasta la temperatura en que tiene lugar la nuclea-
cién homogénea. No se describird en detalle los métodos experimentales empleados,
refiriendo al lector a los artfeulos criginales (1,2,3,4). Se dardn solamente los resul-
tados.

La relacidn entre el sobreenfriamiento observado en gotitas pequefias y la tem-
peratura de solidificacién, A Tma-x/Tf , €8 apwroximadamente constante para muchos
metales, como puede apreciarse en la Tabla 1. Dentro del intervalo * 0,02, esa rela~
cidn es constante para todos los metales enumeradoes en la Tabla I, salvo 5 de ellos y
el agua, : :
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Segln la teoria de frecuencia de nucleacidn, ésta estd dada por

A exp- !T-KI){S/AG‘% kTJ - {11

l_

I

donde

kT 4G \
I'l_ﬁ_ exp “‘""*—‘-—kT /

y los otros simbolos tienen el siguiente significado:

A

I : nimero de nlicleos/seg cm®

n : nimero de dtomos en la masa de liquido .

K : factor determinado por la forma del nicleo (en el caso esférico K=~1§31-—) :

A Gp  :energia-libre de activacién para la transferencia de un 4tomo del lfquido 2l
cristal. ; o

v AGy estd dada, para los nicleos criticos, por (10).

eria constante si y fuera proporcionala A Hp ysila entropfa de fusion
A Sf= Q-T—- fuera constante a su vez. Se ha visto que A Sf es aproximadamente cons-
tante, siendo su valor ~~ 2.3 cal/4t gr ®K para los metales. Luego, suponiendo que I
es constante™, (v 10(171) seg_l para nicleos de ~ 50 s a A T4}, que los nicleos
son esféricos, que exp (- GA )~ 1072, puede calcularse ¥ conociendo 4 Hy.
Los resultados estdn ilustrados en la Tabla II. Los valores calculados de ¥/ A Hg
son aproximadamente copstantes. Es interesante notar que para una serie de elemen-
tos (los metdlicos), y~ —— como se dedujera por arﬁumentos muy elementales mis
arriba, y para otra clase (semimetales y agua), ¥~ —-§f—~ .

Ia evaluacidn correcta de ¥ depende de la validez de la teorfa de la nucleacion
homogénea. El éxito de la correlacién entre ¥ ¥y L se basa en una relacidén empirica;
/. \2/3 ; \ 1/3
{4 Tmax | [ T - A%ndx) = M (12)
v Tf - \ A Hf ,./

donde M es consfante para cada una de las series arriba consideradas.
1a constancia de ¥ /Lf es una fuerte evidencia de que se trata de experimentos
de nucleacién homogénea. La discusién hecha acerca de la nucleacién homogénea se re-

fiere a metales puros, esto es, las composiciones del sélido v del liguido son iguales,

1a teoria se complica mucho para el caso de aleaciones y no ha sido afin formu-
lada en forma completa. '

Los problemas principales que se presentan son la diferencia de composicién en-
tre las fases s6lida y liquida y.la distribucién de equilibrio de tamafios de embriones.

* [a suposicidén de que T es constante se justifica pues la incerteza en su valor es muy
grande. Un factor 10 en su valor introduce un error del 1% en la evaluaciénde j .
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Hay cierta evidencia experimental de que la nucleacién de cristales de solucién .
s6lida a partir de la solucién liquida tiene lugar con el mismo sobreenfriamiento, caleu-
lado a partir de la linea liquidus, que se esperaria para un metal puro con el mismo
punto de fusién (5,6).

TABLA I (Ref. 3)

- 2/3
o . A Dm4x/ Ty
Metal Tt (CK) ATméx ATndx/Tf | AHg/ T [r_ﬂr AMAH]M
Mercurio 243,3 58 0.247 2.38 0.268
Galio 303 76 0. 250 4.42 0.218
£ staiio 505.7 105 0.208 3.41 0.216
Bismuto b44 . 90 0.18686 4.60 0,154
Plomo 600.7 80 0.133 2. 04 0.196
A ntimonio 903 135 0.150 5.28 0.154
luminio 031.7 130 0. 140 2.74 0.183
ermanio 1231.7 227 0.184 4.94 0,177
lata 1233.7 227 0.184 2.19 0.232
TO 1336 230 0.172 2.27 0.222
obre 1356 236 0.174 2.29 0.222
anganeso 1493 308 0.206 2.31 0. 243 .
fquel 1725 319 0. 185 2.43 0.224
obalto 1763 330 0.187 2.08 0.239
ierro 1803 295 0.1864 1.97 0.224
aladio 1828 332 0.182 2.25 0,223
latino 2043 370 0.181 2.30 0.226
gua 273.2 39 0.143 5.28 0. 149
TABLA TI (Ref. 3)
Estructura Energia interfacial
Metal ceristalina ] g [cal/eit g] Kg/Lf
Mercurio Hexagonal 296 0.53
A gua Hexagonal 461 0.32
Galio Ortorrémbico 581 0.44
Estaiio Tetragonal 720 0.42
Bismuto Romboédrico 825 0.33
Plomo FCC 479 0.39
A ntimonio Romboédrico 1430 .30
Aluminio FCC 932 0.36
Germanio Diamante 2120 .35
Plata FCC 1240 0.46
Oro FCC 1320 0.44
Cobre FPCC 1360 (.44
Manganeso Tetragonal 1660 0.48
Niguel FCC ' 1860 0.44
Cobalto FCC 1800 0.49
Hierro BCC 1580 0.45
Paladio FCC 1850 0.45
Platino FCC 2140 0.46
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4, NUCLEACION HETEROGENEA (7}

La nucleaci6n heterogénea es el proceso de nucleacién mds importanté porgue la
frecuencia de nucleacién homogénea comienza a ser 51gmf1cat1va reciéna temperaturas
delordende 0.8 Ty.

1o0s sobreenfriamientos necesarios para que un liquido nuclee en forma hetero-
génea sobre una impureza pueden ser mucho menores. El efecto de nucleacién por una
particula extrafia para un dado sobreenfriamiento es reducir la energfa libre de forma-
cidn de los pequernos cristales.

Sdlo cierto tipo de impurezas reducird la energia libre requerida para formar las
nuevas interfaces de un embrién que se forma sobre la superficie ext rafia, otras particu-
las pueden ser ineficaces. Considérese un embrién que se forma sobre un sustrato plano _
y cuya interface sélido-liquido es esférica, Fig. III-7

3:./c L / qn{n’o

A/-‘::;sm Yo

7 0&(7////, T IS

Sustaly -

Fig. II1-7. Estabilidad de un embrién sobre un
sustra_to.

Cudles son las' condiciones requeridas para que la particula extrafa actiie como
nucleante ? Sea

AG = - AG, + DG . (13)

el cambio de energia libre debido a la formacién de un embrién para un valor dado de
sobreenfriamiento. En (13)

3 : 9
A Gy = (G, - Gg) wr (1-cos B ) (2+cos © )
donde
L AT
GL_G’S:—"—"‘—'——"—

i
¥y A Gg eselcambio de energia libre debido a la creacién de nuevas interfaces.
Se designan como ¥ S/L , c/L y ?j /o & las energias libres por uni-

dad de d4rea de las intérfaces 1mpureza/11Qu1d0 cr1sta1/11qu1do y cristal/impureza,
respectivamente.
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Las energias libres interfaciales pueden tratarse como fuerzas que actdan so-
bre las respectivas interfaces. T

Idealmente, el 4ngulo de contacto entre las interfaces, © , estd dado por la
condicién de equilibrio entre esas fuerzas, esto es '

Hs/L; KS/¢+‘5/L/C cos(a_ _ S {14

(En la realidad, la forma del embrién y los 4ngulos de contacto estardn controlados
también por fuerzas cristalinas y por variaciones de la velocidad de crecimiento con
respecto a Ia orientacidn cristalina), '

Pueden presentarse dos casos extremos de nucleacién, que dependen de 1a re-
lacién de energias interfaciales, y un tercer caso intermedio.

Caso I

D :

\dc/s - BS/L + ¥ L/c (15)
El signo = corresponde a un #ngulo de contacto 9 =180°. 1a desigualdad, a un
dngulo imaginario y por consiguiente a imposibilidad de contacto.

Los embriones se forman como esferas, yva sea con un punto de contaeto con
el sustrato ( © = 18(°) o alejado de ét,

Ia energia libre del embrién es inalterada por la presencia de la impureza
que por lo tanto no juega ningin pape!l en la nucleacidn. Esta ocurre en forma homo-
génea.

Se puede re-escribir la (15) del siguiente modo:

.BS/L + XL/c - \60/5 <o

b s/L T \6 - ¥ c/s €8 el trabajo, por unidad de 4rea, necesario para separar
un embrién de 1a supPrhme de una particula extrafia en presencia del liquido, y se de-
nomina trabajo de adhesién. Luego, si el trabajo de adhesidn es negativo, la nuclea-
cién eg homogénea.

Caso 1I .
¢ L/s ? _E c/L * X c/s (16)
Entonces
| Lf AT
AG = - —F X volumen del embridn
f : . CoL

+ (XE/L + % ofs T & L/s) x superficie de la pelfcula

L0 - (17)
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en todas las etapas de crecimiento del embriéﬁ, ya que amboé__térniinds Son-negati~_
VOSs.

El mds pequefio de los embriones es, en este caso, esiable, aln un poco per
encima de T;, enque & T <0. .

No hay 4ngulo de contacto estable y el embrién tiende a extenderse sobre el
sustrato formando una pelicula. -

Caso ITT

Entre los casos Iy I hay un rango continuo de formacién de embriones tal
que ’ :
3 - XL/c < XS/L < 2‘s/c * XL/C (18)

s/c

condicién que corresponde a un rango para el Angulo de contacto
0° < © < 18¢°

Enel caso de la Fig. 7
3
LE AT |
AG = - - TT3 .(1-0059)2(2+cos‘9)+
' f

+ ¥ ¢/L x 27 r? (1~ cos D Y+ (¥ s/c " XS/L) Trrz senz@ (19
El valor de r* ser4 aquél para el cual A G es mdximo, esto es

‘DL\G = 0
dr

Teniendo en cuenta la relacién (14), resulta

Lot 2 2 : .
-TTT_):* (1-cosB) (2+cos®)+ KC/L' [4-”1‘*_(1—008‘8)-
: - 2T r* cos © sen? @] =0
-de donde _
r = Ly AT 9

gque, como se ve es igual al radio critico de nulceacién para el caso homogéneo, vy

4w By, Tr

7 (2 —'r_qos@ ) (1,- cos® )2 (21
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3 2
167 Yesn. T

3 sz A T2

Esta expresion decrece continuamente desde *
nea, caso I) hasta cero (caso II.

(nucleacién homoge-

Los valores de A G estdn’ representadt)s esquem4ticamente en funcién del
trabajo de adhesién del embrién al sustrato, ¥ L/s * ¥ L7c - Kc/s' = 'Wa: en los
tres rangos descriptos, en la Fig. III-8. ' ' E

CASOT | CASO T caso I
t Muct Hamoj,‘l

5
AR ‘
1
1
A
1

'
R

Wy =¢
a=0 W:z;i/‘. .

Fig. III- 8. Variacién de la energia libre médxima requerida
para la formaci6n de nicleos en funcidn del tra-
bajo de adhesién (Ref. 7). :

Concretando, la formacidn de nicleos en presencia de impurezas, tiene lugar
con un sobreenfriamiento menor que en el caso homogéneo, si Wa“}' 0. 8i W, =2 h’c/L
el sobreenfriamiento es imposible. '

El radio r' del embrién de mayor tamafio posible depende, para el caso de nu~
cleacién heterogénea, del 4ngulo de contacto © .

En la Fig.IIFS se ilustra la dependencia de r' con T para diversos valores de 9,
as{ como también la condicidén para la nucleacién heterogénea dada por la interseccién de

r' con r*,

Wig. II-9. Condicidn para la nicleacién heterogénea (Ref.Gral. 1).
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. Todo el estudio de, la nucleacién heterogénea.supone que el sustrato presenta -
una superficie plana.

Si dicha superficie es curva en comparacién con el tamafio del embridn, el vo-
lumen del embrién en contacto con el sustrato serd distinto para un mismo dnguylo de; .
contacto y para un mismo radio de embrién, como se puede apreciar en la Fig. III-10. .

L

Fig. II1-10. Nucleacién sobre:
a) sustrato plano;
b) sustrato céncavo;
¢) sustrato convexo.

En el caso de un sustrato ¢éncavo, el volumen del nicleo.es menor y por lo
tanto el sobreenfriamient o necesario para que se produzca la nucleacién es menor
también.

1a efectividad de un nucleante depende de que la interface impureza-cristal
sea energéticamente mds favorable que la interface impureza-liquido. Es de esperar
que éste sea el caso cuando los factores cristalogrdficos de impureza y cristal son
similares. Sin embargo, aln cuando este criterio explica satisfactoriamente la efica-
cia de muchos nulceantes, no es de aplicabilidad general. 1a seleccién de nucleantes
se halla atin en un nivel empirico.

El conocimiento actual de la nucleacién heterogénea/es muy pobre ya que no
existe ninguna teoria queexplique en forma satisfactoria como determinan la poten-
cia de un nucleante sus caracteristicas quimicas, cristalogrdficas y geométricas.

r

" 5.'NUCLEACION DINAMICA

Se han analizado los fenémenos de nucleacidn tanto homogénea como heterogé-
nea con la suposicidén implicita de que el liquido no estd en movimiento, esto es, en
condiciones estdticas.

Existe, sin embargo, una amplia evidencia experimental de que la nucleacién
se incrementa en gran medida bajo diversas condiciones dinfmicas.

Bdsicamente puede decirse que hay dos tipos de nucleacién dindmicamente es-
timulada : la que se produce en un lfquido:sobreenfriado en eQuilibrio térmico metaes-~
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table, y aguélla en la cual el niimero de cristales en un liquido que solidifica aumen-
ta considerablemente como consecuencia de factores dindmicos. '

El primer tipo es, sin duda, un proceso de nucleacién; el segundo puede deber-
se a una multiplicacién dindmica, esto es, a la fragmentacién de cristales ya existen-
tes: los fragmentos se desplazan hacia otras zonas del liquido donde contindan su cre-
cimiento independientemente del cristal del cual proceden. '

Hay tres clases de perturfoaciones que estimulan la nucleacién en un liquido
metaestable: la friccién, la vibracién y el pulso de presién.

La nucleacién por friccién podria deberse al hecho de gue implica un tipo de
vibracién que tendria los mismos efectos que otros tipos de vibracién inducidos por
medios diferentesg. '

Walker (8) y Jackson y Chalmers (9), han mostrado que una vibracién ultrasé-
nica de intensidad suficiente provoca nucleacién en agua sobreenfriada. Si la vibracién
de mdxima intensidad es focalizada dentro del liquido, es alii donde se produce la nu-
cleacién; de otro modo, puede producirse ya sea en la superficie de contacto entre el
lfquido y la navecilla o en la superficie a través de la ciial se transmite hacia el liguido.

Walker propuso que la nucleacién por vibracién se debe a un fenSmeno de cavita-
¢ién que tiene lugar durante la parte de presién negativa del ciclo; Ia nucleacién se pro-
duciria entonces a causa de un cambio en la temperatura de equilibrio debido a los cam-
bios de presién durante el colapso de 1a burbuja, o bien como consecuencia del enfria-
miento de la superficie de la misma por evaporacién durante su crecimiento.

8i bien parece razonable, aiin no ha sido comprobado que la cavitacién sea una
condicién necesaria para que se produzea nucleacién.

El mecanismo de evaporacién durante el crecimiento de la burbuja, segiin se ha
mostrado (10, 11), no produciria un enfriamiento suficiente en su superficie como para
que el agua nuclee; este mecanismo parece, por lo tanto, poco probable.

En cuanto al desplazamiento de la temperatura de equilibrio por el pulso de pre-
si6n que sucede al colapso de la burbuja (Walker), en el agua y en casi todos los metales
que se contraen al solidificar se trata de un mecanismo posible, si bien no hay eviden-
cia de que lo sea para sustancias que se dilatan al solidificar.

Un solo pulso de presién puede causar nucleacién enagua, y en Fe, Co y Ni se-
gln fue demostrado por Walker, La intensidad de pulso necesaria depende del sobreen~
friamiento.

ILas observaciones de '"un solo pulso' son compatibles con la explicacién de que
la cavitacién es una condicién necesaria, aunque no suficiente, para la nucleacién dind-
mica,
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6. CONCLUSION

El estudio y Ia co'r.nprens i6n de los fenémenos de nucleacisn son de una impor—
tancia tecnoldgica fundamental,

Ello se debe a que la cantidad de niicleos que se pfoducen déte rmina la estruc-
tura final y, por consiguiente,; las propiedades del material solidificado. -

. En muchos casos, por ejemplo, se desea una estructura de granos pequefos pa-
ra lo cual debe producirse un nimero suficientemente grande de nicleos y debe contro-
larse asimismo la velocidad de enfriamientc para permitir el crecimiento de los nicleos.

La velocidad de enfriamiento debe controlarse en el proceso de nucleacién pues
no todos los nicleos actian con igual sobreenfriamiento o bien porque la temperatura de

todo el liquido no es la misma,

Si el liquido se enfria rdpidamente, la nucleacién es incrementada permitiendo
asi obtener una estructura de grano mds fino.

1a adicién de nucleantes conocidos posibilita el control del-tamaﬁo de grano..
Como se ha visto, esto se hace aln en forma empirica y un conocimiento cabal de la

nucleacién heterogénea harfa posible controlar en forma mds racional y econfmica la
estructura. : .

_ _Taﬁto la.t;o_rfa de Ia nucleacién heterogénea como Ila de la nucleacién:d‘in‘c’imji.ca—

mente estimulada deben ser desarrolladas,
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IV. CRECIMIENTO CRISTALINO DE METALES IDEALMENTE PUROS

Este capftulo se ha de referir al crecimiento de metales puros, esto es,
aquéllos cuya composicién es la misma en las fases sdlida y liquida.

La forma y el desplazamiento de 1a interface sélido-liquido estdn determina-
dos por las condiciones térmicas del sistema y la temperatura en la interface,

Aéi’, si ésta es plana, permanecerd estacionaria si su temperatura es igual

a la temperatura de fusién del metal, Ty , si la interface es curva, y su radiﬁ % cur=-
.. . . /L Tf

vatura es r , la condicién estacionaria corresponde a una temperatura T

Cualquier apartamiento de la temperatura de la interface Tj con respectoa

la temperatura de equilibrio significa un avance de la interface hacia el s6lido o hacia

el Hquido seglin que T; sea mayor o menor que la temperatura de equilibrio, respec-

tivamente.

r Lf

En estado estacionario {(que no debe confundirse con el estado de equilibrio),
el flujo calérico debe ser continuo, esto es

ksGg = Ky Gy, (1)

donde kg ¥y kL son las conductividades térmicas del sélido y del liquido,y Gg ¥
G1,, los gradientes térmicos en el s6lido y en el liquido, respectivamente. La condi-
cidn estacionaria estd representada esquemdticamente en la Fig, IV - 1.

_—

!

-4

—= %X dislancia

Solido . Liguido

Fig. IV - 1. Distribucién de temperatura en estado
estacionario para una interface plana,

El hecho de que la interface no se desplace no significa que sea estdtica en el
nivel atémico, sino que el nfimero de dtomos que deja la interface es igual al niimero
de 4t6mos que se incorporan a la misma. '

Si la temperatura de la interface es inferior a la de equilibrio, la solidifica-"
cién progresa v se genera calor latente. Este disminuye el sobreenfriamiento presen-
te, y la velocidad con que es removido determina la velocidad de avance de la interface.
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Si el calor generado no es rdpidamente eliminado, la temperatura de la interfa-
-ce aumenta hasta el valor de equilibrio, con lo cual se alecanzan las condiciones de esta-
do estacionariq y la solidificacién se detiene.

Las condiciones térmicas impuestas desde el exterior determinan la velocidad
de crecimiento, ajustindose la temperatura de la interface de modo de corresponder a
esa velocidad. ' '

Hay otro factor importante, ademds de las condiciones térmicas, que influye en
la velocidad local de crecimiento de cualquier punto de la interface, y es su orientacién.
1a interrelaci6n entre la anisotropfa en el crecimiento v los efectos de la geometria de
la superficie sobre el flujo caldrico es la responsable de la complicada morfologla que
puede aparecer durante el crecimiento.

‘En-el caso de un metal puro pueden existir dos tipos fundamentales de creci-
miento y, correspondientemente, dos tipos bdsicos de interface:

I} El calor latente es eliminado a través del sélido, esto es, el gradiente térmico
desde la interface hacia el lfquido es positivo. En este caso la interface es lisa
en una escala microsc6pica (aunque no necesariamente en escala atémica).

) El calor latente es eliminado a través del lfquido, lo que corresponde a un gradiente
‘térmico negativo desde la interface hacia el lfquido. En este caso la interface lisa -
es.inestable y se produce la solidificacién dendritica.

| 1. MICROTOPOGRAFIA Y MECANISMOS DE AVANCE DE LA INTERFACE.

1a interface sélidb-lfquido ‘puede definirse como la superficie que separa los
4tomos que ocupan sitios cristalinos de aquéllos que no los ocupan. En tal caso, la in-
terface no es necesariamente lisa al nivel atémico. La definicién dada conduce a los
conceptos de interface lisa e interface rugosa. Ambos casos estin ilustrados en la
Fig. IV - 2.

Fig. IV - 2. (Ref. General 1, Cap. I).
a) Interface lisa 'b) Interface rugosa
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E]l mecanismo de avance de una interface lisa ha sido descripto en forma si-
milar al crecimiento de un sélido a partir de su vapor (1). Este se producirfa por
la formacién de una isla suficientemente estable que iniciaria entonces una nueva
capa atémica cristalina. Para la nucleacién de una isla de tales caracteristicas se
requiere una sobresaturacion de vapor muy elevada, lo que no se observa experi-
mentalmente. Esta anomalfa fue resuelta por Franck (2) quien mostré que la exis-
tencia de una dislocacién con una componente helicoidal que aflora a la superficie
provee un escalén perpetuo en el punto de emergencia que no puede eliminarse
por crecimiento siendo, de este modo, innecesaria la nucleacidn de un nuevo pia-
no cristalino., El escalén en espiral propuesto por Franck ha sido observado en la
superficie de muchos cristales.

La interface entre un liquido y un sélido puede ser lisa o rugosa, segiin las
caracteristicas del material y la orientacién cristalogrdfica de la superficie.

En el caso de los metales, éstos solidifican normalmente con superficies
que no son puramente cristalogrdficas, sino que estdn controlados por las condi-
ciones térmicas locales, y la interface puede ser lisa o rugosa en principio.

Las discusiones mis notables acerca de la naturaleza de la interface en
los términos descriptos mds arriba, se deben a Jackson (3,4,5), quien afirma que
la estructura de la superficie de equilibrio es aquélla para lz cual la interface es-
td en equilibrio con el s6lido y el liquido.

Jackson supone que la interface es mono-atdmica y partiendo de una super-
ficie inicialmente lisa calcula el cambio en la energfa sibre superficial por la in-
corporacidén de 4tomos en forma aleatoria. Dicho cambio estd relacionado con la
fraccién de sitios ocupados por medio de un pardmetro que depende de las carac-
teristicas del material. Elvalor de dicho pardmetro determina si la interface es
lisa 0 rugosa (en este caso, rugosa significa que el 50% de los sitios estdn ocupa~
dos). Segiin la teorfa, todos los metales deben presentar una interface liquido-
s6lido rugesa, lo cual se verifica para la mayoria.

La teorfa de Jackson introduce un concepto mds bien dudoso que es el de
la interface idealmente rugosa; su existencia podria implicar la formacién de una
superficie de capas miltiples durante el crecimiento cuya inclinacién dependeria
de inmediato fuertemente de las isotermas locales y no de la naturaleza cristalo-
grifica,

Cahn (6,7}, enfoct el problema de la naturaleza de la interface y el del me-
canismo de crecimiento cristalino desde un punto de vista diferente.

Sus conclusiones son que no puede hablarse de una superficie singular que
crece por un mecanismo de propagacién lateral de escalones o una no singular que
avanza por un mecanismo continuo, sin tomar en cuenta el efecto de la fuerza im-
pulsora (driving force) sobre la naturaleza de la superficie. La fuerza impulsora
es el cambio en energia libre por unidad de volumen. '
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La teoria supone que la interface no estd limitada a un espaciado atémico,
sino que puede extenderse a través de varios espaciados, siendo su espesor el que
hace minima la energia libre de todo el sistema. Este tipo de 1nterface se deno~
mina interface difusa. :

La interface avanza por un mecanismo lateral si la fuerza impulsora es muy
baja y por un mecanismo continuo si la fuerza impulsora es suficientemente alta,
Estos regimenes limites estdn separados por un régimen de transxcnﬁn gue compren-

de un rango de fuerzas impulsoras dependientes, a su vez, de la difusividad de la in-
terface.
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V. CRECIMIENTO EN PRESENCIA DE UN GRADIENTE POSITIVO DE
TEMPERATURA. '

1. Cuando el calor Iatente generado durante el proceso de crecimiento crigta~
lino es removido a través del sélido, la interface avanza en forma uniforme y tien-
de a ser microscépicamente lisa.

Se considerard el caso de crecimiento unidireccional. Supbngase, por gim-
plicidad, que la interface es inicialmente plana e isotrépica en el sentido de que la
relacién entre la velocidad de crecimiento V y el sobreenfriamiento de 1a interfa-
ce AT nodependende la orientacién cristalogrdfica. La situacién estd ilustrada
enla Tig. V.- 1. :

A
r—y

SuMipero
2e g CRISTAL Liouvipo
Caror if’
i ‘ N

IMTERFACE
Fig. Vv - 1. Extraccién de calor a través del s6lido.

La distribucién de temperaturas en el sistema se muestra en la Fig. Vv - 2.
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INTerFACE

Fig. V-2, Distribucién de temperaturas en el sélido vy en el liquido.

Supdngase que se produce una perturbacién en la interface como la que se
muestra en la Fig. V - 3. '

: 3

3

-

3 I

Fig. V - 3 . Estabilidad de la interface. (Ref. General 1, Cap. II)

~
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Como la perturbacién « estd mds alejada del sumidero que la zona f
no perturbada, el gradiente de temperatura es menos pronunciado en <« que en (‘;
Como la velocidad de crecimiento depende del gradiente en la interface, V serd
mayor en £ que en x yasi la perturbacién serd eliminada. Este razonamien-
to es vdlido atin cuando haya conduccién de calor desde el liquido hacia el sumidero
a través del cristal, ademds del calor latente generado.

- Supdngase que el ¢calor conducido desde el liquido hacia el sumidero es H ,
si L es el calor latente de solidificacién, entonces el gradiente en el s6lido nece-
sario para transportar el calor H+ L es '

dT) . _H+L ()
dx /. 9

donde k., es la conductividad térmica del cristal.

En el liguido, ignorando la conveccidn, se tiene

4Ty . _nm )
, dx Jo . kg o

siendo k; - 1a conductividad térmica del liquido.

Por lo general kg Y, ky, por lo que el gradiente en el s6lide puede ser ma-
yor, menor ¢ igual gque en el liguido.

Los resultados obtenidos tienen validez general. Puede mostrarse que si la
interface no es plana, tiende a la configuracién de la superficie isoterma que existi-
ria en estado estacionario.

2. EFECTO DE SUPERFICIES EXTERIORES Y BORDES DE GRANO

La discusién desarvrollada en 1. se refiere al crecimiento crisfalino en zo-
nas que no estin afectadas por la proximidad de superficies exteriores de ningiin
tipo (bordes de grano, superficie libre del Ifquido o superficie de contacto con Ia
navecilla).

El efecto de dichas superficies en la forma de la interface ha sido conside-
rado por Bolling y Tiller (1}. Dichos autores estudian la interface en un plano nor-
mal a la direccién de crecimiento, suponiendo: a)que la interface estd en todo
momento en equilibrio termodindmico; b) que la interface sélido-liquido es lisa
con una dnisotropia especifica en la energia libre superficial.

Se demuestra que en el caso de un borde de grano debe existir una hendi-
dura (Fig. V - 4) que puede ser asimétrica si las energias libres superficiales
son distintag. Como consecuencia de la. anisctropia, el borde de granc no es nor-
mal a la superficie exterior, dependiendo su inclinacién de la relacién de ener-
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pias superficiales.” En este caso, y siendo la velocidad de crecimiento funcién de
ia orientacién cristalogrdfica, se producird un crecimiento preferencial de unos
granos respecto de otros y, por lo tanto, una textura.

72

f'

Interface
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Bara’e ab gmno ,5/
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oo \..\_\.‘. \ ‘\ .
NN
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Fig. V- 4. Efecto de un borde de grano sobre. la forma de la interface.

En el caso de una superficie exterior, Bolling y Tiller suponen, ademés del
estado estacionario, isotropfa de la energia interfacial.

La forma de la interface cerca de la superficie exterior depende de la for-
‘ma de la isoterma que corresponde a la tempe ratura de solidificacién de la interfa-
ce principal.

El dngulo 95 entre la superficie exterior y el eje del especimen y el dngulo
de contacto © entre la interface y dicha superficie son importantes por cuanto tan-
to el grado de sobreenfriamiento como el volumen de liquido sobreenfriado aumen-
tan cuando ¢ aumentay © disminuye, aumentando en consecuencia la probabili-
dad de nucleaci6én de cristales estriados (Cap. VII).

X

_—

‘ Eje del especimen

o . \/l
f
- ¥
- Syperficie

. — .
J exterior

Fig. V - 5. Forma de la interface calculada por Bolling ¥
Tiller en la intersec_cién con una superficie
exterior.

v = 0 representa la mterface pr1nc1pa1
Xc/L' isotrépica.(2}. :
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VI. CRECIMIENTO DENDRITICO
1. CONDUCCION DE CALOR LATENTE HACIA EL LIQUIDO

Se ha dicho mds arriba que en presencia de una inversion de temperatura,
la interface sélido-liquido inicialmente plana es inestable. El crecimiento es, en
este caso, dendritico y no puede limitarse a un sistema unidireccional.

Considérese el caso de un niicleo que se ha formado en un liquido sobreen-
friado. Como consecuencia de ello se ha generado calor laiente de modo que el ni-
cleo y su entorno estdn a una temperatura superior al resto del bafio. Por lo tanto
existe un gradiente térmico negativo desde el sélido hacia el bafio.

Este problema ha sido encarade por Mullins y Sekerka (1) quienes, suponien-
do la particula inicialmente esférica sumergida en un medio infinito uniformemente
sobreenfriado, estudiaron bajo qué condiciones la morfologia de la particula es esta-
ble.

El andlisis de Mullins y Sekerka se hizo con las siguientes aproximaciones:

A) se desprecian los factores cristalogrificos (anisotropfa de la energia interfa-
cial, energia de deformaci6n eldstica).

B) El campo térmico se describe por la ecuacién de Laplace.
C) Existe equilibrio térmico en cada elemento de la interface.

El método de estudio consistié en introducir una perturbacién en la interfa-
ce original y determinar si dicha perturbacién progresa o decae.

Las conclusiones son que la esfera se hace inestable cuando su radio exce-
de el radio erftico de nucleacién en un factor 7, y que un elipsoide crecerd sin mo~
dificar su forma si el efecto de la curvatura de la superficie sobre las condiciones
de equilibrio se desprecian {Hamm, 2).

En la literatura existen una serie de trabajos posteriores al mencionado en
que el problema se estudia tomando en cuenta otros factores tales como anisotropia
de la energia interfacial, etc. (3,4,5,6,7).

Las suposiciones hechas en los anilisis de Mullins y Sekerka pueden no ser
aplicables al caso del crecimiento dendritico ya que se considera una esfera cre-
ciendo en un liguido inicialmente sobreenfriado en forma uniforme.

Considérese el caso en que una interface plana en presencia de un lquido
con una inversién de temperatura es perturbada. Estas condiciones térmicas pue-
den lograrse, por ejemplo, en un experimento de crecimiento unidireccional en que
el horno se retira bruscamente; el liquido se sobreenfria inmediatamente por pérdi-
da calérica al medio ambiente. La situacién inicial estd ilustrada en la Fig. VI - 1.
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Solido Lrquedo

Fig. VI - 1. Gradiente de temperatura negativo en
el liquido.

Si se produce una protuberancia como consecuencia de una perturbacién en la
interface, como se ilustra en la Fig. VI - 2, la misma crecerd debido a que penetra
en zonas de mayor sobreenfriamiento. El crecimiento en la direccién del gradiente
serfi mayor que en las direcciones normales al mismo (planos paralelos a la interface).

A su vez, elavance del resto de la interface (zona plana) serd retardado por
el calor latente evolucionado por el crecimiento de la protuberancia. Otras perturba-
ciones pueden desarrollarse a distancias determinadas por el radio de influencia de
las ya existentes. 1o que se ha descripto constituye el tronco principal de una den-
drita. Las dendritas presentan ramificaciones que pueden explicarse en los mismos
términos. Una rama primaria se encuentra en una zona cuyo gradiente de temperatu-
ra es negativo. El crecimiento uniforme del tronco primario aproximadamente c¢ilin-
drico serfa inestable, y por ello aparecen ramas cuyo espaciado esti determinado
por el calor latente generado par el crecimiento de cada una de ellas. E1 mismo pro-
ceso puede repetirse en las ramas secundarias y asi se explica la aparicién de ramas
de orden superior. El fendmeno cesa cuendo el sobreenfriamiento existente no es mds
suficiente para el desarrollo de las irregularidades.,

o~ - ’ ,
Uliclo Liguido

I

Fig. VI - 2. Inestabilidad de la interface con una
inversién de temperatura.

El erecimiento dendritico estd controlado por las pérdidas caldricas locales
durante el proceso, '

Dada la morfologia que presenta es vdlido suponer que la interface sdélido-
liquido no es completamente plana y el mecanismo de crecimiento no es el de propa-
gacién lateral de los escalones, ' :



- 34 ~
2. CRECIMIENTO DENDRITICO

d Un estudio tedrico cuantitativo satisfactorio del crecimiento dendritico debe
encarar los siguientes aspectos:

IN cantidad total de s6lido formado en funcién del sobreenfriamiento inicial del
liquido;

1I) velocidad de crecimiento en funcién de la temperatura del lfquido;
11} relacién entre la direccién de crecimiento y la estructura cristalina;

IV) espaciado y longitudes relativas de las ramas.

I) Cantidad total solidificada .

Se supondrd que el liguido se halla aislado térmicamente e inicialmente sobre-
enfriado a una temperatura uniforme. En estas condiciones se produce la nucleacidn,
v se calcula la cantidad total de sélido que puede formarse; el crecimiento es dendri-
tico y se interrumpe cuando el calor latente producido es suficiente como para elevar
la temperatura del sélido v del liguido remanente al punto de fusidn.

S5i L eselcalor latente de fusién, C; v Cg 1gs calores especfflcos de 1i-
quido y sélido, respectivamente, y AT el sobreenfrlamlento inicial, la fracecidn
solidificada S estd dada por :

] S
SL='CL (l‘-'?) ﬂT+CS —2"'

AT (1)
de donde, suponiendo 1., Cy ¥y CS independientes de la temperatura,
2C, AT

S = : (@)
2L-(C-Cq) AT

8i se supone ademds Cy,=Cg=Cy AT pequefio, _
s=-LAT (3)

L
En el caso del Aluminio (C1, ~. 0.294 ___c_gal___ , L =290 cal } s
- g K g

§=10,33% para AT~ 1?. Para el méximo sobreenfriamiento posible (4 T ~ 1309),
S = 43%. Esto es, sdlo el 439 del lfquido puede solidificar dendriticamente, el resto
puede solidificar sdlo por extraccidn calfrica a través del sélido. La morfologia ya
no serd dendritica y la interface avanzard a través del egqueleto dendrftico formado.
Ta etapa de crecimiento no dendritico es mucho més lenta que 1a dendritica segin

fue comprobado por Weinberg y Chaimers (8).
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II. Velocidad de crecimiento

La velocidad de avance de la punta de la dendrita depende de la velocidad con
la cual el calor generado es conducido desde la punta hacia el liquide que la rodea.
Esto a su vez depende de la forma, el tamaifio y la temperatura de la punta.

Este problema ha sido encarado por Oldfield, Geering y Tiller (9) quienes de-
sarrollaron una técnica numérica capaz de calcular el crecimiento cristalino para
cuerpos de forma cualquiera. La técnica fue usada para el cdlculo de velocidades de
crecimiento de dendritas isotermas en forma de paraboloides de revolucién, proble-
ma resuelto por Ivantsov (10) anahtmamente y la coincidencia de resultados numé-
ricos y tedricos es excelente. :

El problema puede ﬁ]antear'_se- en los siguientes té6rminos, El sobreenfria-
miento total del liquido puede dividirSe- en tres partes (Fig. VI - .3):.

a) la diferencia de temperatura entre la interface (en cualquier punto de la superfi-
cie) y el liquido del bafio (lejos de.la interface). Esta es la fuerza impulsora pa-
ra la conduccidn de calor de la interface al liquido.

b) El sobreenfriamiento de la interface. Esta es la fuerza 1mpulsora para la cmétl—
ca del proceso interfacial,

¢) La diferencia entre la temperatura de equilibrio de 1a punta de la dendrita y la de
ung interface plana, fuerza impulsora que tiende 2 aumentar el radio de curvatura.

( . Te
7 i ST \L _ 7
AT i .
Toes
Fig. VI - 3. Sobreenfrial,lnliénto total.
TE : te'mperatura'_de fusién correspon- | Tq~ Ty :sobreenfriamiento de la
diente a una interface plana interface.(término cinéticoy,
Ty~ Ty :disminucién de. la téf.mperatura déa- . : . AT oo sobreenfi’iaﬁliento del ifquido

equilibrio por efecto de curvatura con respecto a la interface.
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Para que el avance de la interface sea a velocidad constante, lo que corres-
ponde al estado estacionario, estas 3 componentes del sobreenfriamiento total deben
ser constantes. .

II.1 Teorfas sobre el estado estacionario. La primer teoria que explica el estado
estacionario fue formulada por Fisher (11) bajo las siguientes suposiciones:

a) la punta de la dendrita es esférica e isotrépica;

b} la fuerza impulsora cinética (II.b) es nula;

c) el calor generado en la punta es conducido radialmente y la misma conserva su
forma. '

L.a dendrita estudiada por Fisher estd esquematizada en la Fig. VI - 4.

-
‘7
r
Ta
Fig. VI - 4. Modelo de Fisher.
r : radio de la punta semiesférica
TI : temperaturz de la interface
Ta : temperatura inicial del liquido

T  :temperatura de equilibrio

Fisher calcula Ia velocidad de avance de la punta y obtiene para la misma

v = 251 - T,) (4)

LJDr

donde k es la conductividad térmica y O la densidad.

Teniendo en cuenta que el término de cinética interfacial es nulo, el radio de la inter-
face debe estar determinado por la condicién de equilibrio sélido-liquide, esto es, de-
be ser el radio critico para la temperatura real de 1a interface.
2 ¥ T
r = = (5)
L (Tg - Ty

Luego, reemplazando en la expresién (4)

ve—-E _(rp - T(Ty - Tp) (6)
P3TE :

Para calcular v es‘preciso hacer unz suposicidén adicional puesto que .TI no se co-

noce. o
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~ El criterio utilizado por Fisher es que el valor asumido por TI es aquél que '
hace mdxima la velocidad de crecimiento. Esto sucede para Tg - TI =Ty~ Ty

e K(ATY | o
tpy TE
donde AT-= TE - TA es el sobreenfriamiento del liquido.
Resulta pues, que

v (AT (8)

relacién que concuerda cualitativamente con log resultados experimentales, no asi
cuantitativamente. Para el estafio, por ejemplo, v ~v 0.1 (A T)z mientras que la
teoria de Fisherda v~ T( A T)z. El andlisis de Fisher es susceptible de ser mo-
dificado, sin alterar las bases fisicas de la teoria, de los siguientes modos:

a) elegir una forma que se propague sin cambiar;

b) tomar en cuenta la posibilidad de que la superficie no sea isoterma;

¢) considerar la contribucién de una fuerza impulsora cinética;

d) incluir la pOS1b111dad de que el factor ¢inético dependa de la orientacidén de la su-
perficie. '

Chalmers y Jackson (12) sefialaron que la forma semiesférica supuesta por
Fisher no respondia a la realidad, ya que el radio de curvatura no se conserva, si-
no que aumenta durante el crecimiento por pérdida uniforme de calor.

La suposicién de una témperatura superficial uniforme es irreal. El proble-
ma de la dendrita no isoterma fue encarado por Bolling y Tiller (13), adoptando la
suposicifn, en general correcta, de que un cuerpo acicular disipa calor hacia el
medio que lo rodea y es por ello que tiene lugar el crecimiento dendritico. Sea el
radio de curvatura de la punta de la dendrita r. Su temperatutra de equilibrio ser4

2 ¥

e~ " T a5 ®
vy la temperatura del bafio es T, . La temperatura de la interface debe ser infe-

riora Ty enuna cantidad ST« v) para que el crecimiento ocurra a una veloci-
dad v. Cuanto mayor sea AT mayor serd v. Pero debe haber un flujo de calor
desde la punta, cuya temperatura es .

- .28 .
TI~Tf T AS gT{V) .. | {10y
hacia el bafio ( T_, ), ¥ si Ty - Tw €8 muy pequefio no habrd gradiente de tempe-
ratura delante de la interface para que el calor latente sea conducido. De modo que
debe haber un balance entre crecimiento y dlSlpacuSn calérica y una velocidad com-

patible con ambas condiciones.

Ivantsov (10) mostré que un paraboloide de revolucién isotermo es el {nico
cuerpo que puede crecer sin deformarse. Esta forma es cercana a la de la dendrita.
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 8in embargo, enelestado estacionario que estamos considerande, la componente
normal de velocidad en cada punto deber ser '

V(gﬁ):;v'(O) cos ¢ ' (11)

donde 915 = 0 indica la punta (Fig. VI - 5)

Fig. VI - 5. Dendrita en forma de paraboloide
de revolucién.

En la punta

2y

T, = Tf-—f"z—g—- ST.(V(O)) 12)

I

En un punto en que la normal forma un 4ngulo ¢ con el eje del cuerpo

2 ¥ K S '
T, = T, - ———— =~ T (V 13
I f A S { (Lf!)) . {13)
donde K es la curvatura media en ese punto.
Si Ty (0) = Ty (),
2% 1 — '
5 (2R - Stoign - ST o) (14)
Esta relacidén es imposible si el éuerpo es un paraboloide de revolucién. En efecto,
supdngase que St = 7 ; entonces '
28 (1l.-%)=2X0O $ ~1 | (12
~5 ( = K) /LL. (cos 11.' ‘) (15)
que describe un cuerpo con
— _ 1 _AS V(0 _
K = ? —‘2—2}()—&)— (COS (P 1) (16)

Que no es un paraboloide de revolucién.
Luego, una dendrita no puede ser un cuerpo isotérmico.

El problema de resolver el crecimiento dendritico real (superficie no isotér-
mica) presenta dificultades serias. La determinacién de una forma en un campo tér-
mico s uh problema de contorno, y no se conoce la superficie sobre la cual pueden
aplicarse las condiciones de contorno, '



Ademds, en la mayoria de los modelos hay n incégnitas frente a n - 1 con-
diciones impuestas. Esto se debe al hecho de que el problema es de no-equilibrio y no
se pueden imponer condiciones termodindmicas que se refieren al equilibrio. Esto ha
sido llamado por Bolling falta de completicidad del problema de optimizacién.

La iinica condicién que resulta aplicable hasta ahora, es el criterio de mdxi-
ma velocidad de avance de la punta. La solucién para un cuerpo no-isotermo no puede
obtenerse de forma general amaliticamente. Pueden obtenerse soluciones aproximadas
y Ia velocidad, tamafio y direccién de Ia dendrita predecirse; la concordancia con los
datos experimentales, usando el criterio arriba mencionado, es buena. El criterio de
mixima velocidad no est4 fundamentado y es muy probable que no sea un principio bd-
sico, sino sélo un corolario de un principio irreversible general..

En un metal puro la expresién para la curvatura de la punta de la dendrita
puede obtenerse en una forma cruda que puede usarse para predecir las direcciones
de crecimiento. Los resultados son consistentes con todas las direcciones observa-—
das experimentalmente.

II. 2 Teorias que consideran estados no-estacionarios

La aparicién periédica de ramificaciones en las dendritas de los metales (y
del hielo) sugiere que el tamafio de la punta y ia distribucién de temperatura alrede-
dor de elia puede fluctuar periédicamente. Ello sefiala que el crecimiento dendritico,
€n esos casos, no se produce en condiciones estacionarias,

Cahn (14) sugiri§, en base al trabajo de Mullins y Sekerka {1) sobre la estabi-
lidad de una interface curva, que la punta debe crecer hasta que alcanza el radio eriti-
co de estabilidad. Entonces se hace inestable y crecen puntas separadas, cada una de
menor tamafio. Estas puntas a su vez, crecen hasta que se hacen 1nestables y asisi-
guiendo. La secuencia se ilustra en la Fig. VI - 6. Tt o :

i
I

Estable Inestable  Eslable Inestable
Fig. VI- 6. Ramificaci6én de dendritas (Ref. General 1, Cap. II)

Por otra parte, los trabajos de Williamson y Chalmers (15) han demostrado
que las ramas secundarias de una rama primaria no crecen independientemente , si-
no que cada una estd influenciada por el campo térmico de sus vecinas. Por esta ra-
zdn, las ramas secundarias crecen a una velocidad inferior a la de la primaria.

Resulta interesante mencionar los resultados obtenidos por Oldfield (16} con
un estudio numérico del crecimiento dendritico. Dichos resultados pueden resumirse
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como sigue. No hay una tnica velogidad de crecimiento para un radio de la punta de
la dendrita dado; la velocidad reafdepende de que la punta esté acelerada o desacele-
rada. Existe un acoplamiento entre la punta y las regiones vecinas del cristal: cuan-
do la punta se desacelera, . se produce un adelgazamiento en las regiones anteriores
del cristal que afecta las velocidades de crecimiento en estas posiciones. Se supone
que estos efectos pueden combinarse para predecir un modo oscilatorio de la punta.
En el caso del estafio, las oscilaciones son pequefias para una dendrita gque crece en
un bafio sobreenfriado en 3 - 5°C y el espaciado de ramas es del orden de 1073 cm.

Cada oscilacién produce una perturbacién en las regiones anteriores del
cristal, y esa perturbacidn es estable y sigue creciendo hasta desarrollarse én una
rama cuya punta estd sujeta al mismo modo oscilatorio que la rama principal. Por
lo tanto puede desarrollar ramas a su vez. Se predice que a mayor fuerza impulso-
ra cinética corresponde un espaciado de ramas mayor .. -

Los resultados experimentales de numeroses autores (Weinberg y Cha ln'ier_-s
(17), Rosenberg y Winegard (18), Orrok (19), Lipdenmeyer {20), Walker (21}, '

Colligan y Dayles (22)) confirman la ley de crecimiento

v o« ( AT

1I1. Direcciones de crecimiento dendritico

El crecimiento dendritico se produce siempre, segin fue sefalado por
Weinberg y Chalmers (17) segin direcciones cristalogrdficas bien definidas. Estas
direcciones son:

Z 100 > para materiales FCC

{100 > oom " BCC
{1010 > v L HCP
<110 > 0m " tetragonales B.C.

Estas direcciones coinciden con el eje de la pirdmide cuyas caras son los planos m4s
compactos con los cuales puede formarse una pirdmide (salvo el plano basal en la es-
tructura HCP). '

La anisotropia de la relacién existente entre-la velocidad de crecimiento y la
fuerza impulsora cinética provee una explicacién general para las caracteristicas
cristalogrdficas del erecimiento dendritico.

Si no hubiera anisotropia, el crecimiento estaria controlade enteramente por
condiciones térmicas, Sin embargo ello no ocurre, las direcciones de crecimiento de
dos cristales vecinos pueden ser totalmente diferentes en funcién de la orientaci6n de
Jlos mismos, y no coincidir con la:-direccién de extraccién cal6rica., 1a Fig. VI = 7-
muestra un bicristal de-plomo ¢recido unidireccionalmente v que en un momento dado
fue retirado del horno para producir una inversién de temperatura. En un cristal la
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direccién de crecimiento dendritico coincide con la del flujo calérico mientras que en
el otro es totalmente distintas.

Fig. VI-17. Independencia de la direccién de creci-
miento y las condiciones térmicas.
(Ref. General 1, Cap. H).

El h4bito que se observa en los metales FCC podria explicarse si se mostrara
que la velocidad de crecimiento es mayor en las direcciones ¢ 100 > que en las {111
Elavance de la direccién <100 estarfa limitado por el avance mda lento de los pla-.
nos {,111} que forman los lados de una pirdmide truncada por un plano {100} (Fig.
VI - 8). Esta forma piramidal no se ajusta, sin embargo, a los requisitos.de flujo ca-
I6rico exigidos para un crecimiento en estado estacionario. La forma redondeada de
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1a Fig. VI - 9 salva esta dificultad si se puede bacer una correccién para el cre-
cimiento m4s lento de los planos {11 1} con respecto a los {100} . La transi-
cidn estre los dos tipos de planos es a través de planos no cristalogrdficos (@lto
fndice); estos planos crecerfan a una velocidad superior a 1a de los {111} enla
punta.

<o >

<I00> St
o <loo s

<100 >

Fig. VI - 8. Geometria de la punta de la dendrita.
(Ref. General 1, Cap. II)

!

<0 s

. <UL >

| <003
<tee > b2
s A& SFettes
< 209
'

Tig. VI - €. Geometria real de la punta de la
dendrita (Ref. General 1, Cap. II}).
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La anisotropfa en la velocidad de crecimiento indica que la interface, si bien
difusa, crece por la propagacién lateral de escalones, :

Bolling y Tiller (13).concluyen que_.la fuerza impulsora para el crecimiento

dendritico en metales es lo suficientemente baja como para que opere el mecanis-
mo de escalones difusos. :

IV. Espaciado de ramas dendriticas

Las experiencias de Weinberg y Chalmers (17) mostraron que el espaciado de
ramas dendriticas primarias, en el caso del cobre, aumenta con el sobreenfriamien-
to.

’

-

Este aumento puede explicarse cualitativamente en base a que el desarrollo
de una perturbacién loeal de una superficie en una inestabilidad que creceri para
convertirse en una rama dendritica, exige un gradiente negativo de temperatura cer-
ca de la superficie que exceda un cierto valor minimo. La regién de la superficie
que rodea a una inestabilidad en desarrollo estard siempre frente a un gradiente de
sobreenfriamiento inferior al de las regiones no perturbadas, como se ilustra en la
Fig. VI - 10.

Ioolerma

Bl

Fig. VI - 10. Distribucién de temperatura cerca desunz
rama dendritica (Ref. General 1, Cap. II}.

Comeo se observa en la Fig. VI - 10, la isoterma esti perturbada entre B y
B', y el espaciado minimo serfa AB, puesto que mds alli de B y de B' las condicio-
nes térmicas son andlogas a las que permitieron el desarrollo de la inestabilidad en
A,

Si se aumenta el sobreenfriamiento, habrd un incremento en.la generacién de
calor latente y por lo tanto aumentara la distancia AB en la cual el gradiente es in-
suficiente para permitir el desarrollo de ramas.

8i la teorfa de la inestabilidad para el crecimiento dendrfitico es correcta, la
distancia entre posiciones sucesivas del sitio en que la inestabilidad se desarrolla
decreceria con el aumento del sobreenfriamiento, y el proceso propuesto para la
producecién de ramas tendria un espaciado menor, porgue el radio de curvatura es
menor para mayores sobreenfriamientos.
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Sin embargo se obsérva a menudo que algunas ramas son eliminadas por sus
vecinas por lo que se puede afirmar gue el proceso térmico controla la “'superviven
cia" de las ramas mds bien que su iniciacién. Un argumento similar puede aplicar-
se pdra el espaciado de las ramas de orden superior al prlmero

El espaciado entre ramas del mismo orden es aproximadamente constante,
observidndose experimentalmente, que cada generacién sucesiva presenta un espa-
ciado y un tamafio inferiores a la generacifn anterior. No existe aln una teoria sa-
tisfactoria desde el punto de vista cuantitativo acerca del espaciado de ramas den-
driticas.
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VII. SUBESTRUCTURA DE MOSAICO-

1. GENERALIDADES'

Cuando el gradiente de temperatura en el liquido, a partir de la interface, es
positivo, se ha visto que la interface plana es estable frente a 1as perturbaciones que
puedan aparecer en la misma. '

Los experimentos de decantacién (procedimiento que consiste en separar brus-
camente un cristal que crece del liquido), muestran que si bien la interface sélido-1i
quido es plana al menos en una escala > 1073 crn', el solido resultante no es perfec-
to. En efecto, generalmente se observa una subestructura de macromosaico en 1os
monocristales. Esta estructura, llamada estriaciones, es un conjunto de sub-granos
con una seccién transversal cuadrada o hexagonal de ~» 1 x 1 mm, separada por hor-
des de bajo dngulo. Las desorientaciones entre estriaciones adyacentes pueden variar
entre unos pocos minutes de arco hasta 5%, pero es por lo general de 1 - 2° de rota-
cién alrededor del eje del especimen. Las estriaciones se desarrollan durante la so-
lidificacién y crecen a partir de un nficleo comn.

La seccidn transversal de un especimen estriado estd ilustrada en la Fig. VIF1.

1

— .
1

Fig. VII - 1, Seccion {ransversal de un especimen
estriado (esquemdtico). (Ref. General 2, Cap. II).

Los bordes de bajo d4ngulo entre estriaciones se deberfan a conjuntos de im-
perfecciones, v las caracteristicas de los contornos dependen de la pureza; son de-
rechos en metales impuros pero se hacen mds irregulares o curvos a medida que 1a
pureza aumenta.

2. Origen y crecimiento de las esiriaciones

La subestructura de macromosaico fue descubierta por Buerger (1){2), pero
no fue estudiada en detalle hasta que Teghtsoonian y Chalmers (3) analizaron sus ca-
racteristicas en cristales de plomo y estafio. Estos autores encontraron que el an-
cho de las estriaciones y la desorientacién entre ellas decrecen cuando la velocidad
de solidificacién aumenta, y que los bordes de las estriaciones se desvian de la di-
reccién del flujo calérico hacia la direccién dendritica para altas velocidades. Tam-
bién investigaron las estriaciones con rayos X y mostraron que son predominante-
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mente deltipo "Tilt". En trabajos posteriores, esta estructura fue hallada en un
gran niimero de materiales crecidos con diversas técnicas,

-

El uso de métodos de figuras de corrosién (4,5) ha probado que las estriacio-
nes estdn constituidas por dislocaciones. Probablemente las dislocaciones pueden
originarse durante el crecimiento cristalind de varias formas; como son defectos
de no-equilibrio, pueden formarse solamente como resultado de condiciones de no-
equilibrio durante el crecimiento.

Entre las diversas especulaciones acerca del origen de las dislocaciones en
los cristales solidificados a partir de su propio liquido, la Gnica que no ha sido re-
chazada es la de Jackson (6), (Jackson (7), Schoeck y Tiller (8)) Este autor desarro-
116 la idea (9) de que las dislocaciones provienen de particulas de impurezas atrapa-
das en el cristal, y sugirié que estas inclusiones son las responsables de la nuclea-
cibén heterogénea en los metales '"puros’'. o

No existe ninguna comprobacifn experimental de las ideas de Jackson, si
bien se acepta en general que afin en metales relativamente puros la densidad de-
dislocaciones generadas durante la solidificacién aumenta cuando la pureza decre-
ce, pero no es alterada por la velocidad de crecimiento.

Las ideas de Jackson fueron usadas recientemente por Jaffrey y Chadwick (10)
para desarrollar un modelo acerca de la formacién de las estriaciones y presentar
evidencia experimental en apoyo de ese modelo. Sin embargo, no se encontré ningu-

na evidencia en estudios de microscopia electrénica de la presencia de particulas
atrapadas en las estriaciones.
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VIII. REDISTRIBUCION DEL SOLUTO EN _PRES‘EI‘\IC-IA DE UNA INTERFACE PLANA.

i) CONSIDERACIONES GENERALES

Al tratar la solidificacién de un metal idealmente puro se significé que en el
estado de equilibrio la separacién entre la fase sélida y la fase liquida puede ser re-
presentada por un punto. Dicho punto corresponde a la temperatura Ty de equilibrio
llamada también punto de fusién.

En la préctica, la existencia de un metal completamente puro es una abstrac-
cién toda vez que afin en los casos méds extremos-de pureza (como los materiales ob-
tenidos por fusién zonal) existen partes por millén de impurezas que forman con el
metal aleaciones de alta dilucién. Luego, un tratamiento realista de los procesos de
solidificacién corresponde al tratamiento de las aleaciones. Las aleaciones pueden
ser binarias o multicomponentes. Por razones de simplicidad se han de tratar en
este capitulo los procesos de solidificacién de aleaciones binarias diluidas para las
cuales el estado de la teoria es satisfactorio y permite, por otra parte, extrapola-
ciones aceptables para el tratamiento de las aleaciones multicomponentes con las
cuales ei metalurgista se encuentra en la préactica.

Asi como en el caso de un metal idealmente puro el equilibrio S-1. queda de-
terminado por una femperatura univoca, la temperatura de fusién, enel caso de una
aleaciSn binaria el equilibrio quedz convenientemente representado por dos lineas:
la linea liguidus .por encima de la cual la fase liquido es la estable y la linea sélidus
por debajo de la cual el s6lido es el estable. De la observacién de los diagramas bi-
narios existentes (1) puede concluirse yue con la excepcién de los casos poco frecuen-
tes de puntos de fusién congruentes las lineas liquidus y s6lidus no coinciden. La con-
secuencia de este hecho es importante; aunque la composicién promedio de la alea-
cién no cambie duraate el proceso de solidificacién, el sélido y el liquido que coexis-
ten en cada momento van cambiando sus composiciones. §j el equilibrio no es total
durante todo el proceso, lo que significaria tiempos de solidificacién v coeficientes
de difusidn completamente diferentes a los existentes en los procesos reales, la dis-
tribucién del soluto en el sélido no ha de ser homogénea.

La distribucién del soluto como resultado del proceso de solidificacién ha de
ser tratada en este capitulo imponiendo al sistema las siguientes condiciones:

i) Las aleaciones a tratar serdn aleaciones binarias diluidas,

Fl

ii) El1 proceso de solidificacién ser4 unidireccional 1o que puede ser visualizado
por un cilindro que solidifica paulatinamente desde un extremo al otro.

iti) La interface S6lido-Liquido permanece macro y microscdpicamente plana en
todo momento.

iv) La interface S6lido-Tiquido se desplaza a una velocidad constante durante todo
el proceso,
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. En estas condiciones se trata de determinar cual es la composicién quimica
a lo largo del eje longitudinal del ecilindro ya sélido.

iiy COEFICIENTE DE PARTICION

Las Figs. VIII - 1 a) y b) corresponden a los dos tipos de diagramas de fases
posibles cuando un soluto B es agregado a un solvente A. El diagrama de la Fig.
VIII - 1a)es el més comin y en este caso el elemento aleante disminuye la tempera-
tura de fusién de la aleacién con respecto a la del solvente puro. Todo el anflisis si-
guiente serd realizado para este caso. Sin embargo es posible probar sin dificultad
gque puede ser extendido al caso menos frecuente del Fig. VIII - 1 b) en que el agre-
gado de soluto se traduce en un aumento de la temperatura liguidus de la aleacién

T4 2. b1
'3/9\9 k<1 L °
S s
AT > A :
a)"—"“'" é-a é) — %E?

Fig. VI - 1. Diagramas posibles de equilibrio
entre dos elementos Ay B.’

T
I

¥

Fig. VIII - 2. -

La Fig. VIII - 2 indica un diagrama binario andlogo al de la Fig. VII - 1 a).
A los efectos del tratamiento de la digtribucién del soluto se ha de considerar que
las lineas liquidus y s6lidus son rectas. Esta simplificacién es en general correcta
para el caso de aleaciones binarias diluidas, que como se ha dicho constituyen la
base del tratamiento en desarrollo.

Luego, del diagrama se puede determinar el coeficiente de particién de
~eguilibl:'io kg = Cg/C [,- Corresponde a la relacién existente entre la concentra-
cién del sélido y la del liquido en equilibrio con €1, Este coeficiente tiene, pues,
un valor que es caracterfstico del diagrama de equilibrio considerado. Para el ca-
sode la Fig. VI - 1a) ko < 1, mientras que en el caso de la Fig. VIII- 1 b) k> 1.
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Por otra parte se define el coeficiente efectivo de particién ke por la relacion
ke =Cg/C,, . Es la relacién existente entre la concentracién del sélido que
se forma con el liquido de concentracién promedio, el que puede ser represen-
tado por la concentracién que posee el liquido situado a una distancia aprecia-
ble medida a partir de la interface. De alli la notacién C_,

Como se ha de ver mds adelante con méds detalle el valor de ko depende de
las condiciones en las cuales se realiza el proceso de solidificacién.

iii) DISTRIBUCION DEL SOLUTO

De acuerdo a las condiciones impuestas a la aleacién que solidifica, la
Fig. VOI - 3 indica que la interface sé6lido-liquido se desplaza de izquierda a de-
recha permaneciendo macro y microscépicamente plana. Interesa conocer la dis-
tribucién de soluto a lo largo de la fraccién solidificada. '

Sl /xgaf%

"t A —b
Fig. VIIT - 3. Geometria de la solidificacidén
unidireccional
Existen diferentes hipdtesis de la distribucién del soluto . Para un es-

tudio exaustivo de las mismas el lector es referido al trabajo de Tiller (2)
Fundamentalmente son tres los casos extremos a tratar. En general la rea-
lidad no responde exactamente a ninguno de ellos pero su conocimiento permite de -

terminar las condiciones aproximadas bajo las cuales se desarrolla el proceso real,

a) Equilibrio mantenido en todd momernto

Fig. VIII-4
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Congidérese en la Fig. VII-4 la aleacidon de composicion C,- Al comen-
zar la. solidificacidn el sélido que se forma lo hace con la composicion ksCgy;
a medida que el proceso se desarrolla la composicién del sélido se desplaza
sobre la linea sélidus mientras que la del liquido lo hace sobre la linea liquidus.
AsI por ejemplo al bajar la temperatura de la interface a T, (En este caso se
desprecia el sobreenfriamiento cinético necesario para impulsar el proceso de
solidificacion) la composicidn del sélido serd Cg y la del liguido Cy,. Como el
equilibrio se mantiene en todo momento, todo el sélido y todo el liquido poseen
dichas composiciones. En cuanto a la cantidad de fases que coexisten puede ser
calculada aplicando la regla de la palanca.

Al llegar la interface a la temperatura Tg todo el sdlido posee la compo-
sicién C, mientras que el liguido que resta posee la composicién Co/ky. Por
debhajo de T3 la totalidad del sdlido posee la composicién C que es la de la alea-
cibén bajo estudio.

&
8
N
X i

Fig. VIII-5

La Fig. VIII-5 indica la composicién de la barra solidificada, a lo largo
de la distancia L. Es homogénea e igual a C .

Para que este proceso se cumpla el avance de la interface debe ser
infinitamente lento de manera que en cada instante los procesosg de difusidén en
estado sélido y de difusién y mezclz por conveccién en el estado I{quido igualen
las .composiciones que indica el diagrama de equilibric. Es evidente que en la
préictica ello no ocurre y que un proceso de esta naturaleza sélo puede ser ima-
ginado en fenémenos geolégicos. Con cierta aproximacidn pudiera ocurrir en el
caso de solutos intersticiales como el C y el N en los aceros cuyos coeficientes
de difusién en el liquido y el sélide son mucho mayores que los de los dtomoes
sustitucionales (3).

En la hipétesis bajo tratamiento el kg = ky toda vez que en cada instante
del proceso de solidificacion se cumple el diagrama de equilibrio.

b) Hipbtesis de Pfann: Mezcla total del liquido en cada momento. Difusicn
en el sdlido: despreciable.
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Esta hipétesis de reparticion de soluto recibe también en la literatura
el nombre de hipdtesis de Scheil quien fué uno de los primeros en enunciarla.
Las hipdtesis sobre las cuales se basa la reparticién de soluto son las siguien-
tes: ' o :

i) La difiisién en el estado g6lido es despreciable .

ii) La mezcla en el liguido es completa por lo que la concentracién serd
uniforme en cada momento,

iii) k, = Cte.

iv) En la interface sélido-liguido hay equilibrio termodindmico, es decir,
las concentraciones en el sblido y en el liquido pueden ser determina-
das a partir del diagrama de estado: CS {i) = kOCL (i).

Para el tratamiento deben  tenerse en cuenta los siguientes términos:
S = Cantidad total de soluto en el lfquido inicial por unidad de volumen total .

8 = Cantidad de soluto que permanece en el liquido para un estadio dado de la
solidificacidn por unidad de volumen total.
g = Fraccién de volumen que ha solidificado,

Cs Concentracién de soluto en la interface Sélidediquido.

Cp,= Concentraci6n de soluto en el liguido

k0 = Coeficiente de participacidén de equilibrio
Por definicién Cg/C; =k, luego Cg =k, Cp ' (1)

Por otra parte

5
L= T-g ®
Es decir
: k
Cg= —of 3)
l-g

8i a partir de una fraccién solidificada g se considera una cantidad infi-
nitesimal dg adicional que solidifica, la concentracién Cg en esa capa serf

ds )
Cg = dg @)
Congiderando (3)

s koS

dg l-g
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Integrando entre So y S

5 g

dS - _ ko dg

5 1-g )

So o
ko
S = Sol-g) 6)
Considerando {4) .
ko -1

C = - as . ko So {1 - g)

5 dg

Como §, = C, (concentracién inicial del liquido) queda:

Cg=ko Co (l-g)X°~1

En el modelo de crecimiento unidireccional la representacién Cgvs g
puede gser sustituida por CS vs L. Fig. VIII-6.

Fig. Vili-6
Distribucién del soluto en el sélido segin el modelo de Pfann.

En 1z figura puede obgervarse que segin este modelo de distribucién
de soluto la primer parte que solidifica es mds pura que la Gltima, es decir
existe una transferencia de soluto (o solvente si k, es mayor que 1) desde 1z
cabeza a la cola del cristal solidificado unidireccicnalmente .
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En este caso ke =k toda vez que en cada momento del proceso la com-
posicidn del liquido serd uniforme y corresponderd a un valor de Cy, dado por el
diagrama de equilibrio, Como en la interface se cumplen las condiciones de e-
quilibrio k, = Cg (i)/CL @) = kg = Cg i)/ C,, pues Cy, i) = C,, -

La figura VII-6 también indica que la distribucién de soluto no presenta
ningin estadio estacionario. Ello es debido a que la concentracién del liquido
cambia constantemente de  valor durante el proceso de solidificacién.

La distribucién de soluto dada por la hipbtesis tratada antericrmente es
obtenida en forma aproximada en la préctica si se procede a un vigoroso mez-
clado del !fquido ya sea por medios mecénicos o electromagnéticos. Como se ha
de ver més adelante resulta muy dificil evitar, al menos para velocidades altas
de avance de la interface S-L, la formacién de una capa enriquecida en soluto,
enfrente de ella.

¢ ) Hipdtesis de Tiller, Jackson, Rutter y Chalmers: Difusién desprecia-
ble en el estado sélido; mezcla en el egtado liquido: sélo por difusién.

Para este tratamiento las condiciones impuestas al sistema por Tiller
y coautores (4) son lag siguientes:

i} La difusidn en el sélido es despreciabie.
ii) El mezciado del scluto en el liquido solamente se realiza por difusidn,
es decir la conveccién es cero.
iif) k, = Cte . _
iv) Hay equilibric termodinimico en la interface por lo que en ella se
puede aplicar el diagrama de estado.

K

= % Solute

Fig. VIII-7

La Fig. VIII-7 indica el diagrama de equilibi-io de una aleacidn para
k, menor que 1. Ei liquido original tiene una concentracién C,. Por consiguien-
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te la primer capa de sélido que se forma tiene una composicién koC,. A medida
que la solidificacién progresa la concentracitn del lfquido también aumenta en
las inmediaciones de la interface. Como en la interface existe equilibrio ternio-
dindmico Cg (i} = koCy, (i) lo que se traduce en un aumento de concentracién ea
el sélido. Este aumento de concentracién en el sélido v en el liquido seguird
hasta que se forme un estadio estacionario. Ello ocurre cuando ia concentracion
en el liquido inmediato a la interface es Co/ko. El sélido que se forma a partir
de él es C,

Al alcanzarse el estadio estacionario la cantidad de soluto segregado en
la interface S-L por unidad de tiempo sera igual a la cantldad de soluto que di-
funde méds alld de la interface en el mismo lapso.

Para un sistema dado el grado de segregacién en la interface depende
de la velocidad de solidificacifin R (cm/seg). A su vez la velocidad de difusidn
del soluto desde la inferface hacia el liquido estara gobernada por el coeficien-
te de difusién del soluto en el liquido: D (ecm2/seg).

Mientras que el avance de la interface es del orden de 1-10 em/minutc,
para el caso de cristales crecidos unidireccionalmente en el laboratorio, el
coeficiente de difusién del soluto en el liquido es del orden de 5 cm2/dia. Se
hace evidente que la diferencia se traduce en la formaciéon de una capa enriqua-
cida en soluto frente a la interface la que permanece inzlterable durante el es-
tadio estacionario. La Fig. VIII-8 indica las concentraciones de soluto en el
solido y el ligquido a medida que avanza el frente de solidificacién hasta alcan~
zar el estadio estacionario. Por su parte la Fig. VIII-9 indica para las diferen-
tes posiciones de la interface en la Fig. VIII-8 {, II, III) la distribucién de
soluto en ambas fases:

£ :‘é i
C: /Ax . ..__.%/ \
' Sl Felo
Co '/ ?
ksl

L ' -l
Fig. VII-8
Distribucicnes de soluto en el liquido y el séhdo en la interface a lo largo

del proceso de solidificacién enun cristz! con interface plana hasta alcanzar
el estadio estacionario.
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Fig. VIII-9
Distribucion del soluto a ambos lados de la interface para las posiciones
I, II y Il de 1la Fig. VIII-8,

Puede observarse en la Fig. VIII-? que la distribuci6n de goluto en el
sélido presenta un transiente inicial que precede a la aparicidn del estadio es-
tacionario.

Estado estacionario: Cdlculo de Cy,

A continuacién se ha de presentar el cdlculo de la distribucidn del solu-
to situado enfrente de la interface para el estadic estacionario (4):
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Fig. VIII-10
Distribucidtn de soluto frente a la interface para el estadio estacionario,

Como el crecimiento que se considera es unidireccional, el problema
puede ser tratado como unidimensional .

En la figura VIII-10 la cantidad de soluto que difunde a través de un
plano de area unitaria perpendicular a Ox' por unidad de tiempo es
D dC/dx), . El que sale a través de la seceidn en x' +dx' es DAC/dx)y gyt
El flujo neto en el volumen elemental serd-D{d2C/dx2) por unidad de volumen.

Por otra parte si al sistema de coordenadas se lo considera sclidario
a la interface, la solidificacién puede ser representada moviendo la distribu-
cién de soluto en el liguido, C1,, Fig. VII-10 a una velocidad R{cm/seg).
En esas condiciones el flujo neto de seluto fuera del mismo volumen conside-
rado antericrmente sera R {dC/dx).

Fn el estadio estacionario ambas cantidades deben de ser iguales por lo
que es posible obtener la siguiente ecuacién diferencizal

2
p d%¢ R & = o s

ax1~ ¥ dx’

siendo %' = distancia medida a partir de la interface.

La distribucion de soluto enfrente de la interface, es decir la determi-
nacion de Cp, = f (x'} estard dada por la solucién de la ecuacién diferencial (1)
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para las siguientes condiciones de borde:

para X'= o CL =G,
para x'=o0 ; CL = Co/ko

La solucion general de (1) para el estadio estacionario es:

CL=Ca-exp(—%)+Co 2)
siendo c
Co=—-2 - C
a~ o 0
por-lo que la ecuacidn (2) queda
Cr, = Co Ll-l- l-ko oxp (—M)j’ (3)
ko D

La ecuacién (3) corresponde a la distribucion de soluto enfrente de la
interface . Al ser de tipo exponencial puede ser definida una distancia carac-
teristica x' =D/R en la que el exceso de concentracién disminuye a 1/e de su
valor inicial

D=5 ef)?z/o/,z,

— L3

Fig. V1II-11 .
Variacidn de la distancia caracteristica con la velocidad de solidificacién pa-
ra un coeficiente de difusidén dado,

La fig. VIII-11 indica la variacién de la distancia caracteristica D/R
en funcion de la velocidad de avance de la interface, R, para un coeficiente
de difusién del soluto en el liquido de 5 cm2/dfa. Fisicamente significa que
la curva Cy, se hace méds empinada 2 medida que R aumenta.
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Transiente inicial

Las Figuras VIII-8 y VIII-9 indican la existencia de un transiente ini-
cial en la distribucién del soluto. En la Fig. VII -9 III) puede observarse que
debido a la conservacidn de solute el déficit de soluto existente en el sélido

con respecto a C, es igual a la cantidad de soluto acumulada frente a la inter-
face.

El tratamiento del transiente inicial ha sido realizado por Tiller y
coautores (4) y posteriormente por Smith y coautores (5). Las condiciones que
debe de satisfacer C§ en el transiente inicial son: (6)

i) Debe aumentar desde k, Co, valor que posee la primer capa que
solidi fica .

e . ’ - .
ii) Debe acercarse asintoticamente a C, a medida que progresa la so-~
lidificacion.

iii) Debe aumentar continuamente desde kOCO a C,

iv) Por conservacién del soluto el drea situada entre Co y Cg en el sé -
lido debe de ser igual a la situada entre Cy, y Cq en el estado liquido.

Segiin Tiller y coautores (4) la ley de variacion corresponde a la ex -
presién:

Cszco[l—(l—ko)exp (-1% x):( (1)

siendo X = distancia medida desde el comienzo de la muestra,

r

Por su parte Smith y coautores (5) determinaron la siguiente expre-
8idn:

Cg (x) =(;—0 i 1 +erf (}[ /2) + 2 ko - 1) exp l_—ko (1._k°) % x]

er(.[(zk()"l)!{/_.% x] @)

La mdxima diferencia que se obtiene entre valores dados por ambas
expresiones es del 20% mientras que la promedio es de unos pocos porcientos.

En consecuencia, pese a que la expresiéon (1) es menos exacta es mds conve -
niente .
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La ecuacion (1) tiene una distancia caracteristica D/kOR por’lo que su
forma no solamente depende de R sino de k,. La Fig. VIII-12 indica la relacién
Cg &)/Cq = f ®x/D) para diferentes valores de kg

Cﬂ

Fig. vlII-12 2
Distribuciones de soluto en el transiente inicial en funcién de diferentes valo-
res de Ky -

Transiente Final

La situacidn de estadio estacionario planteada en las Figuras VIII-§ y
VIII-9 se mantiene mientras haya suficiente espacio frente a la interface pa-
ra albergar el exceso de soluto, cuya ley de variacidn ha sido czlculada an-
teriormente. Sin embargo, cuando esa distancia se hace muy pequefa durante
la etapa final del proceso de solidificacidn la situacién corresponde a la esbo-
zada en la Fig. VIII-13.

Como consecuencia, la concentracién del liquido aumenta por encima
del valor Cy/ko existente en la interface durante el estadio estacionario. Con-
secuentemente el gélido que se forma a partir de dicho liquido es mucho mds
rice en soluto.
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Co % 7.

Fig. VIII-13
Situacidén correspondiente a la distribucién de soluto en el liquido cuando el
proceso de solidificacién unidireccional llega a su fin,

Una vez finalizado el proceso de solidificacién la distribucién final del
soluto en el sélido serd el indicado en la Fig. VIII-14.

:

N

boc,

}
™~
!
V

Fig. VII-14
Distribucién final del soluto en el sélido segun la hipétesis de Tiller y coau -
tores (4) para solidificacion unidireccional .

Por razones de conservacion de soluto las dos areas rayadas deben ser
ignales,
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El calculo matemadtico del transiente final ha sido desarrollado por
‘Smith y coautores (5) quienes obtuvieron una solucidén para Cg funcién de x5,
distancia medida desde el final de la muestra.

ColX) _y, o(1ko)

R
exp (-2 —X2) +
Ca ’1 + ko P ( D )

+ 5 Q_ko)(z_.l@) eXp (_6 sz) .+...
(1 + ko) (2 + ko) D

4+ @n-1)3 -ko) (2 -ko) ... n - ko) exp(—n(n+1]B X9 )
(1 +ko) (2 +ko)... (n + ko) D

Para k, {1 esta serie diverge hacia ga para xg = 0. Para cualquier
otro valor la serie es convergente. La Fig. VIII-15 indica diferentes transien-
tes finales para varios valores de k.

Gl
Co

’ Fig. VIII-15
Segin Smith y coautores (5). Diferentes valores de la segregacién correspon-
diente al transiente final en funcién de la distancia tomada a partir del final
de la muestra y distintos valores de k. ) ' '

Cambios de la velocidad de solidificac_ié_n_

Hasta el momento Se ha considerado que el proceso de solidificacién
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se desarrolla a una velocidad R constante . Tanto el transiente inicial como
la distribucién de soluto existente frente a la interface poseen distancias ca-
racteristicas que dependen de dicha velocidad R. Ya se ha diche que por ra-
zones de conservacién de soluto las dreas situadas entre Cg y C, en el caso
del transiente inicial y entre Cy, y Co enfrente de la interface deben ser igua-
les.

Si en el estadio estacionario ocurre una variacidn de la velocidad de
avance de la interface, la pendiente de C; varia toda vez que la distancia ca-
racteristica de Cy, depende de D/R. Como consecuencia un aumento de R dis-
minuird el volumen de soluto situado enfrente de la interface. Ese déficit de
soluto debe aparecer en el sélido de manera que la conservacion de soluto
se mantenga, Fig. VII-16.

%

s §

Cs

A= B+C

Fig. VIII-16
Distribucion de soluto en el sdlido v en el liquido luego de un aumento de la
velocidad de solidificacidn en el estadio estacionario.

Cuando aparece una disminucién de la velocidad de solidificacién R
ocurre lo opuesto, es decir aparece un empobrecimiento de soluto en el sé-
lido que compensa el mayor volumen de soluto acumulado frente a la inter-
face.

Variacion del k. durante el proceso de solidificacién segin la hipétesis de
Tiller y coautores. '

En el momento en que se iniciala solidificacion y por ende el transiente |
inicial ke = ko toda vez que Cg/Cpoq = k,C/C,,. A medida que se desarrolla
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el proceso mieniras C tiende a C,, C,, permanece inalterado e igual a C,.
Por congiguiente en el transiente inicial kg varfa continuamente de ka1,
valor que mantiene durante todo el estzdio estacionario. En el transiente fi-
nal k, vuelve a disminuir hacia k; toda vez que a medida que se acerca el
final de la solidificacidén la composicién del 1iquidc tiende a uniformarse pues
las distancias mds remotas contadas a partir de la interface entran dentro del
orden de los valores de D/R.

d) Mezclado parcial del soluto en el liguido.

Los casos tratados hasta el momento son casos extremos que. dificil-
mente pueden encontrarse en la prdctica. Asi como una mezcla completa en el
liquido s6lo puede lievarse a cabo por medio de un agitado vielento del liquido,
la eliminacién completa de la conveccion 86lo puede lograrse en casos muy
especiales. '

Anteriormente se ha visto que para un sistema de mezclado de liguido
s6lo por difusién el ke puede variar entre k, v 1 segin el estadio de la soli-
dificacién que se considere. Burton, Prim y Schlichter (7) han analizado el
problema de la variacién del ke con las condiciones bajo las cuales se reali-
za el proceso de solidificacién.

Los citados autores consideran que cualquiera sea el tipo de flujo exis-
tente en el iiquido la velocidad se aproxima a ceroen la interface excepto,
claro estd, para el flujo normal a la interface que es el responsable del cre-
cimiento cristalino: Se considera que independientemente del régimen laminar
o turbulente existente en el liquido, existird en contacto con la interface una
capa limite de soluto en la cual el transporte se realiza principalmente por el
mecanismo de difusidén. La Fig, VIII-17 indica la situacién en frente de la
interface cuando ésta se mueve a una velocidad dada.

G (o)

Fig. VII-17
(Seglin Burton y coautores (7)), Concentracién de soluto enfrente de la inter-
face para una velocidad dadza de avance.
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El valor de Cy, depende de las condiciones en que se realiza la solidi-
ficacién. Si ellas se acercan a las de la hip6tesis de Pfann (8) Cy, tendrd va-
lores cercanos aldado por el diagrama de equilibrio. Si el modelo de Tiller
y coautores (4) es el mds aproximado a las condiciones reales CLQ@ —= C,.

Segiin Pfann (8) los valores de 5 pueden variar entre 10-} ¢m para un
liguido poco agitado hasta 10-3 ¢m para un liquido agitado vigorosamente. Por
su parte Burton y coautores (7) determinaron el valor de ke como una funcién
de los tres pardmetros mds importantes del proceso de solidificacién: R = ve-
locidad de avance de la interface D = coeficiente de difusion del soluto en el
lfquido‘; § = espesor de la capa limite. '

Ko
€ ko + 1 - ko) exp (-R_é)

Segiin esta expresidn el valor de kg se acerca a k, 2 medida que el
mezclado se hace mds efectivo, o sea a medida que R disminuye, disminu-

ye ¥y D aumenta .

La Fig. VIII-18 indica la distribucién de soluto para las distintas hi-
pétesis analizadas a las que se ha agregado el caso en que el coeficiente efec-
tivo ke tiene un valor intermedio entre 1 y k,, en este caso k, = 1+ko (3).

2

Fig. VIII-18
{Seglin Chalmers (3)). Distribucién del soluto luego de completada la solidifica-
cién unidireccional segin las diferentes hipétesis: a) Equilibrio en todo momen-
to. b ) Mezcla completa en el liquido: ke =k, .c)Mezcla solamente por difusién
ke = 1 para el estadio estacionario.d)Mezcla parcialen el Ifquido kg = 17ky |
2
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e) Solidificacidn normal

De acuerdo a lo discutido en el apartado anterior es posible completar
los diferentes casos que pueden presentarse a través de la ecuacidn:

Cs = keCo -gfel )

Esta expresion dard las diferentes posibilidades de distribucion de so-
luto segin los valores de k., los cuales pueden fluctuar entre ko y 1. Esta ex-
presion se la denomina en la literatura "Solidificacién normal". En ella ca-
ben todas las posibilidades pues para ke = ko se estard en presencia del caso
b) Fig. VIII-18. Para ke = 1 se obtendrd el estadio estacionario del caso ¢) y
un valor de kg = 1 + ko dard una distribucién del tipo d) de la Fig. VIII-18.

2
f) Casos especiales de distribucidn de soluto

Tiller {2) ha considerado diferentes modos de solidificacién a través
de la imposicién de distintas leyes de interaccién de R versus tiempo. Para
el estudio de las mismas, sobre las cuales no se entrard en detalles, el lec-
tor es referido a los trabajos de dicho autor (9).

iv) FUSION ZONAL

Al estudiar los diferentes tipos de distribucién de soluto en la solidi-
ficaci6n unidireccional pudo verse que con la excepcidn del caso a), equilibrio
completo en todo momento, la primer parte que solidifica es ko veces mids
pura que el promedio de la muestra, Se hace evidente que golidificaciones re-
petidas de esas partes, previamente secciomdas luego de cada proceso de
solidificacion, llevaria a la obtencién de materiales mds y mis puros.

Pfann (8) ha sido el invenfor del método de fusién zonal que evita el
poco practico métedo esbozado anteriormente. El ingenioso dispositivo adop-
tado por dicho autor consiste esenciaimente en el pasaje de una zona fundida a
lo largo de una barra, tal como lo indica la Fig, VII-19.

Catelorctor
Y ==
P, i e/, Py
Z/'/:’/So'ﬁa’o/f/’, /%504'0’0 Sin fundlir //
o Ty itt a5 !,

Lona
x— X ————-—-l-d-,(’ - ﬂ_’:‘?’?ﬂ’.«';‘_?a

Fig. VIII-19 .
(Segin Pfann (8)). Esquema del dispositivo de fusién zonal.
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Si se supone que la composicidnde la barra es homogénea e igual a C_
el pasaje de una zona fundida de largo | lleva para k, < 1 a una distribucicn
del tipo de la Fig. VII-20,

oA I .
K L el
k., \Despues

Fig, VIII-20
(Segin Pfann (8)). Concentracion aproximada de soluto luego del pasaje de una
zona fundida .

La curva tiene tres regiones distintas: una regién inicial, una regién
que no presentd cambios en la concentracidn y es igual a C, y por tdltimo una
regién en la cual la concentracién aumenta bruscamente. Como se ha discutide
en anteriores apartados, por razones de conservacion def soluto las dreas si-
tuadas sobre ambas curvas extremas son iguzles.

El tipo de distribucién de sojuto obtenido con este método es parecido
al caso de mezclado en el liquido solamente por difusién discutido en el punto
c}. Para ese caso la zona de purificacién corresponde al transiente inicial. En
el caso presente la distribucién de soluto estd dada, excepto para la dltima par-
te de la curva por la expresidn:

C:

o
5. = 1-(1-kg)e e
0 .

]

donde x = Distancia contada a partir del origen de la barra
1= largo de la zona,

Para la iiltima parte de la curva, tomada a partir de x = L - 1. 1a soli-
dificacién responde a la ecuacién normal, es decir:

_ ARe =1
CS =k, Co (1-g)
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La Fig. VIII-21 indica para diversos valores del coeficiente de particién
efectivo la distribucidn del soluto correspondiente a un largo de barra de 9 zo-

nas.

| b= t-(-x)e™

T
e ol bores fods
=5 : ; los curvos

]
i1

T

LS TR N

R i |
i ——

B Bl S

Concenlracion de solvte, C

'y SRS T DU
006 ' :
o085 : -
ood e
K=g04 o |
YY) SR < N N RO P }
|' | | |
001 | I
o f 2 3 4 L & 7 & )

Distancia en largos o zona , /1
Fig. VIII-21 _
(Segln Pfann) Distribucién del soluto para un largo de 9 zonas seg(n los di-
ferentes valores del coeficiente ke y un sblo pasaje de la zona.

A los efectos de mejorar la purificacién de la barra pueden utilizarse
los siguientes métodos:

i} Pasajes sucesivos de una zona: La Fig., VIII-22 indica el efecto
producide por el pasaje sucesivo de una zona en el caso enque el ke = 4,10,
- Puede observarse que en el comienzo de la barra se obtienen purificaciones
mayores de 1078 cuando el némero de pasajes realizados es de 8 .

ii) Calefactores maltiples: La Fig, VIII-23 indica esqueméticamente
el método usado. Se utiliza esencialmente un nimero determinado de ca-
lefactores, (3 en la figura} de manera de tener simultineamente varias zonas

fundidas.
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Distribucion del soluto cuando se utilizan pasajes miltiples:

Sin entrar en los detalles matemadticos de la distribucidén del soluto
para pasajes mdltiples (el que es particularmente dificil de computar (8)),pue-
de tenerse una idea cualitativa del mismo:

En el segundo pasaje, el que se realiza a traves de Una distribucién
del tipo de la Fig. VIII-20, la zona acumula soluto mientras deja detrds suyo
una regién de mayor pureza y mayor largo (ver Fig. VIII-22), Cuando el fren-
te de la zona alcanza el comienzo de la zona de solidificacién normal la pen-
diente de la curva aumenta bruscamente. Es decir, la concentracién de solu-
to correspondiente al final del proceso retrocede en una extensién de un largo
de zona. Los pasos adicionales tendrdn como resultado disminuir la regién
inicial, aumentar la régi6n final y disminuir el largo de la regién intermedia.
Luego de un nimero relativamente alto de pasajes las tres curvas se unen
en una de forma continua y sin estadios estacionarios.

Distribucién dltima: Luego de numerosos pasajes la distribucién del
soluto alcanza un estadio estacionario o distribucién dltima que indica la md-
xima purificacién posible. Esta distribucién sélo puede ser calculada aproxi-
madamente toda vez que en la dltima parte de la aurva de distribucién, pro-
ducto de la solidificacidén "normal’ el método de cdlculo es inaplicable. De
todas maneras la‘expresién es suficientemente aproximada.

Se expresa:

Bx
Cx)=Ae

Las constantes A y B son calculables segfn las siguientes expresiones:

_ Bl
k=Bl
€ eBl_.1
4. Co B.L

BL_,

La Fig. VIII-24 corresponde a distribuciones idltimas obtenidas
para diferentes valores de k, y una relacién L/l = 10, esto es una barra
cuyo largo es de 10 zonas. '
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La Fig. VIII-25 por su parte indica la distribucién delsoluto a traves
de 20pasajes para un ke = 0,7 as{ como la distribucién dltima
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Disloncia en largos de zona, X/1

Fig. VIII-25 ,
(Segin Pfann). Distribucién del soluto luego de sucesivos pasajes,para ko=3,7.
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Hasta el presente todo el tratamiento ha sido hecho considerando
ke { 1. Para el caso en que el goluto presente un ko " » 1 el tratamiento
es andlogo y el resultadoes una transferencia de solvente de la cabeza a la
cola de la barra, La Fig. VIII-26 es un ejemplo para k,'= 1,2,
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Distancia en largos de zona, X/1

Fig. VIII-26
Distribucion del soluto luego de n pasajes y k, =1,2 (segln Pfann)

Mezclado-del liquido en la Zona:

Al tratar los diferentes casos de distribucidn de solutc se determiné
que el caso b) en que la mezcla del liquido es total da lugar a una distribucién
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de soluto en la que una gran parte de la barra solidifieada posee una compo-
sicién menor que C_. Corresponde al caso en que er la ecuacidn correspondiente
a la selidificacién "normal”, ke = k.

También ge dijo al tratar la expresion de Burton y coautores (7) que
define el k,, que la eliminacién total de la capa limite es muy dificultosa, El
agitado del liquide por medios ariificiales mecdnicos o eleciromagnéticos
dard lugar a una distribucién de mezclado parcial. De todas manerss el ke
se acerca mas al kj que en el caso tratado antermrmente por lo que ia e-
ficienciz del proceso aume nta.,

Para controlar el proceso debieran de tenerse en cuenta las siguien-
tes variables (10):

~ Largo de la zona

- Largo de la muestra

- Distribucién inicial dei soluto

- Grado de mezclado

- Estabilidad del mezclado y del largo de la zcna

- Velocidad de desplazamiento de la zona

- Presidén de vapor f{es decir, transporte en el gas)

- Cambios progrzmados de mezclado a traves del control de S
- Cambios programados de velocidad

En el presente trabajo no se entrard en detalles sobre todas estas
variables refiriendo al lector a los trabajos de Pfann (8) y de Tiller (2-9).

V) USOC DE LA SOLIDIFICACION CONTROLADA EN EL ESTUDIO DE
LOS DIAGRAMAS DE EQUILTBRIO.

Para obiener una informacién completa del equilibrio de dos fases en
un sistema policomponente s necesario conocer ya sea la superficie del 1i-
quidus o la s$lidus y 12 linea de conodos K. De esta manera es posible ea-
tablecer larelacién K, = C,/Cq, donde Cy, = (C©, cl c2 . . corresponde

a las concentraciones de log n + 1 componentes en el lquIdO vKy= (k
k'z e kg ). corresponde al coeficiente de particion de los elementos entre

O
ambas fases.

Tiller (11) ha desarroilade un método de manera de poder determinar
la parte del diagrama de n componentes que interese. El método consiste
esencialmente en lo siguiente: El avance de la interface es lento y las supo-
siciones del métode son . i} El liguido se mezcla completamente durante la
solidificacién. Esto significa que la distribucidn del solato corresponde al.
caso b) oportursmente discutido. Para legrarlo en la forma mds aproxima-
tiva posible es necesaric un agitado efectivo del liquido, de manera de dis-
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minuir S en la férmula de Burton y coautores, junto eon un avance muy
lento de la interface de manera de reducir R en ia misma expresion.

it) La solidificacién es lo suficientemente lenta como para que la dife-
rencia entre la verdadera temperatura de la interface y la de equilibrio
Sobreenfriamiento cinético) sea despreciable. iii) La difusidn en el s8dlido .
es despreciable. '

Luego que la muestra ha solidificado es seccionada a lo largo y anali-
zada quimicamente en cada porcidn.

La Fig. VIII-27 indica una posible distribucién del constituyente (i)
a lo largo de la barra. En x'la concentracién serd Cg {x'). Cuando la inter-
face llegd a x' el volumen situado entre x'y L era liquido, mientras que la
composicion del sélido en la interface era Cs x"). La composicién promedio

Fig. VIII-27
(Segin Tiller). Posible distribucién del componente (i) en la barra solidifi-
cada,

del liquido existente en ese momento puede ser calculada:
L

‘i o
i [ AEC, OOdx ¢ @y
L

N }J A x) dx
x! X

siendo A (x) la seccién de la barra.

la relacién -CLL xh

cSi ")

- kol



obteniéndose de esa manera

La determinacién de la superficie liquidus puede realizarse de la si-
guiente fcrma: i) Colocando termocuplas en diferentes posiciones a lo largo
de la carpga y midiendo la temperstura como una funcidn de la posicion y el
tiempo. ii) Determinando la pesicién de }la interface como una funcién del
tiempo. Toda vew que la composicidn del liquido puede ser determinada co-
mo una funcién de la posicién de la interface, si se grafic2 la temperatura
de la irterface vs. composicidn del liquido se puede determinar la superficie
liquidus. Como alternativa la que puede ser determinada es la superficie
s6lidus: ellc se hace midiendo la temperatura de fusién de diferentes seccio-
nes a lo largo de la barra. Como Cg se lo conoce por anilisis, el conocimiern-
to del punto de fusién dard la superficie sélidus. Con ell2 y Ky se calcula la
superficie liquidus,

Para los detalles completos del método asf cemo su aplicacién a di- -
ferentes casos el lector es referido a los trabajos originales de Tiller (i1).

vi) INFLUENCIA BE LA CONVECCION

Hasta este momento no se ka tenido en cuentz en forma explicitz la
convecciér, Sin embargo lcs trabajos de Cole y coautores (12-14) han demos-
trado la importanciz de iz conveceitn y su influencia sobre la estructura.

La conveccidn natural puede ser dividida en térmica y conveccidn de-
bido al scluto, Los trabajos de Cole y coauiores son los fundamentales en lo
que se refiere a la conveccidén existente durante el crecimiento unidireccicnal
de cristales. La Fig. VIII-28 a)-d) resume algunas de las mis imporianies
conclusiones obtenidas por los citados autores en lo referente a la conveccidn
térmica en condicicnes de crecimiento uridireccional.

Posieriores trabajes de (ble permitieron ampliar el panorama sobre
la conveccién y sacar las siguientes conclusiones: i) Durante el crecimiente
cristalino horizontal unidireccional, existe en el liquido un flujo convectivo,
La distribuci6n de temperaturas y velocidades enfrente de la interfice co-
rresponde a la Fig. VIII-29, -
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ii) La cantidad de flujo convectivo que existe durante la solidificacion
es una funcién del gradiente de temperatura existente enfrente de la interface.
A medida que el gradiente aumenta la velocidad de flujo convectivo también
aumenta mientras que el grosor de la capa limite disminuye. '

iii) La altura dela interface sdélido-liquido determina la cantidad de
conveccidn pues la velocidad del flujo disminuye cuando la altura disminuye.
En el crecimiento de abajo hacia arriba el sistema es practicamente libre de
convececidn,

iv) En funcidn de la cantidad de flujo convectivo existente enfrente de
la interface, ésta pasa de la planaridad ideal a una morfologia del tipo indi-
cado en la Fig. VIII-30.

[ ¢]
<y {e)
z o8 02 K=22em
M
'o 05 l<:o 05
o 0 O
E 0.5 0.5 0,5_ ’
u ’ 1% H:11 em
! i 7
o 0% 0 95 [ o8

DISTANCIA = (cm)

Fig. VIII-30 - |
(Segin Cole} Formas de la interface S - L para alturas H=2,2em y H '1,1c
y diferentes valores de flujo ealdrico. a) bajo, b) medio, ¢) alto.

Todos estos efectos pueden ser de importancia para las condiciones
de inestabilidad de la interface y distribucién del soluto.

La conveccién debida a diferencias de composiciones del liguido re-
cibe el nombre de conveccidn constitutcional . Las condiciones en que opera
han sido estudiadas por Wagner (16) quien ha demostrado que en determina-
das circunstancias los gradientes de concentraciones son lo suficientemente
elevados como para c¢rear un movimiento convectivo que supere la resisten-
cia impuesta por la inercia del fluido y la viscosidad.
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X REDISTRIBUCICGN DEL 30LUTCO EN PRESENCIA DE UNA INTERFACE
INESTABLE o

El andlisis de la distribucién del soluto en un cristal que crece unidi-
reccionalmente y cuys interface Solido-Liquido permznece plana demostird que
enfrente de ia interface se forma prdcticamente en todos los cuasos una capa
de solute. Ei espesor de dicha.capa depende de la efectividad del mezclado del
liquido y las consecuencias de su existencia son muy importantes en relacicn
a la estabilidad de [a interface y ¢ ia distribucién de soluto en el cristal.

Para el andlisis que se ha de detallar a continuacidn se ha elegido el
caso ¢) de reparticion de scluto, es decir susencia absoluta de mezclado en
el liquido salvo por difusién. Las condiciones aproximadas para la cbtencién
de este tipo de reparticion correspenden al crecimiento unidireccional de un
cristal en el laboratorio por el métado de Bridginani el de Chalmers. El tra-
tamiento implica congiderar que la conveccién es cero, lo que como se ha
visto, especialmente para el crecimiento horizontal nc es totalmente cierto.
El lector debe considerar la aproximzcidn valida para que el tratamiento
formal sea posible. De todas maneras Iz experiencia indica gue ia aproxima-
cion es aceptable .

En el estadio estacionaric del tratamientc de Tiller y coautores (4 ) se
tiene enfrente de lz interface Sélido-Liquido una distribucién de solutc y tem -
peraturas de equilibric del tipo de ia Fig, IX-1, '

Glk,
-3
T : .
° Co - o
7 : e A2
?‘2"‘*"_*"
4
Lo
P {
11 t
i | I
A
L) i :
A o o Gofp VYD

Fig. 1X-1
Distribucidn de selute y temperaturas de equilibric enfrente de Iz interface
Sélido-Liquido correspondientes »! estadic estacionaric de 1 hipéiesis de dis-
tribucién de solute de Tiller y coautores (4).
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La concentracion de scluto en las inmediaciores de la interface varfa
desde Co/ko a Cq. Cada vc;lume_n eternental de Liquido situado erfrente de !a
interface ha de terer una termnperaturs de equilibric {dada per la linea ligquidus
del diagrama) distiria, por lo que la {emperatura de equilibric enfrents de la
interface variard entre T y T1 segin ura ley similar a la que rige la varia-
ci6n de la conecentracién de! soluto.

Parz el tratamiento que sigue se considera que el sobreenfriamientc
cinético de la interface es cero por io que su temperatura sersd T2‘

i} SOBREENFRIAMIENTO CONSTITUCIONAL .

Este coucepic es probabiemente el mas importanie e ingenioso que se
‘considera en el presente fasziruin Segin le Fig. IX-1 enfrente de la interface
se tiene una distribucion de temperaturas de equilibrio la que en la Fig. IX-2
ha sido denominada Ty,. Ademds el liquido pesee una temperatura real, que
en el case del erecimiento unidireccions] que se analiza varia a partir de 12
interface segin un gradiente de temperatura dado. Este gradiente puede tener
distintos vaiores segun sean las condiciones térmicas impuestas il sistema.
Sean los posibies gradientes: Gy, Gy, Gg ¥ G4

Fig. IX-2
Distribucién de temperaturas de equilibrio (I'y) y rezles (Gy ... Gg) enfreste
de ia interface S-L plana.

Mientras que en el caso del gradiente de temperzfura Gy 13 temperatu--
ra real es superior 2 Ia temperztura de equilibrio, a partir de Gg, en que el
gradiente de temperatura rea!l es tangente en !z interface a la distribucién de
temperaturas de equilibric la temperstura real es inferior.a la de equilibrio
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(gradientes Gy G ) Por definicién la zona de liquido situada entre la curva
TL y G3 oG, se encuentra schreenfriada . Este sobreenfriamiento tiene como
particularidad la posibilidad de su existencia en presencia de un gradiente po-
sitive de temperatura. Como es la consecuencia de la acumulacién de soluto
recibe el nombre de "Sobreenfriamiento Constitucional”,

Este concepto fué introducido casi simultaneamente por Ivantssv y
Chalmers pero ha gido éste dltimo y su escuela quien lo ha desarrollado en
forma amplia de manera de poder explicar las consecuencias a que da lugar.

Anteriormente se determiné que la distribucién de soluto en el liguido
situado enfrente de Iz interface es, para el estadio estacionario de la hipote-
sis de Tiller y coautores (4) . '

—

_ 1 - ko R
CL=6o l:l+ ke XP (- 3 X‘)J 1)

Por su parte la temperatura de equilibrio del liquido puede ser deter-
minada a partir del diagrama de fases en forma simple toda vez que se con-
sidera ko = Cte,

Ty =To-mCy, 2)

T es el punto de fusién del solvente puro y m es la pendiente de la
linea liquidus. Sustituyendo {1} en (2)

Ty =To -m C [1+1‘k0 exp (- B x*)] 3
L [s] ko ( D ()

Por otra parte la temperatura real existente en el liquido sera

T=Ty+ G x' = To-m=2 +Gx @)
o]

en donde To - m S0 - temperatura de la interface para un sobreenfriamientc
cinético = 0.

y G = Gradiente en el liguido.

A partir de (3} v (4) puede calcularse el valor de la diferencia entre
T1, vy T en funcién de x¥. Es decir puede calcularse la extensién del S.C. Serd
un valor de xf ) 0 donde Ty, = T. Igualando (3) y (4)

exp (- B x3y = 1- XG _ xr (5)
D mCo (1 -ko)

La condicién de existencia de 8.C. corresponderd a la tangencia de la
temperatura real T con T,. (Corresponde al caso de Gp en Fig. IX-2). Para
log gradientes menores de G2 {por ejemplo G3 y G4 en Fig. IX-2) habrd S.C.
Este puede expresarse: :
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dT  » (4TL
dx’ ne dX' -

(6)

1™

0

- Diferenciando lag ecuaciones (3)y (4) respecto de x' se- obtlene para -
x'=0 la condicién de existencia de S.C.

G 4 - mCo (l-K) ()
R — ks D -

. El Sobreenfriamiento Constitucional es un signo de inestabilidad de la
interface plana por lo que su existencia es una condicién para los cambios mor-
folégicos que se operan. ' '

Recientemente Mullins y Serkerka (1) han desarrollado una rigurosa
teoria de la inestabilidad de la interface plana a través del cdlculo de la de-
pendencia respecto al tiempo de 1a amplitud de una perturbacién sinusoidal
(de amplitud inicial infinitesimal) introducida en la forma plana.

El cédleculo tiene en cuenta los gradientes correspondientes al estadio
estacionario de los campos térmicos y de difusion e incluye la capilaridad.
La inestabilidad ocurre cuando la perturbacién arbitrariamente impuesta
crece. Si en cambio decae existe estabilidad. El criterio de inestabilidad es
expresado por los autores citados utilizando los pardmetros del crecimiento
cristalino. Aunque algunas diferencias aparecen con respecto al criterio del
8.C. este aparece como caso particular cuando se desprecia el efecto de la
capilaridad.

ii) EVOLUCION DE LA INESTABILIDAD DE LA INTERFACE COMO RE~
SULTADO DE LA EXISTENCIA DE SOBREENFRIAMIENTO CONSTI-
TUCIONAL:

La ecuacién (7) indica el criterio de inestabilidad que surge del irata-
miento de Tiller y coautores, la que puede ser reagrupada de la siguiente ma-
nera;:

G L - _m (1-ko) 8)
RC D kg

De esta manera la variacion del pardmetro G/RCO dard la pauta de la
cantidad de 5.C. existente enfrente de la interface , si ésta permaneciera
plana. A medida que este pardmetro disminuye aumentard la cantidad de 8.C.
y por consiguiente la posibilidad de una morfologia méis inestable.

La mayoria de los trabajos experimentales han sido realizados en alea-
ciones de Sn Sn-Pb, Sn-Ag, etc. ) existiendo algunos en aleaciones de Pb v de
Zn. La fenomenologia observada es general habiéndose observado también en
otras aleaciones diluidas. La motodologia adoptada casi unanimente por la
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escuela de Chalmers es el decantado de 1a interface en el momentso que se con-
sidera adecuado. Consiste en separar bruscamente la fage sélida de la liquida
por medio de dispositives mecdnicos o electromagnéticos y luego observar
microscopicamente la morfologia de la interface.

Esta metodologia ha dado importantes resultados pero es necesario
tener en cuenta que Ia operacidn de decantado deja siempre en contacto con el
s6lido una ecapa de liguido de unos 5-10 micrones que al solidificar en condi-
ciones diferentes al proceso en desarrollo hastz el momento de la decantacion
puede dar lugar & morfologias que sscurezcan ia realidad. Este efecto proba-
do separadamente por Weinber=(2) y Chadwick (3) pudo comprobar que la lla-
mada suhbestructura de ”platei_é-ias“' que Tiller tomd como prueba experimen-
tal def crecimiento por escalones de la interface (4) es solamente un artificio
experimental proveniente de la capa de hquldo que gueda adherida a la inter-
face durante el decantadec.

Los trabajos de Biloni y coautores (5-10) comprenden li utilizacién de
técnicas metalograficas refinadas para revelar las subestructuras detris de
la interface, lo que ha permitide completar y ampliar el cenocimiento respecto
de la evolucidon de la morfologia interfacial, -

a) Criterio de inestabilidad

En la literatura pueden encontrarse datos experimentales respecto a
cuales son los primeros signos de inestabilidad de la interface en presencia
de la condicién limite de inestabilidad dada por la ecuacion {7) u {8):

a) Aparicién de proyeccio'nes de distribucién desordenada (11) (12)
u ordenada (13).

b) Los trabajos recientes de Biloni, Enlling v Cole (9) han demostra-
do en forma indubitable que los primeros signos de inestabilidad
de la interface y que constituyen el primer signo del desarrollo
de una subestructura de segregacién corresponden a depresiones
de la interface, depresiones que han sidodenominadas "nodos"
por estos investigadores,

En base a ambos tipos de evidencias experimentales, (yue por oira par-
te pueden aparecer dentro de valores G/R del mismo orden) existen numerosos
trabajos que demuestras que la ecuacidn (7) es correcta, toda vez gue es posi-
ble obterer una rects al graficar G/R vs C,. Dicha recta separa muestras que
presentan una interface plana de aquellas gue presentzn una interface inesta-
ble. Fig. IX-3,

El hecho" de que Iosprimeroé signos de inestabilidad de la interface
sean depresiones y no proyecciones significa que el tratamiento eldstico dado
por Chalmers (15) en base a considerar que el primer signo de inestabilidad
es una proyeccion es formalmente correcto pero inaplicable.
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(Segln referencia (14)}. Condiciones correspondientes a la inestabilidad de la
interface .

Este tratamiento considera (16) para el casc de un soluto y desprecian-
do el sobreenfriamiento cinético que la temperatura de la interface es igual a:

Ti=-Ty+mcC' - ——b'TK

para una interface plana K es cero,

Supéngase que no hay 8.C ., es decir:

G > - m(1l-ke)
R C, 4 D ko

5i se produce una proyeccidn a través de una fluctuacién de la interface
la energia libre del sistema aumenta en:

5R+AS(T—TL)

~donde: T = Temperatura real del liquido.
TL = Temperatura de equilibrio = Temperatura liguidus

T = Ti + Gz, G = Gradiente en el liquido

Por consiguiente T -T';, es positivo lo mismo gque ¥ K, Como consecuen-
cia la proyeccién es energéticamente inestable y tiende a degsaparecer.

G - om (1 -kg)
P 1 ——— -
ara el caso en que o c. é D,
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es decir, existe S.C. Ty, 7 T por lo que el término & 5 (T-TL,) es negativo.
La proyeccion sers de curvatura estable K paraja 8§ (T-Tp)| = [yK|.

Cuando|A 8 (T—TL)I > | ¥ K| la proyecciéon se hard m4s aguda hasta
que se estabilice segin la igualdad anterior.

Para el caso real en gue el primer signo de inestabilidad es una depre-
sién el tratamiento es mucho méds complicado y alin ne resuelto formalmente .

Biloni, Bolling y Cole (8) consideran como posible origen de las depre-
siones en la interface la interseccidon de dislocaciones con la superficie.

La temperatura de la interface es
Ti = Ty + Gz @
Siendo Tpp = punto de fusion del solvente.

Para el caso de una depresion Z < ¢ por lo que

3K M p2

Ti=TM-~35 "~ @ 2 A8

(2)

Donde M €8s el mddulo de corte.
b = Vector de Burger
r ; r, siendo ry el radio de la dislocacidn.

Reemplazando en (1) ¥ reordenando se obtiene

— A b2
Gz+ ¥y KAS + 512 2 A S =0 parar > r,

Esta ecuacion diferencial corresponde a una depresidn. Durante el cre-
cimiento el soluto segregado en la interface fluird en la depresidn. La existen-
cia de 8.C. producird inestabilidad de las zonas situadag entre las depresmnes
las que se haran mds profundas.

b) Evolucion de la interface inestable

A medida que el S.C. aumenta la interface va cambiando su morfologia
Existen numerosos trabajos relacionados con la evolucién de la subestructura’
(15). Trabajos recientes (5-11) han logrado complementar los anteriores ba-
sados en la observacién de la interface decantada utilizando técnicas metalo-
griaficas elaboradas. De esta manera se obtiene un panorama de la evolucién
bastante completo. La Fig. IX-4 indica la variacion de la subestructura en la
interface decantada, asi como detrds de ella tal como es revelada metalogri-
ficamente .



Fig. IX-4 a-j) Evolucién de las subestructuras de segregacion en funcién de la cantidad de 5.C.

existente enfrente de la interface Interface decantada



Fig. IX 4 - a-j) Evolucidn.de las subestrugturas de segregaclon en funclén de la cantidad de S.C.
exigtente enfrente de la interface Observacxon detrds de;l mterface decantada . = . i 0
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La evolucion sigue las siguientes etapas:

i} Interface plana, Fig. [X-4 a)
ii}  Nedos ordenados, Fig, IX-4 b)
iii} Alargamientc de los nodos los cuales tienden a conectarse entre
s, Fig. IX-4 ¢)
iv) Células bidimensicnales, Fig. IX-4 d)
v} Transiciéon de células bidimensionales a hexagonales, Fig.IX-4 e}
vi) Células hexagonales regulares, Fig. IX-4 f)
vii) Células hexagonales regulares con nodos en las paredes, Fig.
IX-4 g)
viii) Células regulares e irregulares con depresiones, Fig. IX-4 h)
ix) Células dendriticas o dendritas, Fig. IX-4 i}y j}

Las caracteristicas de las diferentes subestructuras que aparecen
pueden ser resumidas en la siguiente forma:

a) FEl passje de i) a ii) ocurre cuando la condicion G <_ m Co (A-kqi
es excedida . R D k.

=]

b} A medida que esta condicién se hace mds severa se produce la
transicién ii)-iii)-iv). En la interface decantada se observa que existe una
inestabilidad en sentido perpendicular a las paredes de las células bidimensio-
nales, toda vez que estas son depresiones con respecto al centro de las célu-
las. Sin embargo la ohservacidn detrds de la interface permite determinar
que existen nodos sobre las paredes de las células bidimensionales, esto es
existe una doble inestabilidad, ver Fig. IX 4 d). Para el casode ky < 1 los
nodos y los espacios intercelulares son ricos en soluto, mientras que para el
caso de ky > 1 son ricos en solvente, hecho comprobado experimentalmente -

).

¢) Con el aumento del S.C. se produce la transicion iv}, v} y vi)
apareciende una subesiructura hexagonal regular la que de persistir los va-
lores de G/RC _ constm tes puede ser estabilizada. El centro de las células
se encuentra proyectado hacia el liguido y la estabilizacion de la subestructura
puede ser explicada de la siguiente forma: Considérese la Fig. IX-5:

C Zntrente de A
Co | Solitlo 4 x‘;w%

T \ C}.{méfew/eajp “
« N
—

; Fig. IX-5
Seglin Elbaun). Interface sélido-liquido con una proyeccion,
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La punta de Ia proyeccidn {punto B) segregara soluto en forma similar
a otros puntos de la interface. Ello dard lugar a un gradiente de concentracién
entre la punta de la proyeccién y las regiones cercanas a la base, Esto pro-
ducird un flujo de soluto desde la punta hacia la base. Como resultado 1a punta
se encontrard en una zona de menor concentracion y por consiguiente mayor
temperatura de equilibrio, lo que le permitird crecer a la mayor temperatura
existente en dicha regién (temperatura real que estard dada por el gradiente
G existente enfrente de la interface). '

Al mismo tiempo la concentraciéon cerca de la base de la proyecciodn,
es decir en el espacio intercelular, aumentard por lo que la temperatura de
fugién de esa zona disminuirs,

Como consecuencia de la diferencia de concentracidn de los puntos A
v B ambos podrdn crecer a la misma velocidad pese a que la temperatura real
en B es mayor que en A,

Las dos limitaciones del largo de la proyececién son: i) La proyeccién
crece en un gradiente positivo de temperatura y no puede extenderse mds alld
del plano definido por la temperatura de equilibrio del solvente puro. ii) La
segunda limitacién es la velocidad con la cual el soluto puede difundir desde
la punta que crece. :

d) En general el didmetro de las células disminuye a medida que G
aumenta y disminuye a medida que R aumenta (16).

e) La evolucién de la subestructura celular asi como su forma y ta-
mafio guarda cierta dependencia con la orientacidn cristalina (16).

f} Las células tienen formas peculiares en materiales anisotrépicos
tales como el Ge, Bi, etc. (16).

g) La formacion de una subestructura celular de tipo hexagonal {vi)
no significa la eliminacion del S.C. La evolucién de la subestructura es un
intento del ma terial de eliminarlo a través de una forma mads eficiente de dis-
tribucion del soluto, El aimacenamiento del soluto no puede progresar en for-
ma continua a través del aumento de espacios intercelulares (es decir dismi-
nucion del didmetro de las células} pues ello se traduciria en un aumento muy
grande de la energia interfacial.

Luego, al aumentar el §.C. la interface cambia nuevamente su morfolo-
gia de manera de obtener una forma mds eficiente de distribucién de soluto.
A ello se debe la evolucién a través de los estadios vi)-ix).

En la literatura puede encontrarse un criterio de transicién entre la
subestructura celular y la1 celular dendritica {estadios vi) y ix)) en el que exis-
te una relacidn entre G/Rz y C, (18). Plaskett y Winegard determinaron (19)
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que existe la relacién G/B% < A a;p- Cy/k,. a, es el tamafio de célula en
la transicion. La constante A varia de un sistema a otro. Por otra parte el
valor A puede variar bastante segin el criterio de inestabilidad que se tome.
Los trabajos de Plaskett y Winegard fueron realizados observando en la inter -
face decantada los primeros signos de ramificacidn de las células. Sin embar-
go puede observarse en las Figuras IX-4 h) i) que la utilizacién de métodos =
metalograficos refinados (6) permite seguir detrds de la interface una varia-
cion continua de la subestructura a través del mecanismo de nodos, a partir
de los cuales se detectan las primeras ramificaciones de las células en es-
tadios anteriores al detectable en la interface decantada. Lo evidente es que
las inestabilidades que aparecen sobre las paredes de las células son depre-
siones (hodos). La evolucidn posterior se traduce en la formacidn de la sub-
estructura celular dendritica.

h) El dltimo estadio en la evolucién de la inestabilidad de la inter-
face corresponde a las condiciones mds severas de S.C. Tal como se aprecia
en las Figuras IX-4 i) j) correspondientes a aleaciones cibicas (Pb-Sn-Al-Cu,
aceros, ete.) y tetragonales (Sn-Pb) respectivamente, la morfologia de Iz
interface y por ende la de la subestructura es influenciada fuertemente por la
cristalografia. Tal como lo han significado Biloni, Di Bella y Bolling (10),
mientras que en el caso de las aleaciones clibicas cada célula se transforma
en un cuerpo de dendrita que se proyecta en el liquido, en el caso de las alea-
ciones}) de Sn son grupos de células comprendidos dentro del perimetro de
bordes de macromosaico los que se proyectan en forma mis acelerada que el
resto de la interface. Por el momento la diferencia no ha sido explicada.

Para el primer tipo de aleaciones, las cibicas, Chalmers (15) ha a-
cufiado el nombre de células dendriticas basdndose en los trabajos de Flemings
y coautores en Al-Cu (20) ¥ aceros (21),

Para el tratamiento del crecimiento celular dendritico deben de teney-
se en cuenta los trabajos de Bolling y Tiller (22) correspondientes al caso de
una dendrita creciendo libremente en el Iiguido.

Cuando existe soluto el tratamiento debe tener en cuenta que simultd-
neamente deben ser satisfechas las condiciones de borde térmicas y de soluto.
Bolling y Tiller postulan que:

ke = ko Il - (1—1«:(:»)\..{;‘]&1

siendo W =x e Ei (-x) donde X= ﬂ .
¥ E; = funci6n integral exponencial

_f = Radio de la punta de la dendrita

D = Coeficiente de difusidén en el estado liquido -

R = Velocidad de avance de la dendrita
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ke/k0 71 para Y muy pequefio, mientras que \J(es pequefio para x ~ 1 (22).

Luego, segiin Bolling (1€) para RP/2D =1 y un crecimiento normal de
R =1 mm/min. se obtiene P= 3,6.10-2, Por consiguiente, enel caso de una
dendrita creciendo libremente se puede esperar k, = k, para valores JD\<.10*2.

Bolling considera el problemg de comunicacién entre dendritas (que
seria el caso de la subestructura celuiar dendritica) y sostiene que deben es-
tar espaciadas a distancias a; /R para que la propagacién de la punta de cada
una de ellas no sufra una perturbacién mayor del 10%, ay, es la difusividad.
térmica en el liquido por lo que aL/R = 60 ¢m. Esta distancia es mucho ma-
yor que los espacios intercelulares, Como resultado el campo térmico uni-
direccional no es drdsticamente perturbado por la existencia de células den-

driticas.

i} Kramer, Bolling y Tiller (23} determinaron experimentalmente
los valores de k, a lo largo de la evolucién de la subestructura para el caso
de las aleaciones Sn-Pb. Por comodidad el caso extremo de S.C. para este .
tipo de aleaciones serd referido como subestructura celular-dendritica pero
deben - tenerse en cuenta las salvedades hechas anteriormente sobre la
interaccidn entre estriaciones y células.

La Fig. IX-6 indica los datos experimentales obtenidos por I_(ramer y
coautores a los gue se superpone 1a curva obtenida tedricamente por Bilpni

y Bolling (6) cuya expresién es

D ko G
m (1 -k} R Gy

ke ;; ko +

THanSromn  psrE wla de dendiiia
o A g") W ;7,'}; =) a-:fdcu‘ gy S
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Fig. 1X-6 |
Variacion del valor de kg en funci6n del pardmetro G/RC, (6)
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Puede observarse que los datos experimentales coinciden con los de
la expresién anterior para valores extremos de $.C.

j}  Para el caso de aleaciones cdbicag, especialmente Al-Cu y ace-
ros de baja aleacién Flemings y colaboradores (20)(21) han propuesto un
modelo de célula dendritica con aspecto de placas. Dichos autores afirman
esencialmente que en condiciones de crecimiento unidireccional y méxima
cantidad de S.C. las ramas secundarias de las células dendriticas coales-
cen formando placas continuas. La Fig. IX-7 es un ejemplo de lo afirmado
por Flemings y corresponde esquemdticamente al diagrama de crecimiento
de células dendriticas de un acero 4340, En dicho esquema las lineas de con-
torno corresponden aproximadamente a las diferentes posiciones de la inter-
face durante el crecimiento,

Este métedo es objetado por Weinberg y Buhr (24) quienes usando
fésforo radicactivo como adicién en un acero AISI 4340 similar al utilizado
por Flemings determinaron que las células dendriticas bien desarrolladas
poseen una morfologia eldstica, es decir ramas secundarias de aspecto ci-
lindrico separadas entre si por zonas de mayor concentracién de soluto,
Esta morfologia contradice el modelo propuesto por Flemings.

k) Interaccién entre la subestructura celular y la estriada

Varios autores han determinado la existencia de una relacién entre
la subestructura celular y la estriada (6) 25). La Fig. IX-8 indica varios
casos de coexistencia de la subestructura celular en diferentes estadios de
desarrollo y la subestructura estriada. Tal tipo de interaccién puede ser
observade en la interface decantada y detrds de ella por medic de la aplica-
cidn de técnicas metalogrdficas especiales (6) (9). En la Fig. IX-8 puede
observarse que en la zona adyacente a las estriaciones existe una disminu-
cidn de soluto, lo que se traduce en un cambio en 1a morfologia de la subes-
tructura y eventualmente la eliminacién total de ella, en esa zona localizada.
Este hecho notado primeramente por Spittle y coautores (26) se debe a que
el borde de subgrano da lugar a una ranura mds profunda que los espacios
intercelulares . Como resultado habrd una difusidon preferencial de soluto
hacia esa ranura y como consecuencia un empobrecimiento de soluto de la
zona adyacente. Esto da lugar a que los valores locales de S.C. sean meno-
res-que en el resto de la interface y por ende la morfologia de la interface
difiera,

1)  Finalmente se hace necesario mencionar que el 5.C. que existe
enfrente de la interface S-L puede promover la nucleacién de nuevos cristales.
Ello es posible toda vez que alin con una interface celular o celular dendriti-
ca existird una componente de distribucion de solutode largo alcance que noesde-
masiado diferente delaque existiria frente a una interface plana (16). Sila
magnitud del Scbreenfriamiento Constitucional es lo suficientemente grande
como para que nficleos heterogéneos sean operativos se nucleardn nuevos gra-
nos .Egta posibilidad es importante para la discusién de las estructuras de
fundicion.
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X DEFECTOS

81 se considera que en condiciones ideales de crecimiento seria de-
seable obtener un cristal completamente homogéneo desde el punto de vista
de la red cristalina asi como desde el punto de vista de la composicidén qui
mica, todas las caracteristicas del cristal que se aparten de ese estado i-
deal constituyen defectcs. Esta caracterizacidn ha sido hecha por Tiller (1)
y se ha considerzdo cportunc mantenerla en el presente trabajo. Segtin
Tiller (1) los defectos a considerar son: 1) inhomogeneidades quimicas,2})
dislocaciones, 3) maclas de crecimiento, 4) orificios y 5} Cristales pardsi-
tos .

1) Inhomogeneidades quimicas

Las inhomogeneidades quimicas que pueden aparecer durante el cre-
cimiento cristalino pueden ser variadas. Esta parte del trabajo ha de consi-
derar el crecimiento unidireccionral de un cristal (monocristal) o el coopera-
tivo de varios de elles, policristales, los que han de formar una estructura
semejante a la estructura columnar de los lingotes.

a) Bandeado: Cuando el crecimiento cristalino se produce a una
velocidad fluciuante aparecen bandas de diferente concentracién. Segin la
naturaleza de la fluctuacién es decir su periodo y magritud as{ como la con-
centracion del soluto en el liquido las concentraciones de soluto gue carac-
terizan las bandas pueden variar entre 101 y 100 C, sobre rangos que van
desde 10724 1 cem (i).

Es necesario tener en cuenta que pequefias vibraciones en el sistema
de crecimiento pueden afectar la velocidad de crecimiento y producir un& C.
En el mismo sentido una fiuctudcion en el voltaje produce un cambioc & R de
velocidad. Si R es dei orden de 10-5 cm/seg. {utilizado en muchas oportuni-
dades para el crecimiento cristalino) se hace necesaria una variacién muy
pequefia en el voitaje para producir una variacién AR/R > 1. En este caso
apareceri una banda de soluto justo en la parte adyacente a la interface.

La aparicion de la banda de soluto paralela a la interface ocurre
cualquiera sea el tipo de morfologia que ésta presente toda vez que tal como
se ha visto siempre existe una capa de soluto, aunque sus valores no alcan-
cen a los que correspouderian a la interface plana.

b} = Segregacién intercelular: En este apartado se ha de tratar el
tipo de segregacu)n a que da lugar ia inestabilidad de 1a. interface cuando
varia desde su planaridad hasta la subestructura hexagonal regular; esta-
diog i})-vi}. Ya se ha dicho que la evolucién de la subestructura parece es -
tar ligada al mecanismo de nodos. Dichos nodos al ser depresiones impor-
tantes de ia interface actuan como uno de los méximos sumideros de soluto
y por consiguiente dan lugar a las zonas de C . Por consiguiente todo

max
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célculo del factor Ig = CMax/CMin = Indice de segregacién, debe . tener
en cuenta la segregacion en los nodos. Las paredes de la subestructura son
ricas en soluto {para un k, { 1) pero en grado menor que los nodos. La
Fig. IX-4 permite ver cualitativamente la segregacion detrds de la interfa-
ce en nodos y paredes de la subestructura,

Los resultados cualitativos y cuantitativos existentes en la literatura
(5-10) (Cap. IX) prueban que la segregacion en los nodos es muy elevada,
Asf por ejemplo en el caso de cristales crecidos unidireccionalmente de Sn
con 0,04% Pb y que presentan una interface S-L de células bidimensionales
se ha logrado detectar una segunda fase rica en Pb situada en los nodos de
la subestructura (7) (Cap. IX)., Segregaciones alin mis drdsticas han sido
determinadas en los nodos de la subestructura de Aluminio de pureza 99, 993%
(8) (Cap. IX). En este caso las impurezas contenidas en el Aluminio son su-
ficientes para producir 8.C. el que da lugar a una subestructura de tipo
celular. En los nodos de esta subestructura se ha sefialado la existencia de
hasta 4000 ppm de Fe. Fig. X-1.

o
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Fig. X-1
Segin referencia (8). Segregacién de Fe en los nodos de la subestructura
celular para el caso de Al 99,993% segln es dada por la microsonda.

Estos valores determinan indices de segregacién superiores a 200
lo que se traduce en la formacién de segundas fases que juegan papeles
preponderantes en los eventuales usos a que es sometido el material. En el
caso especifico del Al, la alta segregacién del Fe en los nodos de la sub-
estructura celular se traduce en una alta susceptlblhdad del material a la
corrosién localizada (pitting) (2).
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No exisie una teoria satisfactoria que pueda predecir la segregacién
cuantitativa en los bordes de la subestructura celular (o mds propiamente
en los nodos de dichg subestructura). El dnico trabajo que ha intentado una
racionalizacién en ese sentido es el realizado por Kramer, Bolling y Tiller
(3) quienes han elaberado una teoria descriptiva en un modele simple de cé-
lula. Dicha teoria descriptiva ha sido capaz de predecir los valores de ke
que aparecen durante el crecimiento celular, con una aproximacion que se
hace tanto més rigurosa cuantc més la subestructura se acerca al tipo celu~
lar dendritico. Asimismo la teoria puede determinar con cierta aproxima-
cién los grados de segregacidn correspondientes a las diferentes etapas del
crecimiento celular y 2lgunos datos experimentales muestran aceptabile
concordancia. o

La teorfa predice d = profundidad de las ranuras que separan las
células- Fig,K X-2,

[

Lintine

Fig. X-2 .
Modelo de célula adoptada para el anilisis por Kramer, Bolling y Tiller (3).

También predice AC = diferencia de concentracién entre el sélido
situado en la parte delantera de les dendritas y la rafz de Iz ranura.

-m C, (i-kg) - &8 ]
_ 2D Ke D -
G s (1-ko) Wo‘*'}'_%j. j

o

en donde W representa iz fraccién de d4rea del borde celular con respecto
a la parte central de la célula W varia de la siguiente forma: 0 {W<1.

ko Gs d
&m
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La ecuacién que expresa d predice que la profundidad de las ranuras
intercelulares puede’ ser de varios centimetros, lo que ha sido comprobado
experimentalmente en metales y en hielo.

Una teorfa que previera cuantitativamente el grado de segregacidn a
que dan lugar las diferentes subestructuras debiera de tener en cuenta las
verdaderas causas de la evolucién de la subestructura, lo que se encuentra
ligado al mecanismo de nodos. Asimismo debiera « tener en cuenta los e-
fectos de las corrientes convectivas, variaciones locales de gradientes de
temperatura, etc,

Luego, al presente el conocimiento de las subestructuras, sin ser
completo permite tener en cuenta que las zonas de mayor concentraciéon de
goluto corresponden a los nodos de la subestructurs. Resultados dispersos
existentes en la literatura indican que la estabilidad de dichos nodos al re-
cocido es alta (4). Aunque faltan estudios sistemadticos sobre el tema parece
légico suponer que la asociacidér de los 4tomos de soluto con defectos crista-
linos presentes en los nodos estabilicen las altas segregaciones locales.

c) Segregaciones interdendriticas

Es conocido el hecho de que la selidificacién de lag subestructuras
dendrfticas da lugar a una distribucion del soluto dentro de la misma dendri-
ta ('coring') asi como a una elevada concentracién en los espacios interden-
driticos, lo que eventualmente puede dar lugar a formacién de segundas fa-
ses, las que no debieran aparecer en condiciones de equilibrio. El estudio
de esa segregacidon ha airaido la atencidn de los investigadores desde hace
mucho tiempo toda vez que siempre se ha considerade la existencia de una
relacion entre el tamafio de la subestructura dendritica, el grado de segre-
gacién y las propiedades mecdnicas.

Se ha considerado conveniente separar el tratamiento de la segrega-
cién interdendritica en dos partes: i) Segregacién en los espacios de la sub-
estructura celular dendritica en el crecimiento unidireccional, esto es cuan-
do hay un crecimiento cooperativo de dendritas cuyos campos térmicos y de
soluto interactuan entre s{. Es el tipo de crecimiento que aparece en los
cristales crecidos unidireccionalmente en presencia de un S.C, severo.
Aproximadamente ocurre lo mismo en el caso de los granos columnares de
un lingote . A este tipo de segregacién se le ha de llamar intercelular-den-
dritica.

'ii) Segregacién asociada a las dendritas que crecen libremente en un .
liquido sobreeniriado térmica o constitucionalmente. A este tipo de segrega-

cién se la ha de llamar interdendritica.

Ambes tipos de segregaci6n se han de tratar con detalle en el fasciculo
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correspondiente 2 la estructura de los lingotes, toda vez que estd estrecha-
mente ligado a los mismos.

d) Segregacién de borde de grano v de subgranc

Al tratarse el crecimiento cristaline de metales idealmente puros se
determind que dos cristales que crecen cooperativamente, es decir lado a
lado, presentan en la interface una ranura en el limite entre ambos. -

Para el caso de aleaciones, en las cuales existe reyeccién de seoluto
en la interface S6lido-Liquido Tiller (5) demostrd teéricamente que en presen-
cia de 8.C. enfrente de la interface existe segregacién intergranular, esto
es la zona del borde de grano aparece enriquecida en soluto en el estado 56—
lido. Por su parte Biloni y Bolling (6) (Czp. IX) demostraron experimental-
mente que algo andlogo ocurre en el caso de los bordes de macromosaico,
Ello es lagico toda vez que los bordes de subgranc de la subestructura de
macromosaico forman también una ranura en la interface S-L. En presencia
de 5.C. se obtiene gegregacidn.

2) Dislocaciones

Las dislocaciones constituyen importantes imperfecciones de no
equilibrio. Aunque ha sido posible crecer cristales de semiconductores li-
bres de dislocaciones ha sido imposible hacerlo en el caso de los metales
(5). En general 1a densidad de dislocaciones existente en un metal solidifica-
do es de 106 - 108 tineas/cm? aunque con precauciones especiales ese valor
puede ser reducido a 10° - 104 lin/em? y aln a 102 l/em2 (5).

Cualquiera de los mecanismos de introduccién de dislocaciones que
se considere la tensién introducida ha de producir una deformacidén € 2%
la que pwede ser eldstica o pldstica. La pldstica serd Gp = %EL
giendo :G} la tensiénde fluencia. Como consecuencia aparecerin del orden
de nroll';fclisl(;aca.ciones/cm2 siendo b el vector de Burgess. ATM T, es
pricticamente cero mientras que para el caso de materiales covalentes y
para semiconductores puede llegar a ser importante. De alli la posibilidad
en estos Gltimos casos de que se puedan crecer cristales perfectos. Los

mecanismos de formacién de dislocaciones pueden ser:

i) Tensicnes térmicas: Las tensiones térmicas pueden aparecer
durante el enfriamiento. El exterior de un cristal serd mds frio que el inte-
rior por lo que la superficie exterior ejercerf una tensién compresiva sobre
el interior a medida queocurre 1a contraccién térmica. Si la tensién desa-
rrollada ¢ es >G} aparecerd un flujo pldstico con la produccion de dislo-
caciones, Para el caso de muestras policristalinas la anisotropia de los di-
ferentes granos dard lugar durante el enfriamiento g tensiones adicionales.
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Por Gltimo si durante el crecimiento cristalino particulas extrafias quedan

atrapadas en el cristal pueden dar lugar a tensiones que generen dislocacio-

nes toda vez que es de esperar una diferencia de expansién térmica entre la
" particula y el cristal,

De acuerdo a Bolling {5) los mecanismos de tensiones térmicas pue-
den producir del orden de 10% - 106 | /em?2.

ii) Tensiones Constitucionales: Este tipo de tensiones tiene lugar en
las zonas Segregadas La tensién es del ordende G=AC A~ | E

A
siendo A C = diferencia de fraccidn atémica
A = Pardmetro de la red del solvente
AA = Diferencia en el pardmetro de la red
8 A C ar

Tiller (1) estima que en el casode célulasn= p g
siendo a el ancho de la célula. n puede ser del orden de 10% a 1010 l/em2,
depend1endo del grado de segregacion es decirde AC,

iii) Supersaturacién de vacancias: A medida que la temperatura dis-
‘minuye, luego de solidificado un metal se produce una supersatura cién de
vacancias; en efecto: a la temperatura TM:CT(M) =f> exp (— €/ KTy
Cuando la temperatura baja a T habrd un exceso de vacancias con respecto
al nGmero que corresponde al equilibrio. Ese exceso tiende a aglomerarse
y eventualmente a formar discos. Dichos discos, cuando tienen un radio ma-
yor de 3b-5b entran en colapso formando anillos de dislocaciones. Una vez
formado el anillo de dislocaciones comienza a crecer teda vez que actua de
sumidero de otras vacancias.

iv) Otros sistemas de producci6én de dislocaciones: Pueden ser: a)
accidentes de crecimiento en la interface; b) Trepado de un anillo de disloca-
ciones de manera de intersectar la interface; ello produce dos lineas de dis-
locaciones; ¢) flexionamiento de dendritas debido al flujo lfguido lo que puede
dar lugar a deformacién pldstica y por consiguiente a dislocaciones.

Formacidén de distribuciones de dislocaciones

Correspond'e a la formacidén de la subestructura de macromosaico.
El lector es referido al capitulo VII de la presente obra donde ha sido {rata-
do en detalle.

3) QOrificios
Una de las formas de nucleacién de bhrbujas de gas puede ser la que

ge relaciona con la existencia de 8.C. §i un’constituyente gaseoso posee un
k, muy bajo, la concentracién en la interface que puede alcanzar a Cj =Co/ko
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puede ser muy alta. Como resultado pueden nuclearse burbujas de gas, las
que eventualmenie pueden quedar atrapadas durante el crecimiento cristalino.
Otros problemas de porosidad han de ser tratados en el fasciculo dedicado a
estructuras de lingotes,

4) Maclas y cristales pardsitos: Se forman de diversas maneras durante

el crecimiento a partir de la fase liquida. Las maclas pueden aparecer debido
a tensiones térmicas durante el enfriamiento. En metales anisotrépicos como
el Ge, In, Sb, etc. es energéticamente favorable la existencia de maclas en la
interface .

Los cristales parisitos son imperfecciones en si mismos debido a la
existencis de bordes de grano. La existencia de 8.C. con valores superiores
al de nucleaci6n eritica frente a la interface es una de las causas de formacidén
de este tipo de defecto,
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