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Resumen

Palabras claves: fundicion de hierro nodular austemperizada, tratamiento
térmico de austemperizado, modelado computacional.

La fundicion de hierro nodular austemperizada es una aleacién metalica cuya
microestructura, obtenida a través del tratamiento térmico de austemperizado, esta
compuesta por nddulos de grafito embebidos en una matriz ausferritica. La buena
relacion entre propiedades mecanicas y costo de las piezas realizadas en este material lo
posicionan como una excelente opcién para la fabricacion de autopartes y agropartes.
El tipo de microestructura y las variaciones de las dimensiones de la pieza, al final
del austemperizado, dependen de numerosos factores, entre ellos algunos pardmetros
del tratamiento térmico. La selecciéon adecuada de los valores de todos los factores
involucrados no es sencilla, especialmente cuando la pieza presenta una geometria
compleja. De aqui la necesidad de contar con nuevas herramientas de diseno, que
superen a las técnicas tradicionales, y permitan agilizar y reducir los costos de
desarrollo de nuevas piezas. En esta tesis se predice la evolucion de la temperatura,
de las deformaciones y de la microestructura, en los distintos puntos de una pieza
de fundiciéon de hierro nodular, cuando ésta es sometida a un tratamiento térmico
de austemperizado de tres pasos, considerandose las principales variables del proceso.
Para ello se propone un nuevo modelo termo-mecanico-metalirgico multiescala. El
aspecto termomecéanico se plantea en la escala macroscopica, escala de la pieza, y
sus ecuaciones se resuelven por el método de los elementos finitos en el dominio
espacial y por el método de las diferencias finitas en el dominio temporal. El aspecto
metalirgico es planteado en la escala microscopica, escala de los micro-constituyentes,
representandose la microestructura por medio de elementos de volumen representativo.
Para las transformaciones de fase consideradas se proponen nuevos modelos que
consideran la nucleacién, el crecimiento y la interacciéon de las fases presentes por
medio de leyes deterministicas. Se realiza un estudio de sensibilidad del modelo basado
en la varianza de la respuesta que permite conocer la influencia en el resultado de los
diferentes factores del proceso, asi como la interaccion entre ellos. También se realiza la
simulacion de tratamientos térmicos de laboratorio, con las cuales se puede comprobar
que el modelo, luego de un apropiado ajuste de sus constantes, puede representar
correctamente los tiempos minimos requeridos de tratamiento, las fracciones finales
de fase y la evolucion de la temperatura, de las dimensiones de la pieza y de la
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Resumen

microestructura. La investigacion realizada y el modelo propuesto contribuyen al mejor
entendimiento de los procesos que intervienen en el tratamiento de austemperizado de
una fundiciéon de hierro nodular y permiten afrontar de mejor manera tanto el diseno
del ciclo térmico como el de la pieza a ser tratada.

Abstract

Keywords: austempered ductile iron, austempering heat treatment, computational
modeling.

Austempered ductile iron is a metal alloy, in which the microstructure is obtained
by means of an austempering heat treatment, and results in graphite nodules embedded
in an ausferritic matrix. Due to its good relation between mechanical properties and
production costs of parts, the austempered ductile iron is an excellent choice for
the manufacturing of autoparts and agroparts. At the end of the austempering, the
characteristics of the microstructure and the changes in the part dimensions depend
on several factors, such as heat treatment parameters. Selecting the values of all
factors is not a simple task, especially when the geometry of the part is complex.
Thus, it is very important for the designer to have new design tools to accelerate
the development of new parts and reduce their cost. In this thesis the temperature,
deformation and micro-structure evolutions, are predicted at different points of a
part made of nodular cast iron, when it is subjected to a three-step austempering
heat treatment, taking into account the main variables of the process. In order to
do that, a new thermo-mechanical-metallurgical multi-scale model is proposed. The
thermo-mechanical model addresses the macroscopic scale, which is the scale of the
part, and the equations are solved by a finite element method in the spatial domain
and a finite difference method in the time domain. The metallurgical model addresses
the microscopic scale, which is the scale of the micro-constituents, in which the
micro-structure is represented by representative volume elements. For the considered
phase transformations, new models are proposed to account for nucleation, growth,
and interaction of phases by means of deterministic laws. A variance-based sensitivity
study is performed, which allows identifying the influence of factors and factor
interactions. Simulations of laboratory heat treatments are performed, and following
an appropriate parameter fitting, the minimum required time of heat treatment, final
phase fractions, and temperature, part dimension, and micro-structure evolutions are
adequately represented. The research performed in this thesis and the proposed model
contribute to a better understanding of the different processes that take place in the
austempering heat treatment and allow to address the design of the thermal cycle and
the design of parts to be treated.



Resumen

Resumo

Palavras chaves: ferro fundido nodular austemperado, tratamento térmico
austémpera, modelagem computacional.

O Ferro fundido nodular austemperado é uma liga de metal cuja microestrutura,
obtido através de um tratamento térmico de austémpera, composto de nodulos de
grafite e uma matriz ausferritica. A boa relacdo entre as propriedades mecanicas e
o custo das pecas feitas deste material é posicionado como uma escolha excelente
para a fabricacao de autopegas e agropecas. O tipo de microestrutura e variagoes
de dimensoes da peca, o fim austemperado, dependem de intiimeros fatores, incluindo
alguns parametros de tratamento térmico. A seleccao adequada dos valores dos
factores envolvidos nao é simples, especialmente quando a pega tem uma geometria
complexa. Assim a necessidade de ter novas ferramentas de desenho que superam
as técnicas tradicionais, e para simplificar e reduzir os custos de desenvolvimento de
novas pecas. Nesta tese a evolugao da temperatura, deformacao e microestrutura, em
diferentes pontos de uma pega de ferro fundido, quando submete-se a um tratamento
térmico de trés passos, considerando as principais variaveis processo. Assim sendo,
é proposto um novo modelo termo-mecanico-metalirgico multi-escala. O aspecto
termomecanico é abordado na escala macroscopica, escala da peca, e suas equagoes
sao resolvidas pelo método dos elementos finitos no dominio espacial e o método de
diferengas finitas no dominio do tempo. O aspecto metalirgico é abordado na escala
microscopica. A microestrutura é representada por elementos volume representativo.
Nas transformacoes de fase, considera-se novos modelos de nucleagao, crescimento e
interacao das fases com leis deterministas. Um estudo de sensibilidade baseada na
variancia da resposta é realizado para inferir a influéncia nos resultados dos diferentes
factores no modelo do processo e a interacao entre eles. Realiga-se, também, a simulagao
de tratamentos térmicos, visando-se verificar o modelo ap6s o ajuste apropriado de
suas constantes. O modelo pode representar corretamente os tempos minimos de
tratamento necessario, as fragoes de fase final as evolugoes da temperatura, dimensoes
da peca e microestrutura. A investigacao e o modelo proposto contribuem para uma
melhor compreensao dos processos envolvidos no tratamento térmico de austémpera
de fundigao de ferro ductil e permitir um melhor desenho do ciclo térmico da peca a
ser tratada.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Contexto y motivaciéon

En la industria en general, y especialmente en la autopartista y la agropartista, se
utiliza la fundiciéon de hierro nodular para la fabricaciéon de piezas que forman parte
de los sistemas de generacion de potencia, transmision, suspension y freno y, también,
para la fabricacion de miembros estructurales de maquinaria pesada, siendo muchos de
estos componentes de alta responsabilidad.

Debido a que las piezas de fundicién son obtenidas por colada y moldeo, es posible
lograr dimensiones muy préximas a las requeridas, lo que permite disminuir el trabajo
de mecanizado posterior y, de esta manera, reducir los costos de producciéon. Esta
ventaja, sumada a las buenas propiedades mecanicas que se han alcanzado en las
ultimas décadas, le ha permitido a la fundicién nodular reemplazar a otros materiales
més tradicionalmente utilizados.

Las propiedades mecénicas de la fundicion nodular pueden cubrir un amplio
rango de valores, posibilitando su empleo en numerosos tipos de aplicaciones. Los
valores especificos para una determinada aplicaciéon se obtienen frecuentemente
mediante tratamientos térmicos. Entre ellos, los méas comunmente empleados son
el recocido, el normalizado, el templado y el austemperizado. El tratamiento
térmico de austemperizado fue el ultimo en ser desarrollado y con él se obtiene la
denominada fundicién de hierro nodular austemperizada o ADI por su nombre en
inglés (Austempered Ductile Iron).

La fundicién de hierro nodular austemperizada tiene una creciente aplicacion en
la industria automotriz gracias al relativo bajo costo de producciéon de las piezas
y a la buena combinacién de propiedades mecénicas que presenta. Este material
ofrece una excelente alternativa al acero colado y al forjado; y también al aluminio
cuando se requiere elevada resistencia y buenos valores de ductilidad y resistencia
al desgaste. La fundicion nodular austemperizada tiene, ademas, una conveniente
relacion peso-tension de fluencia en comparacion con la de otros materiales utilizados
en las mismas aplicaciones. Algunos componentes producidos con fundiciéon nodular
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austemperizada tienen un costo 20 % menor, por unidad de peso, que los fabricados en
acero y un 50 % menor que los realizados en aluminio.

En los ultimos anos, se han llevado a cabo numerosas investigaciones con el fin de
establecer como se relacionan las propiedades de la fundicién nodular austemperizada
con su microestructura y también para determinar de qué manera esta tltima depende
de los principales parametros que caracterizan al tratamiento térmico. Otro aspecto
que ha sido estudiado es el cambio de volumen y la deformacién que experimenta la
pieza durante el tratamiento térmico de austemperizado. La mayoria de estos estudios
ha sido de caracter experimental y en ellos se analizan pequenas probetas de geometria
sencilla, cuyos resultados no son completamente extrapolables a las piezas cominmente
producidas en la industria.

Se han identificado numerosos y variados aspectos que influyen sobre la
microestructura y las dimensiones finales de la pieza de hierro nodular cuando
ésta es austemperizada. Algunos de dichos aspectos, entre los que se pueden
mencionar el tamano y la geometria, la composicion quimica y la microestructura
inicial, estdn relacionados con la pieza misma; mientras que otros, tales como las
temperaturas y los tiempos de tratamiento, tienen que ver con los parametros que
caracterizan al tratamiento térmico. Por otro lado, los tiempos de tratamiento minimos
requeridos, para obtener una fundiciéon nodular austemperizada con una matriz final
completamente ausferritica, dependen de las mismas variables.

Con lo hasta aqui comentando, es posible apreciar que el problema presenta un
elevado grado de complejidad. Determinar los valores apropiados de estos pardmetros es
de suma importancia, ya que de esto depende la obtencion de las propiedades mecanicas
requeridas.

A fines de la década del 90 se comenzaron a desarrollar los primeros modelos
relacionados con los cambios de fase que ocurren en un tratamiento de austemperizado
de una fundicién de hierro nodular, siendo algunos de ellos adaptaciones de modelos
analiticos propuestos para otros materiales. A lo largo de los anos se han planteado
nuevos modelos, tanto analiticos como numéricos, pero en muy pocos de ellos se
consideran, y de manera simultanea, aspectos importantes tales como: la geometria
de la pieza, que puede ocasionar diferente evolucion de la temperatura en los distintos
puntos; caracteristicas importantes de la microestructura inicial, como por ejemplo la
distribuciéon de tamano de nodulos; y la totalidad del ciclo térmico, lo que permite que
la microestructura final de cada etapa que lo compone constituya la microestructura
inicial de la etapa que le sigue. La mayoria de los modelos hallados en la bibliografia
son aplicables a casos sencillos, no consideran todos los parametros que intervienen en
el proceso y simulan s6lo alguna de sus etapas.

Debido a las limitaciones de los modelos desarrollados hasta el momento y a la
complejidad del proceso del tratamiento térmico de austemperizado, los métodos de
diseno actuales ain recurren, en buena parte, a la practica de prueba y error, sobre
todo para piezas complejas. Esto encarece sobremanera el desarrollo de nuevas piezas
de fundicién de hierro nodular austemperizadas repercutiendo negativamente en los
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costes de las industrias.

Todo lo antes comentado motiva el trabajo de esta tesis, que busca desarrollar
un nuevo modelo para la simulacién del tratamiento térmico de austemperizado de la
fundicion de hierro nodular que tenga en cuenta los principales aspectos que intervienen
y que permita realizar simulaciones mas realistas contemplando la totalidad del proceso,
para, de esta manera, mejorar el diseno del tratamiento y de las piezas.

1.2. Importancia del problema

El mercado en el cual estan inmersas las industrias autopartistas y agropartistas
es cada vez més competitivo, exigiendo a las mismas la mejora continua de la calidad
de sus productos y procesos y la reduccién de sus costos totales. Las herramientas
utilizadas para el desarrollo de piezas y de los procesos de obtencién de las mismas
deben ser confiables y ttiles para permitirle a la empresa ser lo més competitiva posible
a la hora de afrontar los cambios y las innovaciones que requiere el mercado.

Debido a la complejidad de los fen6menos que intervienen en el tratamiento
térmico de austemperizado, determinar los valores apropiados de todas las variables
que intervienen es una tarea dificultosa. Como se mencioné anteriormente, tanto
el diseno de las piezas de fundiciéon de hierro nodular que seran sometidas a un
austemperizado como el diseno del tratamiento mismo requiere, atin hoy, de numerosas
pruebas experimentales, a través de las cuales se ajustan variables tales como:
composicion quimica del material, microestructura inicial, tiempos y temperaturas de
tratamientos, y dimensiones y geometria de la pieza. La desventajas de realizar pruebas
experimentales, es que sus costos y tiempo de ejecucion son elevados. Poder realizar un
estudio numérico que permita determinar los valores de las variables mas importantes
reducira el tiempo y el costo de desarrollo, y en muchas ocasiones se podré obtener
soluciones proximas a las Optimas; meta que, especialmente en piezas complejas, es
dificil de alcanzar con el método tradicional de diseno.

Los cambios de dimensiones que ocurren como consecuencia del tratamiento térmico
obligan a la realizacién de un mecanizado postratamiento que aumenta el tiempo y los
costos de producciéon. En ocasiones, la pieza se encuentra fuera de tolerancia por falta
y no por exceso de material, motivo por el cual la misma es rechazada. Poder predecir
los cambios de las dimensiones de la pieza, ocasionados por el tratamiento térmico,
permitira elegir las dimensiones de las piezas antes del tratamiento, para que luego
del mismo tenga las dimensiones requeridas, reduciéndose o eliminandose el trabajo de
mecanizado postratamiento.

1.3. Alcance del estudio

En esta tesis se aborda el tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos de
piezas de fundiciéon de hierro nodular. Se tiene en cuenta la evolucion de las fases y
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de las deformaciones en todos los puntos de la pieza, durante todo el ciclo térmico
del tratamiento (calentamiento y enfriamiento de la pieza). La pieza al inicio del
tratamiento se encuentra en estado bruto de colada, es decir, su matriz es el resultado
del proceso de solidificacion.

El enfoque del presente estudio es esencialmente tedrico-numeérico, pero se utilizan
resultados de ensayos experimentales, realizados por otros investigadores, para validar
el modelo propuesto.

1.4. Objetivos del estudio

El objetivo general de esta tesis es modelar el tratamiento de austemperizado de
tres pasos de la fundicién de hierro nodular. Para ello interesa simular la totalidad del
proceso en forma continua y predecir la evolucién de la microestructura del material
y de las tensiones y deformaciones de la pieza. Mediante el logro de este objetivo se
espera explicar la evolucion de las principales variables y parametros que intervienen
en el proceso.

Los objetivos especificos son los siguientes:

1. Explicar los cambios de fase que se producen durante el tratamiento de
austemperizado y desarrollar modelos que sean capaces de representarlos y
puedan relacionarse entre si para simular la evoluciéon de la microestructura
durante todo el tratamiento térmico.

2. Desarrollar e implementar en un programa de elementos finitos académico
un nuevo modelo metalurgico y las interacciones entre los problemas térmico,
mecanico y metalargico propias del tratamiento térmico modelado.

3. Validar el modelo propuesto comparando su respuesta con resultados de ensayos
experimentales.

4. Realizar un estudio de sensibilidad del modelo completo para evaluar su
funcionamiento y para comprender el efecto de cada parametro del tratamiento,
y de la interaccion entre ellos, sobre la evolucién de las variables del proceso y
sobre el resultado final.

5. Implementar en un programa de elementos finitos comercial de propoésito general
el modelo metalirgico propuesto y las interacciones entre los problemas térmico,
mecanico y metalurgico.

1.5. Metodologia

La representacion del tratamiento térmico en estudio se realiza a través de un
modelo multiescala que tiene en cuenta la caracteristica multifisica del problema. A
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escala macroscopica, la escala de la pieza, se aborda el aspecto termomecanico del
proceso, y las ecuaciones correspondientes son resueltas por el método de los elementos
finitos en el dominio espacial y por el método de las diferencias finitas en lo que respecta
al dominio temporal. La formulaciéon termomecénica utilizada es la que se encuentra
implementada en los programas de elementos finitos académico y comercial (Abaqus).

El aspecto metalurgico del problema se trata a la escala microscopica, la escala
de los microconstituyentes, en la que la microestructura es representada a través de
elementos de volumen representativo. Se consideran leyes de tipo deterministico para
la nucleacion, crecimiento e interaccion de las fases presentes.

La evolucion de las variables macroscopicas como la temperatura y los
desplazamientos depende de la evolucion de las variables microscopicas, tales como las
fracciones de fase y las concentraciones de carbono, y viceversa. Esto determina que
los problemas térmico, mecénico y metalirgico deban resolverse de manera acoplada.
El acoplamiento entre problemas planteados en distintas escalas (térmico-metalirgico
y mecanico-metalirgico) se realiza mediante ecuaciones que vinculan dichas escalas.

1.6. Contenidos de la tesis

En el Capitulo 2 se presenta una descripcion general de la fundiciéon de hierro
nodular y una explicaciéon més detallada de la microestructura y de las propiedades
mecanicas de la fundicion de hierro nodular austemperizada. Seguidamente se describen
los métodos industriales actualmente utilizados para llevar a cabo el tratamiento
térmico de austemperizado, indicando sus principales ventajas y desventajas. Por
altimo se explican los cambios de fase que intervienen en el tratamiento térmico de
austemperizado de tres pasos y las teorias que los explican.

En el Capitulo 3 se realiza la revision bibliogréafica de los modelos desarrollados
para simular el tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos, mencionandose
las principales hipétesis simplificativas en ellos realizadas. Al final del Capitulo se
describen cuéles son las necesidades que motivan el desarrollo de un nuevo modelo.

En el Capitulo 4 se presentan las caracteristicas generales del modelo
termomecanico-metalirgico propuesto en esta tesis, describiéndose por separado
el modelo termomecéanico (formulacion termomecanica y modelo constitutivo del
material) y el modelo metalargico. Ademéas se explican las interacciones entre los
problemas térmico, mecanico y metalirgico consideradas para modelar el tratamiento
térmico de austemperizado de tres pasos. Finalmente se presenta el esquema utilizado
para resolver numéricamente los problemas térmico, mecanico y metaltargico, teniendo
en cuenta el tipo de acoplamiento entre los problemas (unidireccional y bidireccional).

En el Capitulo 5 se presentan los modelos de cambio de fase propuestos en esta
tesis para la representacion del aspecto metalargico del problema, describiéndose
para cada caso los elementos de volumen representativo correspondientes y las
hipotesis simplificativas aplicadas a las fases presentes en la microestructura de la
fundicion nodular (forma, composicién quimica, tamano y distribucién dentro de la
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microestructura).

En el Capitulo 6 se realiza un estudio de sensibilidad del modelo
termomecanico-metalirgico cuando éste es utilizado para simular dos tratamientos
térmicos de austemperizado de tres pasos. Para cuantificar la influencia de las variables
de entrada del modelo (factores) en las distintas respuestas analizadas se utiliza un
método basado en la varianza. Ademas, para estudiar de qué manera afectan los factores
més influyentes se utilizan diagramas de dispersion.

En el Capitulo 7 se simulan dos tratamientos térmicos, realizados en laboratorio,
de probetas de pequenas dimensiones que permiten validar el modelo propuesto. Por
otro lado se presenta el estudio computacional del tratamiento térmico de una pieza
de aplicacion automotriz.

En el Capitulo 8 se exponen las conclusiones finales de la tesis y las contribuciones
originales, proponiéndose, ademas, las lineas futuras de trabajo.

Finalmente, en el Apéndice A se encuentran las propiedades de la fundicion de
hierro nodular utilizadas en las simulaciones, en el Apéndice B se explica el método
utilizado para ajustar los pardmetros empiricos del modelo de cambio de fase de la
transformacion ausferritica y en el Apéndice C se encuentra la implementacion el
modelo metalirgico en el programa de elementos finitos comercial Abaqus.



Capitulo 2

Fundicion de hierro nodular
austemperizada

2.1. Fundiciéon de hierro nodular

La fundicion de hierro nodular es una aleaciéon cuyos principales elementos son
el hierro, el carbono y el silicio. Su microestructura estd formada por nédulos de
grafito embebidos en una matriz metalica. El tipo de matriz depende del proceso
de enfriamiento y de la composicién quimica de la fundicién. Mediante procesos de
enfriamiento convencionales, en los que la pieza se deja enfriar en el molde, se obtienen
matrices ferriticas, ferriticas-perliticas o perliticas. Mediante procesos especiales en los
cuales se controla la evolucion de la temperatura durante el enfriamiento se pueden
obtener matrices ausferriticas o martensiticas.

De acuerdo a la clasificacion presentada por Rollason para fundiciones ferrosas
[Rollason, 1973|, la fundicion de hierro nodular pertenece al grupo de las fundiciones
grises. En la figura 2.1 se presenta dicha clasificacion, a la cual se le ha agregado la
fundicion de matriz ausferritica.

Fundicion Gris

| |
LarT;inar Nodlular
| l | | |

Ferritica Perlitica Austenitica Martensitica Ausferritica

Figura 2.1: Clasificacion de la fundicién gris de acuerdo a la morfologia del grafito y tipo de matriz
metélica.

Para obtener una fundicion gris de buena calidad, es decir sin formaciéon de carburos,
es necesario contar con una velocidad de enfriamiento baja o moderada durante la
solidificacién, y una concentraciéon de carbono equivalente CE > 4,3 %peso. Una
concentracion de carbono de 4,3 %peso corresponde a la composicién eutéctica del
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diagrama Fe-C estable. La concentracion C'E, ademés de considerar la concentracion
de carbono nominal de la aleacion, tiene en cuenta la influencia de otros elementos de
aleacion. Una de las clasicas ecuaciones para determinar CE, en %peso, considerando
el efecto del silicio y del fosforo, es la siguiente |Yescas, 2001]:

Si+ P
3

donde C, Si y P son las concentraciones nominales de la fundicion en %peso.

Para obtener una fundiciéon gris nodular es necesario realizar un tratamiento de
nodulizacién previo al colado de las piezas, en el cual se le agrega cerio o magnesio
como agente nodulizante.

Los valores de las propiedades mecanicas de la fundiciéon de hierro nodular varian
en un amplio rango, porque dependen de su tipo de matriz metalica. En la tabla 2.1 se
observan las propiedades mecénicas para distintos tipos de matrices segtin las normas

ASTM A536 y A897.

CE=C+

(2.1)

Tipo de Resistencia a la Tensién de Elongacién a | Dureza
matriz traccion [M Pa| | fluencia [M Pal | la rotura [%] | [H BW]
Ferritica 414 276 18 149-187
Ferritica-perlitica 448-552 310-379 6-12 170-255
Perlitica 689 483 3 217-267
Martensitica 827 621 2 240-300
Ausferritica 750-1600 500-1300 1-11 241-512

Tabla 2.1: Propiedades mecéanicas de la funcion de hierro nodular para distintos tipos de matrices,
segin las normas ASTM Ab536 y A897.

La microestructura necesaria para lograr las propiedades mecénicas requeridas
para una determinada aplicaciéon del material, puede obtenerse mediante la seleccion
adecuada de la composicion quimica y/o tratamientos térmicos. La clasificacion y
el proposito de los principales tratamientos térmicos se describen a continuaciéon
[Tohru, 1998|:

= Liberacién de tensiones: se utiliza para liberar tensiones originadas durante el
proceso de solidificacion. En este tratamiento térmico no se produce un cambio
apreciable en la microestructura.

= Recocido: se utiliza para reducir la cantidad de perlita en la matriz. Como
consecuencia, los cambios en las propiedades mecénicas son: incremento de la
ductilidad y la tenacidad, y disminuciéon de la dureza. La matriz obtenida después
del tratamiento térmico es ferritica.

= Normalizado: tiene como objetivo mejorar la resistencia del material, sin reducir
demasiado la ductilidad. La matriz obtenida es perlitica.
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= Templado: su finalidad es incrementar la resistencia y la dureza del material. La
matriz obtenida es martensitica.

» Austemperizado: se realiza para obtener un material con buenos niveles de
resistencia, dureza y ductilidad. La matriz obtenida es ausferritica.

= Endurecimiento superficial: tiene como objetivo mejorar la resistencia superficial
incrementando la dureza del material.

Los tratamientos térmicos de recocido, normalizado, templado y austemperizado
requieren de una matriz austenitica a elevada temperatura. El proceso de enfriamiento
desde la temperatura de austenizado (7,) hasta la temperatura ambiente (T},) es
propio de cada uno de ellos, como se observa en la figura 2.2. El recocido requiere
una velocidad de enfriamiento baja para que de este modo la austenita pueda
transformarse completamente en ferrita. El normalizado requiere una velocidad de
enfriamiento moderada para que la austenita pueda transformarse completamente en
perlita. El templado requiere una velocidad de enfriamiento elevada para que sea posible
evitar la transformacion eutectoide y, asi, transformar la austenita en martensita. El
austemperizado requiere de una velocidad de enfriamiento igual a la del templado
hasta la temperatura de austemperizado (T4), seguido de una etapa isotérmica a dicha
temperatura, luego de la cual el material se enfria hasta la temperatura ambiente con
una velocidad moderada.

T 4
T > @ Recocido
Y ® Normalizado
® Austemperizado
@ Templado
Ferrita
]
Perlita
TA ................ Ausferrita
@
T Martensita
amb b Lo NN N >

Figura 2.2: Proceso de enfriamiento de los tratamientos térmicos de recocido, normalizado, templado
y austemperizado.
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2.2. Fundicién de hierro nodular austemperizada

La microestructura caracteristica de la fundicién de hierro nodular austemperizada
esté formada por nédulos de grafito embebidos en una matriz ausferritica. La ausferrita
es un compuesto microestructural formado por pequenas subunidades de ferrita (con
forma de laminas, placas o discos [Kovacs, 1994]) y austenita con alto contenido de
carbono.

Las subunidades se encuentran agrupadas en los denominados fajos. Un fajo estéa
formado por una determinada cantidad de subunidades, separadas entre si por finas
laminas de austenita. Todas las subunidades que forman parte de un mismo fajo tienen
la misma orientacion cristalina [Yescas, 2001|. La austenita que forma dichas laminas
tiene una elevada concentraciéon de carbono. Los fajos estan separados entre si por
los llamados bloques de austenita. Si la transformacion ausferritica se desarrolla por
completo, los bloques de austenita son pequenos y con una concentracion de carbono
similar a la que tienen las laminas de austenita. En la figura 2.3 se observan las fases
que componen a la microestructura de la fundicién nodular austemperizada, con una
matriz completamente ausferritica.

Nédulo

de grafito Blogue de

austenita

Ausferrita

Figura 2.3: Fases de la microestructura de una fundicién de hierro nodular austemperizada, con una
matriz completamente ausferritica.

El tamano y la constitucion de las subunidades dependen, principalmente, de la
temperatura de austemperizado T4 (ver figura 2.2). Temperaturas de austemperizado
elevadas (mayores a 300°C') dan lugar a subunidades grandes, denominadas
subunidades de ferrita superior. Las temperaturas de tratamiento bajas (menores a
280°C") originan subunidades pequenias, en las que aparecen finos carburos de hierro, y
que son llamadas subunidades de ferrita inferior. Los finos carburos mencionados son
del tipo metaestables, como por ejemplo el denominado € carburo, debido al elevado
contenido de silicio que tiene la fundicion nodular [Ahmadabadi, 1998|. Se ha observado
que la formacion de estos carburos es independiente del tiempo de austemperizado y
de la composicion quimica de la fundicion. La temperatura de transicion entre ambos
tipos de subunidades generalmente se encuentra en el intervalo 280 < Ty < 300°C
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[Yescas, 2001]. En la figura 2.4 se presenta un esquema de las subunidades de ferrita
superior e inferior.

Subunidad de
ferrita superior

Subunidad de ©

ferrita sobresaturada
de carbono L Regién de la austenita
afectada por la difusiéon
- de carbono

Subunidad de
ferrita inferior

e,

Precipitados de
carburos de hierro

Figura 2.4: Subunidades de ferrita superior e inferior.

La fundicién de hierro nodular austemperizada se caracteriza por tener buenos
valores de ductilidad y resistencia al desgaste, como asi también elevada tension de
fluencia y resistencia a la fatiga. Los valores de estas propiedades tienen un amplio rango
de variacion, siendo uno de los principales motivos por los cuales la ADI es empleada
en un gran namero de aplicaciones [Yoo et al., 1999, Yang and Putatunda, 2005|.

Existe una estrecha relacion entre la microestructura y las propiedades mecanicas
de la fundicion nodular austemperizada, motivo por el cual ambas dependen de
las mismas variables. Experimentalmente se ha encontrado que la temperatura
de austemperizado tiene una gran influencia en las propiedades mecanicas porque
ésta define el tipo de subunidades que se formarédn. Para temperaturas bajas de
austemperizado (microestructura con subunidades de ferrita inferior) el material tiene
elevados niveles de dureza y tension de fluencia, haciendo que sea apto para piezas
sometidas a elevadas tensiones de contacto. Por otro lado, a elevadas temperaturas
de austemperizado (microestructura con subunidades de ferrita superior) el material
tiene elevadas ductilidad y tenacidad con buenos valores de dureza (260-350H BW),
haciendo que sea apto para miembros estructurales |Yescas, 2001].

Se ha observado que los defectos comunes de las piezas de fundiciéon de hierro
tales como rechupes, escorias atrapadas, segregaciones y ciertos productos eutécticos
no deseados, pueden disminuir los beneficios que la matriz ausferritica le confiere a las
piezas de ADI [Yescas, 2001].

Las propiedades mecanicas de la fundicion austemperizada de uso comercial, segtin
la norma ASTM A897M-06, se detallan en la tabla 2.2.
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Grado Resistencia a la Tension de Elongacién | Energia de | Dureza
traccion |[M Pa| | fluencia [M Pal| [ %] impacto |J]| | [HBW]|

750-500-11 750 500 11 110 241-302
900-650-09 900 650 9 100 269-341
1050-750-07 1050 750 7 80 302-375
1200-850-04 1200 850 4 60 341-444
1400-1100-02 1400 1100 2 35 388-477
1600-1300-01 1600 1300 1 20 402-512

Tabla 2.2: Propiedades mecéanicas de la funcién de hierro nodular austemperizada segin la norma
ASTM A897M-06.

2.3. Tratamiento térmico de austemperizado

En la actualizad las piezas de fundicién de hierro nodular austemperizada pueden
obtenerse industrialmente utilizando los siguientes procesos:

» Tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos |[Thomson et al., 2000,
Putman and Thomson, 2003, Fras et al., 2012].

» Tratamiento térmico de austemperizado in  situ  [Yoo et al., 1999,
Mendez et al., 2015].

El tratamiento térmico de tres pasos, de uso corriente, permite austemperizar piezas
que generalmente ya han sido total o parcialmente mecanizadas, aprovechando asi la
baja dureza que tiene el material antes de dicho tratamiento. En piezas con pequenas
tolerancias en las dimensiones es necesario un mecanizado postratamiento para corregir
cambios dimensionales ocurridos durante el austemperizado. El proceso esté formado
por tres pasos més un posterior enfriamiento desde la temperatura de austemperizado
hasta la temperatura ambiente; el correspondiente ciclo térmico se presenta en la figura
2.5. El primer paso consiste en calentar la pieza, obtenida por el método clasico de
colado y moldeo, desde la temperatura ambiente (7y,,;,) hasta la de austenizado (77,) con
el objetivo de obtener una matriz completamente austenitica y con una concentracion
de carbono apropiada. El segundo paso consiste en enfriar rapidamente la pieza desde
la temperatura de austenizado hasta la de austemperizado (7). Por tltimo, en el
tercer paso se mantiene la pieza a la temperatura de austemperizado con el objetivo
de obtener una matriz ausferritica.

El tratamiento de austemperizado denominado in situ, de desarrollo mas reciente,
permite obtener piezas austemperizadas directamente desde el proceso de solidificacion.
En él se combinan parte del proceso de colado y moldeo, y parte del tratamiento térmico
de tres pasos como se observa en la figura 2.6. Las piezas coladas, ya solidificadas, se
desmoldan en caliente y se enfrian hasta la temperatura de austenizado requerida.
Luego, el proceso continta siguiendo los pasos dos y tres del tratamiento de tres pasos,
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més el posterior enfriamiento hasta la temperatura ambiente. Las piezas obtenidas por
medio del tratamiento in situ, en comparacién con las obtenidas mediante el de tres
pasos, tienen menor costo de produccion porque es posible ahorrar el calentamiento
desde la temperatura ambiente hasta la de austenizado. Como contrapartida, el
mecanizado se realiza en condiciones mas severas debido a que las piezas tienen una
elevada dureza en todas la etapas del mecanizado.

Ferrita

Perlita

Ausferrita :"

( Bainita

—t >

periodo ventana t

Figura 2.5: Ciclo térmico del tratamiento de austemperizado de tres pasos.

T A
Solidificacién
TY .........
A Ferrita
Perlita
Ta | usterta | (Baints
Martensita \ :
Tamb ................................... ....... B
.y + >
periodo ventana t

Figura 2.6: Ciclo térmico del tratamiento de austemperizado in situ.

Las temperaturas de austenizado y austemperizado generalmente utilizadas estéan
comprendidas en los rangos de 850°C' < T, < 950°C y 250°C' < T4 < 450°C,
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respectivamente. Los tiempos de austenizado y austemperizado para obtener una
matriz completamente ausferritica varian con el tipo de microestructura inicial, las
temperaturas de austenizado y austemperizado, la composicion quimica y el tamano y
la geometria de la pieza [Thomson et al., 2000, Yescas et al., 2001].

Experimentalmente se ha observado que, durante el tratamiento isotérmico llevado
a cabo a la temperatura de austemperizado, se desarrollan las siguientes etapas
[Achary and Venugopalan, 2000, Yescas et al., 2001, Putman and Thomson, 2003,
Amran et al., 2010]:

= Etapa I: en esta etapa parte de la matriz austenitica se transforma en subunidades
de ferrita por medio de la transformacion ausferritica. Al final de esta etapa, la
fraccion de ferrita y la concentracion de carbono de la austenita son méaximas.

= Etapa II: esta etapa comienza con la precipitacion de carburos de hierro en la
austenita. De esta forma, la fraccion de austenita y su concentracién de carbono
disminuyen. La matriz obtenida en esta etapa es similar a la de los aceros
bainiticos.

Entre las etapas I y II se encuentra el denominado periodo ventana, ver figuras 2.5
y 2.6, durante el cual las fracciones de las fases y sus concentraciones de carbono se
mantienen practicamente constantes. Su duraciéon depende de la composicién quimica
de la fundicioén, de los patrones de microsegregacion de los elementos de aleacion y de las
temperaturas de austenizado y austemperizado [Thomson et al., 2000, Yescas, 2001].

Si el tiempo de austemperizado estd comprendido dentro de la etapa I, parte de la
austenita se transformara en martensita durante el enfriamiento hasta la temperatura
ambiente |Yescas and Bhadeshia, 2002|, ver figura 2.7; mientras que si el tiempo estéa
comprendido dentro de la etapa II existiran precipitados de carburos de hierro dentro
de la austenita obteniéndose una matriz similar a la de los aceros bainiticos de
baja concentracion de silicio [Yang and Putatunda, 2005|. Experimentalmente se ha
observado que el tiempo 6ptimo de austemperizado de la fundiciéon nodular se encuentra
dentro de su periodo ventana, porque permite obtener una matriz completamente
ausferritica, es decir sin formaciéon de martensita ni de carburos de hierro.

En una pieza de gran espesor no siempre es posible obtener una matriz ausferritica
en todas sus regiones. Su nucleo suele tener una matriz ferritica-perlitica y /o perlitica,
mientras que en la regiéon proxima a la superficie exterior es ausferritica. Se ha
desarrollado un concepto denominado austemperabilidad de la fundicién nodular,
el cual caracteriza cualitativamente la posibilidad de evitar la transformacion de
austenita en ferrita y /o perlita cuando el material es enfriado desde la temperatura de
austenizado a una determinada velocidad de enfriamiento. Si durante el enfriamiento
es posible evitar la formacion de ferrita y perlita en todo el volumen de una pieza
significa que el material tiene buena austemperabilidad; de lo contrario significa que su
austemperabilidad no es la apropiada, pudiendo mejorarse ésta mediante el agregado
de determinados elementos de aleacion [Sohi et al., 2010].
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2.4. Transformaciones de fase durante el TTA de tres pasos

Figura 2.7: Microestructura de una fundicién de hierro nodular con una matriz
ausferritica-martensitica.

Como consecuencia del tratamiento térmico de austemperizado se producen cambios
en las dimensiones de las piezas. Estos cambios de deben a las distintas densidades que
tienen las fases que componen a la microestructura del material antes y después del
tratamiento térmico, y a las tensiones internas generadas durante el desarrollo del
mismo.

Se ha encontrado relacion entre los cambios de dimensiones y los parametros del
tratamiento térmico tales como el tipo de matriz inicial, el tiempo de austemperizado,
las temperaturas de austenizado y austemperizado, el conteo de nédulos de grafito y
el tamarno de la pieza [Moncada and Sikora, 1996, Sosa et al., 2004]. Cuando el tiempo
de austemperizado es el adecuado para obtener una matriz completamente ausferritica,
el pardmetro que mas influye en el cambio de dimension es el tipo de matriz inicial.
Cuando la matriz inicial es perlitica, la expansion de la pieza es mayor que la que se
produce cuando la matriz inicial es ferritica [Sosa et al., 2009]. La variaciéon en las
dimensiones tiene un rol importante cuando las tolerancias de las piezas son muy
estrechas, como ocurre en el caso de los sistemas de transmision de potencia. En algunas
ocasiones las dimensiones quedan fuera de tolerancia por falta y no por exceso de
material, hecho que conlleva directamente al descarte de las piezas.

2.4. Transformaciones de fase durante el tratamiento
térmico de austemperizado de tres pasos

Cuando una pieza de fundicion de hierro nodular es sometida al tratamiento térmico
de austemperizado de tres pasos se producen transformaciones de fase tanto durante
el calentamiento como durante el enfriamiento de la misma.

Durante el calentamiento desde la temperatura ambiente hasta la temperatura
de austenizado se da lugar a la transformacion eutectoide inversa, mediante la cual
la matriz inicial de tipo ferritica, perlitica o ferritica-perlitica se transforma en una
completamente austenitica.

Durante el enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta la temperatura
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Capitulo 2. Fundicién de hierro nodular austemperizada

ambiente, y segin sea el desarrollo del mismo en relaciéon con algunas caracteristicas
del material, pueden ocurrir diferentes transformaciones de fase mediante las
cuales la austenita puede transformarse en ferrita, en perlita, en ausferrita y/o
en martensita. Estas transformaciones pueden ser clasificadas en difusionales y
displacivas [Bhadeshia, 1982, Bhadeshia, 1987|. Las transformaciones difusionales son
las eutectoide estable y metaestable, por medio de las cuales la austenita se transforma
en ferrita y perlita, respectivamente. Las transformaciones displacivas son la ausferritica
y la martensitica, por medio de las cuales la austenita se transforma en ausferrita y
martensita, respectivamente.

Para una determinada composiciéon quimica de la fundicién, las transformaciones
difusionales que ocurren durante el enfriamiento dependen de la velocidad
de enfriamiento y del conteo de ndédulos de grafito por unidad de volumen
[Venugopalan, 1990b|. Para velocidades de enfriamiento bajas, la austenita se
transforma generalmente en ferrita y grafito. A velocidades de enfriamiento elevadas,
una parte o la totalidad de la austenita se transforma en martensita. Para velocidades
intermedias, es posible que la austenita se transforme en perlita. En la figura
2.8a se indican en el diagrama CCT (por su nombre en inglés continuous cooling
transformation) las transformaciones que pueden ocurrir cuando una fundicién de
hierro nodular es enfriada, a velocidad constante, hasta la temperatura ambiente.

Cuando la fundicion se enfria rapidamente hasta la temperatura de austemperizado,
y se mantiene a dicha temperatura el tiempo adecuado, la austenita se transforma en
ausferrita. Para obtener una matriz completamente ausferritica en todo el volumen
de la pieza, esta temperatura debe ser alcanzada de manera tal que se pueda evitar la
transformacion eutectoide, es decir, que el material tenga una buena austemperabilidad.
La minima velocidad de enfriamiento necesaria para evitar dicha transformacion, es
denominada velocidad critica de enfriamiento [Venugopalan, 1990a]. En la figura 2.8b
se encuentran representadas en el diagrama TTT (por su nombre en inglés time
temperature transformation) las transformaciones que ocurren cuando la fundicion es
enfriada y mantenida a una temperatura dada. En la misma figura también es posible
identificar la velocidad critica de enfriamiento.

A continuacion se describen con mayor detalle las transformaciones mencionadas.
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Figura 2.8: Diagrama de las transformaciones de fase (a) CCT y (b) TTT.

2.4.1. Transformacion eutectoide inversa

Cuando se realiza el tratamiento térmico de austemperizado a piezas de fundicion
nodular en bruto de colada, una etapa importante es la denominada austenizado. En
dicha etapa se desarrolla la transformacion eutectoide inversa que da como resultado
una matriz completamente austenitica a la temperatura de austenizado.

La fundicion de hierro nodular, considerada como punto de partida del
tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos, puede tener una matriz ferritica,
ferritica-perlitica o perlitica. En la figura 2.9 se observa una fundicién de hierro nodular
con una matriz ferritica-perlitica. La ferrita se ubica en forma de halos alrededor de los

17



Capitulo 2. Fundicién de hierro nodular austemperizada

nodulos de grafito produciendo asi la clasica microestructura de ojo de buey. Luego de
la transformacion eutectoide inversa, la matriz se encuentra formada completamente
por austenita recristalizada [Sikora and Boeri, 1999].

Figura 2.9: Fundicién de hierro nodular con matriz ferritica-perlitica.

La transformacion eutectoide inversa puede ser estable en la cual la ferrita y parte
de los nodulos de grafito se transforman en austenita, y metaestable en la cual la perlita
se transforma en austenita.

En la transformacién eutectoide estable la nucleaciéon de la austenita ocurre
generalmente en la superficie de los nodulos de grafito [Batra et al., 2005]. En algunas
fundiciones no aleadas la microsegregacion negativa del silicio hace que la nucleacion
ocurra preferencialmente en las tltimas zonas en solidificar [Ghergu et al., 2012].

Cuando la nucleaciéon ocurre en la superficie de los ndédulos de grafito la temperatura
de comienzo de la transformacion es T, mientras que si ocurre en las tltimas zonas en
solidificar la temperatura es T, siendo T? la mayor temperatura del campo trifésico
del sistema estable Fe-C-Si y T, la menor temperatura del campo trifasico del sistema
estable Fe-C-Si, ver figura 2.10.

En la transformacién metaestable la nucleacion de la austenita comienza
generalmente en la intercara ferrita-cementita [Kapturkiewicz et al., 2005]. La
transformacion se inicia a la temperatura 7T, si T, > T,, o, a la temperatura T, si
T, > T,, siendo T, la menor temperatura del campo trifasico del sistema metaestable
Fe-C-Si y T, la menor temperatura del campo trifasico del sistema estable Fe-C-Si
[Ghergu et al., 2012], ver figura 2.10.

El crecimiento de la austenita, tanto para la transformacion estable como para la
metaestable, ocurre por la difusion de carbono de largo alcance [Verhoeven et al., 1990].
En la transformacion estable, cuando la nucleacion se da en la superficie de los nédulos
de grafito, el carbono difunde desde el grafito hacia la ferrita a través de la austenita
que se esta formando. Cuando la nucleacién ocurre en las tltimas zonas en solidificar el
carbono difunde por los bordes de granos [Ghergu et al., 2012|. En la transformacion
metaestable, el carbono difunde desde las laminas de cementita hacia las de ferrita
a través de la austenita en formacion. En este caso los nédulos de grafito no actian
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2.4. Transformaciones de fase durante el TTA de tres pasos

como fuente de carbono, ya que las dimensiones de las laminas de la perlita son mucho
menores que el espaciado que hay ente los nédulos [Kapturkiewicz et al., 2005].

Austenita
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Figura 2.10: Isopleta del diagrama de fases Fe-C-Si estable (lineas solidas) y metaestable (lineas de
puntos) [Ghergu et al., 2012].

Los elementos de aleacién modifican las temperaturas de comienzo del cambio de
fase, como asi también las concentraciones de equilibrio de carbono. Por otro lado las
cantidades de algunos elementos de aleacién, como por ejemplo la concentracion de
niquel, pueden cambiar la zona de nucleacion de la austenita [Ghergu et al., 2012].

Para el tratamiento térmico de austemperizado el tiempo de austenizado tiene
que ser el suficiente para que la transformacioén eutectoide inversa se desarrolle por
completo. Si el tiempo es demasiado corto la transformaciéon puede ser incompleta,
lo que modificaria las propiedades mecanicas del material obtenidas al final del
tratamiento de austemperizado [Kapturkiewicz et al., 2005]. El tiempo necesario para
que la transformacion se desarrolle por completo depende del tipo de matriz inicial. Si
la matriz inicial es perlitica el tiempo de austenizado es menor que el requerido para una
matriz inicial ferritica. Experimentalmente se ha observado la influencia del tamano de
los nodulos de grafito, en especial cuando la matriz inicial es ferritica. A medida que los
noédulos de grafito son mas pequenos se incrementa la velocidad de la transformacion
eutectoide inversa estable, reduciendo el tiempo de austenizado [Fras et al., 2012].

2.4.2. Transformacioén eutectoide

La transformacion eutectoide puede producirse total o parcialmente cuando el
material se enfria, luego del austenizado, a una velocidad de enfriamiento menor a
la velocidad critica. La transformacién eutectoide puede ser dividida en estable y
metaestable [Lacaze and Gerval, 1998, Carazo et al., 2012].
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Durante la transformacion eutectoide estable la austenita se transforma en ferrita
y grafito [Venugopalan, 1990a, Venugopalan, 1990b, Carazo, 2012]. La nucleacion y el
crecimiento comienzan cuando la temperatura es menor a T,, ver figura 2.10. Los
sitios de nucleacion generalmente se encuentran en la superficie de los nodulos de
grafito, que acttian como sumideros de carbono. En trabajos experimentales se ha
reportado también como sitios de nucleacion los bordes de grano de la austenita
cuando la ferrita se obtiene mediante un tratamiento isotérmico realizado a elevada
temperatura [Brown and Hawkes, 1951|. Es importante destacar que bajo condiciones
de enfriamiento normales no se produce la nucleacién de nuevas particulas de grafito,
las cuales actuarian también como sumidero de carbono |Venugopalan, 1990b].

La cinética de crecimiento de la ferrita esta gobernada por la difusion de carbono
de largo alcance desde la austenita hacia los nédulos de grafito a través del halo de
ferrita en crecimiento. El coeficiente de difusién de carbono en la ferrita depende de
la temperatura y de los elementos de aleaciéon. A mayor temperatura, mayor es el
coeficiente de difusion. Algunos elementos de aleacion como el estano, el antimonio y
el cobre reducen la difusion del carbono, disminuyendo de este modo la velocidad de
la transformacion [Johnson and Kovacs, 1978].

La fuerza motriz que impulsa a la transformacion eutectoide estable depende del
sobreenfriamiento térmico definido como T, — T, favoreciendo un mayor valor del
mismo a la formacién de la ferrita. Los elementos de aleaciéon modifican la temperatura
T,. Algunos elementos de aleacion, tales como el silicio y el molibdeno, favorecen la
formacion de ferrita al aumentar la temperatura 7T, motivo por el cual son denominados
estabilizantes de la ferrita [Venugopalan, 1990a, Ghergu et al., 2012]. El molibdeno
tiene el efecto descripto siempre y cuando su concentracion no supere el 0,3 %peso
[Venugopalan, 1990a|. Algunos elementos como el manganeso, el cromo, el niquel y el
cobre disminuyen T, motivo por el cual son denominados estabilizantes de la austenita
|Ghergu et al., 2012].

Durante la transformacion eutectoide metaestable la austenita se transforma en
perlita. La nucleacion y el crecimiento de la perlita comienzan cuando la temperatura
es menor a 1), ver figura 2.10. La nucleacion se da en los bordes de grano de la austenita
y en la intercara austenita-ferrita [Venugopalan, 1990al. El crecimiento esta gobernado
por la difusién de carbono de largo alcance.

Por debajo de la temperatura 7, las transformaciones eutectoide estable y
metaestable son competitivas entre si. Una vez comenzada la transformacion
metaestable, las fracciones de la ferrita y de los nédulos de grafito aumentan muy poco,
yva que la transformacion eutectoide metaestable tiene una velocidad mucho mayor que
la transformacion eutectoide estable [Venugopalan, 1990a].

Estas transformaciones no se modelaran en la presente tesis, dando por supuesto
que la velocidad de enfriamiento desde la temperatura de austenizacion hasta la de
austemperizado siempre supera la velocidad critica en todos los punto de la pieza.
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2.4.3. Transformacion ausferritica
Cinética de la transformacién ausferritica

Cuando una fundiciéon de hierro nodular con una matriz total o parcialmente
austenitica es sometida a un tratamiento isotérmico a la temperatura de
austemperizado, parte de la austenita se transforma en subunidades de ferrita
[Yescas, 2001, Garin and Mannheim, 2003]. Esta transformacion requiere de un proceso
continuo de formacién de subunidades. En la formaciéon de cada subunidad se pueden
identificar las siguientes tres etapas [Bhadeshia, 1981, Yescas, 2001]:

s Nucleacion de la subunidad.
s Crecimiento de la subunidad de ferrita sobresaturada en carbono.

s Difusién del carbono desde la subunidad hacia la austenita.

Las subunidades son capaces de nuclear en dos regiones de la austenita. La
primera regién estd compuesta por la austenita que se encuentra alrededor de los
nodulos de grafito [Fras and Gorny, 2010, Fras et al., 2012, Gorny et al., 2014| y la
segunda estd compuesta por la austenita que se encuentra proxima a las puntas de
las subunidades existentes. La nucleaciéon que ocurre en la segunda regién se denomina
nucleacion autocatalitica [Rees and Bhadeshia, 1992a, Matsuda and Bhadeshia, 2004,
Santofimia et al., 2006, Gaude-Fugarolas and Jacques, 2006|. Las laminas de austenita
de los fajos, que se encuentran proximas a las puntas de las subunidades, no
forman parte de ninguna de las dos regiones de nucleaciéon, debido a que su elevada
concentracion de carbono impide la nucleacion y /o crecimiento de nuevas subunidades.

La nucleaciéon comienza en la superficie de los nédulos de grafito. A medida que se
van formando las subunidades de ferrita, se suma la nucleacién autocatalitica, siendo
ésta la que le permite al fajo adquirir su forma caracteristica.

Desde el punto de vista termodinamico la nucleacién de una subunidad de ferrita
se produce cuando [Rees and Bhadeshia, 1992a, Matsuda and Bhadeshia, 2004]:

AG,, < G, (2.2)

donde AG,, es la maxima energia libre disponible para la nucleacion y G,, es la minima
energia necesaria para obtener una cantidad detectable de ferrita.

La méaxima energia libre disponible para la nucleaciéon depende de la temperatura
y de la composiciéon quimica de la austenita. La minima energia necesaria para obtener
una cantidad detectable de ferrita depende solamente de la temperatura, y puede
ser evaluada, en J/mol, utilizando la siguiente ecuacion [Rees and Bhadeshia, 1992a,
Matsuda and Bhadeshia, 2004, Gaude-Fugarolas and Jacques, 2006]:

G, = 3,637T — 2540 (2.3)

siendo la temperatura en °C.
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En la figura 2.11 se representa la variacion de AG,, y G, en funciéon de la
temperatura para una determinada composicién quimica de la austenita. Cuando la
temperatura sea 1" < T},. se cumple el criterio termodinamico para la nucleacion.

g
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) L AG,,
/

—

Figura 2.11: Maxima energia libre disponible para la nucleacion AG,, y minima energia necesaria
para obtener una cantidad detectable de ferrita G,,, en funcién de la temperatura.

La formacion de un nucleo estable de ferrita no es instantédnea, sino que
requiere un tiempo de incubacién. Se ha observado que el tiempo de incubacion
aumenta con (a) el aumento de la concentracion de carbono en la austenita y (b)
la disminucion de la temperatura de austemperizado [Rees and Bhadeshia, 1992a,
Matsuda and Bhadeshia, 2004].

Si bien algunos investigadores han propuesto una explicacién del crecimiento de las
subunidades de ferrita basada en una difusion de largo alcance del carbono, la teoria
mas ampliamente aceptada para el crecimiento de las subunidades de ferrita es la
displaciva [Rees and Bhadeshia, 1992a, Thomson et al., 2000, Bhadeshia, 2001]. Esta
teoria propone que durante el crecimiento de la subunidad, la austenita y la ferrita
involucradas tienen la misma composiciéon quimica, es decir, no hay difusiéon de largo
alcance de carbono u otro tipo de elemento de aleacion entre dichas fases.

El crecimiento de una subunidad se produce por el avance de la intercara
ferrita-austenita. Este avance ocurre si existe una fuerza capaz de generar una tension
mayor a una tension de fricciéon 7, siendo esta ultima la que se opone al movimiento
de la intercara. La encargada de proveer esa fuerza es la diferencia de la energia libre
entre ambas fases [Bhadeshia and Edmonds, 1980).

El tamano de la subunidad es limitado porque su crecimiento no es un proceso
perfectamente termoelastico, motivo por el cual, a medida que la intercara avanza las
fases se plastifican haciendo que la tensiéon de friccion 7 incremente. Este incremento,
sumado a las posibles interacciones que pueden existir entre la intercara y los defectos
de la matriz, hace que la diferencia de la energia libre entre ambas fases no sea lo
suficientemente grande como para seguir moviendo la intercara, impidiendo de este
modo que el crecimiento de la subunidad continte [Bhadeshia and Edmonds, 1980].

Al existir un bajo coeficiente de difusién de carbono en la austenita, puede formarse
cerca de la intercara ferrita-austenita la llamada atmosfera de Cottrell. Esta atmosfera
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tiene un papel importante en el crecimiento de las subunidades ya que puede (a) anclar
la intercara y (b) reducir la diferencia de energia libre entre las fases al tener una
concentracion de carbono elevada [Bhadeshia and Edmonds, 1980].

Desde el punto de vista termodinamico el crecimiento de una subunidad se produce
cuando |[Rees and Bhadeshia, 1992a, Matsuda and Bhadeshia, 2004]:

AGY™ < Gy (2.4)

donde AG"7“ es el cambio de energia libre debido a la transformaciéon de austenita a
ferrita cuando ambas fases tienen la misma composiciéon quimica y G4 es la energia
almacenada debido al cambio de forma que ocurre durante el crecimiento de la
subunidad.

El cambio de energia libre debido a la transformacion de austenita a ferrita depende
de la temperatura y de la composicion quimica de la austenita. La energia almacenada
debido al cambio de forma que ocurre durante el crecimiento de la subunidad es
constante e igual a G4 = —400.J/mol para la transformacion ausferritica. En la figura
2.12 se observa que, al aumentar el contenido de carbono en la austenita, disminuye el
modulo del cambio de la energia libre AGY 7.

A energia libre
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-
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Figura 2.12: Energia libre de la austenita y de la ferrita en funcion de la concentracién de carbono.

El tiempo necesario para que una subunidad crezca es muy pequeno. Hay indicios
de que el crecimiento se desarrolla a elevada velocidad, a tal punto que puede ser
considerado instantaneo [Matsuda and Bhadeshia, 2004].

Al finalizar el crecimiento de la subunidad, la ferrita se encuentra sobresaturada
en carbono. La concentracion se reduce por la posterior difusion de carbono desde
la subunidad hacia la austenita, ocasionando en la austenita un enriquecimiento
en carbono. Para el caso de subunidades de ferrita inferior, la concentracion
de carbono también se reduce por la precipitacion de carburos de hierro en
el interior de las subunidades. La difusion del carbono no genera crecimiento
de la subunidad, hecho que ha sido confirmado experimentalmente en varios
trabajos [Bhadeshia and Edmonds, 1980, Rees and Bhadeshia, 1992a, Chang, 1998,
Yescas and Bhadeshia, 2002].
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No se han reportado cambios apreciables en la fraccion volumétrica de los nédulos
de grafito durante la transformacion ausferritica. Este hecho indicarfa que los n6dulos
no actuarfan como fuente ni como sumidero de carbono durante la difusiéon de carbono
desde la subunidad hacia la austenita [Kapturkiewicz et al., 2003].

Al comienzo del proceso de difusion se produce un apilamiento de carbono proéximo
a la intercara ferrita-austenita, retardando la nucleacién de las nuevas subunidades.
Este apilamiento es mayor a medida que aumenta la concentracién de carbono en la
austenita [Rees and Bhadeshia, 1992a, Chang, 1998].

Es importante remarcar que una subunidad puede formarse siempre y cuando
los criterios termodinamicos para la nucleacion y el crecimiento sean satisfechos
(ecuaciones 2.2 y 2.4). La temperatura a partir de la cual comienzan a satisfacerse
ambos criterios termodinamicos se denomina temperatura de comienzo de la
transformacion ausferritica Tlyg, ver figura 2.13. Una vez iniciada la transformacion
y cuando la concentracion de carbono en la austenita alcanza el valor de
Cypys UNO 0 ambos criterios termodinamicos no seran satisfechos, motivo por el
cual la transformacion finaliza. La concentraciéon c,, , aumenta a medida que
la temperatura de austemperizado disminuye, esto permite que la transformacion
se prolongue y asi obtener una mayor fraccion de subunidades de ferrita.
Experimentalmente se ha comprobado que el proceso de crecimiento se detiene
cuando la concentracion de carbono en la austenita es muy préxima a c,, ,, lo
cual indicaria que el mecanismo de crecimiento displacivo seria el apropiado para
explicar el desarrollo de la transformacion ausferritica [Bhadeshia and Edmonds, 1980,
Rees and Bhadeshia, 1992a, Yescas and Bhadeshia, 2002].
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Figura 2.13: Temperatura de comienzo de la transformacion ausferritica.

Influencia de los elementos de aleacion

Para obtener una pieza con una matriz ausferritica de buena calidad en todo su
volumen se debe: a) evitar la formacion de ferrita y de perlita durante el enfriamiento
de la pieza desde la temperatura de austenizado, b) obtener una matriz ausferritica
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uniforme y c) evitar la formacion de carburos de hierro. Para que esto ocurra se
debe seleccionar la composiciéon quimica adecuada de la aleacién teniendo en cuenta
la influencia de los elementos de aleacién y el tamafnio y la geometria de la pieza. El
silicio tiene un rol importante durante el tratamiento isotérmico a la temperatura de
austemperizado, porque retrasa la formaciéon de carburos de hierro en la austenita,
extendiendo asi el periodo ventana entre las etapas I y II [Yescas, 2001]. El molibdeno
y el manganeso le confieren una gran austemperabilidad a la fundicién nodular, siendo
posible evitar la formacion de ferrita y perlita durante el enfriamiento de la pieza
desde la temperatura de austenizado hasta la de austemperizado. Como contrapartida
estos elementos segregan fuertemente hacia las ultimas zonas en solidificar, generando
en ellas precipitaciones de carburos [Trudel and Gagné, 1997|. Por tal motivo sus
concentraciones se mantienen dentro de los rangos 0,25 < Mn < 0,5 %peso 'y Mo <
0,3 %peso |Yescas, 2001]. Otros elementos que confieren buena austemperabilidad son
el cromo y el vanadio, pero no son utilizados por ser fuertes formadores de carburos
[Yescas, 2001|. El niquel y el cobre por si solos no aumentan la austemperabilidad de
la fundicién, pero en combinacién con el molibdeno y el manganeso si lo hacen. Sus
concentraciones se mantienen dentro de los rangos 0,5 < Ni < 3,5%peso y 0,5 <
Cu < 1,0 %peso |Yescas, 2001]. Se ha observado que anadiendo pequenas cantidades
de muchos elementos de aleacion se obtiene fundiciones con mayor austemperabilidad,
que anadiendo pocos en mayores cantidades.

Las microsegregaciones se generan, para la mayoria de los elementos de aleacion,
durante la solidificaciéon. Como consecuencia de las microsegregaciones la matriz
tiene una composicion quimica heterogénea |Yescas, 2001], lo que ocasiona que la
cinética de la transformacion ausferritica, el periodo ventana y la distribucion de las
subunidades sea diferente en distintos puntos de la matriz. En las regiones de la matriz
ricas en solutos que retardan la transformacion ausferritica, generalmente se forma
martensita cuando la pieza es enfriada hasta la temperatura ambiente; mientras que
en las zonas ricas en solutos que aceleran la transformacion, generalmente se forman
finos precipitados de carburos de hierro en el interior de la austenita |Yescas, 2001].
Existen algunas técnicas que permiten obtener una distribuciéon més uniforme de las
subunidades a pesar de la existencia de las microsegregaciones, las cuales se detallan a
continuacion:

= Deformacion plastica previa a la transformacion ausferritica: esta técnica que se
encuentra actualmente en fase de desarrollo por, ver [Nofal et al., 2007|, consiste
en deformar el material mediante trabajo mecanico (forjado o rolado) cuando
se encuentra a una temperatura proxima a la de austenizado. Esta deformacion
tiende a uniformizar la velocidad de la transformacion ausferritica en toda la
matriz.

= Austenizado prolongado a elevada temperatura: este método consiste en
austenizar la fundicion a elevada temperatura (7, = 1000°C') durante un
periodo de tiempo prolongado (3 dias). De este modo se logra homogeneizar
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las concentraciones de los aleantes en la matriz permitiendo obtener después
una microestructura ausferritica uniforme [Yescas, 2001]. Las desventajas de esta
técnica son el elevado tiempo y costo de produccion de piezas austemperizadas.

En la actualidad la tendencia es fabricar piezas de fundicion con menores
cantidades de aleantes como el molibdeno y el manganeso ya que tienden a segregar
fuertemente hacia las tltimas zonas en solidificar, y con mayores cantidades de
silicio, niquel y cobre ya que estos segregan hacia las primeras zonas en solidificar
[Putatunda and Gadicherla, 1999].

Influencia de los principales parametros del tratamiento térmico

La temperatura de austenizado determina la concentraciéon de carbono que va a
tener la austenita al inicio de la transformacion ausferritica (c,), ya que modifica la
solubilidad del carbono de la misma. Mientras mayor es la temperatura de austenizado,
mayor es la concentracion de carbono en la austenita. Experimentalmente se ha
observado que mientras menor es c,, mayores son la velocidad de la transformacion
ausferritica y la fraccion volumétrica de subunidades de ferrita |Yescas, 2001].

El tiempo de austenizado es importante ya que, durante este proceso, el carbono
es incorporado a la austenita desde los nédulos de grafito mediante el mecanismo
de difusion. Cuando el tiempo de austenizado es lo suficientemente prolongado la
concentraciéon de carbono en la matriz austenitica es homogénea e igual a ¢, = cy/a,
siendo ¢/, la concentracion de carbono de equilibrio en la austenita en contacto con
el grafito [Thomson et al., 2000, Yescas, 2001]. Cuando el tiempo de austenizado no
es el suficiente, la concentracion promedio de la austenita es menor que c¢,/qr, lo cual
modifica las fracciones de fases formadas durante la transformacion ausferritica.

La temperatura de austemperizado influye en la cinética de la transformacion
ausferritica y en el tipo y la fraccién volumétrica de subunidades de ferrita. Cuando
la temperatura es alta se formaran subunidades de ferrita superior, mientras que
si es baja lo harédn las subunidades de ferrita inferior. La fracciéon de subunidades
de ferrita aumenta cuando la temperatura de austemperizado disminuye. Esto se
debe a que la concentracion de carbono en la austenita c¢,,, aumenta, permitiendo
que se prolongue la transformacion. La velocidad de la transformacion ausferritica
aumenta cuando la temperatura de austemperizado también lo hace, siendo uno de los
motivos la mayor movilidad del carbono en las zonas de nucleacién de las subunidades
[Thomson et al., 2000, Yescas, 2001, Hupalo et al., 2012, Fras et al., 2012].

El tiempo de austemperizado es muy importante ya que influye en el tipo de
microestructura que se obtendra al final del tratamiento térmico. Si el tiempo es
demasiado corto, debido al bajo contenido de carbono en la austenita, parte de ella se
transformara en martensita durante el enfriamiento hacia la temperatura ambiente. Si
el tiempo es demasiado prolongado se formaran carburos de hierro en el interior de la
austenita durante el tratamiento isotérmico a la temperatura de austemperizado. Para
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un tiempo 6ptimo se obtendra una matriz completamente ausferritica a la temperatura
ambiente [Yescas et al., 2001].

En el trabajo experimental presentado por Fra$ et al. [Fras et al., 2012] se observa
una gran influencia del tamano de los ndédulos de grafito en la transformacion
ausferritica. A medida que los noédulos de grafito son mas pequenos, la velocidad de la
transformacion se incrementa.

2.4.4. 'Transformacion martensitica

La austenita que compone a una fundiciéon de hierro nodular austemperizada
puede transformarse en martensita mediante los procesos de: a) enfriamiento desde
la temperatura de austemperizado hasta la temperatura ambiente y b) deformacion
pléstica.

Durante el enfriamiento es posible obtener martensita si la temperatura de comienzo
de la transformacion martensitica (T)ss), correspondiente a la composicién quimica
de la austenita, es mayor que la temperatura ambiente. Cuando la transformacion
ausferritica no ha finalizado, la temperatura de comienzo de la transformacion
martensitica puede ser mayor que la temperatura ambiente, lo cual ocurre por los
siguientes motivos:

s Existe una relaciéon directa entre el grado de avance de la transformacion
ausferritica y la concentracion de carbono en la austenita.

= Existe una la relacién inversa entre la concentracion de carbono en la austenita
y la temperatura de comienzo de la transformacién martensitica. La martensita
tiende a formarse mayormente en las regiones donde existe austenita con baja
concentracion de carbono, como por ejemplo en los bloques de austenita de mayor
tamano.

Por otro lado, el proceso de deformacion plastica consiste simplemente en deformar
plasticamente el material una vez finalizado el tratamiento térmico de austemperizado,
induciéndose de esta forma la transformacion martensita [Garin and Mannheim, 2003,
Guzman et al., 2013].

En cuanto a las propiedades mecanicas, cuando en la fundiciéon de hierro
nodular austemperizada la austenita se transforma parcialmente en martensita,
el material pierde ductilidad pero gana dureza. La formaciéon de martensita es
deseada en piezas donde se requiere elevada resistencia al desgaste y baja ductilidad
[Garin and Mannheim, 2003, Guzméan et al., 2013].

Cinética de la transformacion martensitica

Desde el punto de vista termodinamico, la transformacién martensitica comienza
cuando se cumple la siguiente condicion [Shin et al., 2001, Guzméan et al., 2013]:
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AGT™ > AG it (2.5)

donde AG"™™ es el cambio de energia libre debido a la transformacion de austenita a
martensita y AG..;; es la minima diferencia de energia libre necesaria entre la austenita
y la martensita para que comience la transformacion.

La energia libre de la austenita y de la martensita dependen de la temperatura y de
su composicion quimica. En la figura 2.14 se representa la variacion de la energia libre,
para ambas fases, en funcién de la temperatura. Cuando la temperatura T < Ty,g se
cumple el criterio termodinamico para que ocurra la transformacién martensitica.

La temperatura de comienzo de la transformaciéon martensitica puede ser
incrementada aumentando la energia libre de la austenita. Una de las maneras de
realizarlo es mediante el incremento de la energfa interna de deformacién ., , ver figura
2.15, como ocurre en el mencionado proceso de deformacion plastica. De esta forma la
ecuacion 2.5 es satisfecha a partir de una temperatura Ty;¢ > Ths [Shin et al., 2001].
La energfa interna de deformacioén necesaria para obtener una temperatura 77, ¢ es:

Ue, = AGeys — AGT™ (2.6)

La energia u. estd limitada ya que aplicando una deformacion pléstica
elevada se generan agrietamientos severos en la microestructura de la fundicion
|Garin and Mannheim, 2003].

A Energia libre
de la austenita

Energia libre
de la martensita

Energia libre

>
Twus T

Figura 2.14: Energia libre de la austenita y de la martensita en funciéon de la temperatura.
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Energia libre
de la austenita
sin deformar

A

Energia libre
de la austenita
deformada

AGY™™

Energia libre

Energia libre
de la martensita

>

Tus Tws T

Figura 2.15: Energfa libre de la austenita (con y sin deformacion plastica) y de la martensita en
funcién de la temperatura.
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Capitulo 3

Revision bibliografica de modelos

3.1. Introducciéon

El modelado computacional se ha convertido en una parte importante de la ciencia
de los materiales. En lo que respecta a la fundicién de hierro nodular, a lo largo de
los afios se han desarrollado distintos modelos utilizados para simular procesos de
solidificacion y tratamientos térmicos. Estos han sido planteados en distintas escalas
de anélisis, las cuales se detallan a continuacion [Stefanescu, 2009]:

» Escala macroscopica: esta escala es del orden de 1073 a 10°m. Alguno de los
elementos que se visualizan en la macroescala son las piezas, los rechupes, las
porosidades, las macrosegregaciones de los elementos de aleacion y los defectos
de llenados.

» Escala mesoscopica: esta escala es del orden de 10~%m y en ella es posible describir
la microestructura so6lo a nivel de los granos.

» Escala microscopica: esta escala es del orden de 107% a 10~°m. En ella es posible
hacer una descripciéon mas detallada de la microestructura, identificando por
ejemplo el tipo y el tamano de las fases, las microsegregaciones de los elementos
de aleacién, entre otros.

» Escala nanoscopica: esta escala es del orden de 107%m y permite describir la
morfologia atomica de las intercaras entre fases.

Los primeros modelos computacionales desarrollados para la fundiciéon de hierro
nodular tenian como objetivo simular el proceso de solidificaciéon desde un punto de
vista macroscopico [Celentano, 1994, Celentano et al., 1994, Stefanescu, 2009|. Estas
simulaciones permiten conocer la evoluciéon de la temperatura y de la fraccion solida
en cada punto de una pieza. La prediccion se realiza a partir de que el material ya ha
sido colado, no considerandose el llenado del molde. La ecuacién de la conservacion
de la energia es resuelta en la escala macroscopica y se tiene en cuenta el calor
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latente de cambio de fase. El modelo de cambio de fase también es planteado en la
escala macroscopica, considerando como tnicas fases una liquida y una solida (no se
distinguen los nodulos de grafito de la matriz austenitica), dependiendo su evolucion
solo de la temperatura. Las ecuaciones de gobierno del problema son discretizadas
y resueltas en un dominio que considera tanto la pieza como el molde, mediante las
técnicas de diferencias finitas o elementos finitos. Dado que los modelos macroscopicos
no son capaces de predecir las caracteristicas microestructurales del material, las
propiedades mecanicas s6lo pueden ser estimadas teniendo en cuenta variables tales
como temperatura y velocidad de enfriamiento.

Los modelos planteados a escala microscopica son utilizados principalmente
para predecir la cinética de las transformaciones de fase. Estos se clasifican en
deterministicos, estocésticos y phase field [Stefanescu, 2009].

En los modelos deterministicos generalmente se describe la microestructura
mediante un elemento de volumen representativo. Algunas de las simplificaciones
clasicamente aplicadas son: fases de geometria sencillas (n6dulos de grafito esféricos,
halos de austenita y de ferrita con forma de casquete esféricos) y temperatura constante
en todo el elemento de volumen representativo. La evolucion de las fases se calcula
mediante ecuaciones diferenciales o integrables. Este tipo de modelo es facilmente
acoplado a la formulacién macroscopica clasica de transferencia de calor y de masa
de codigos estdandar de elementos finitos o de diferencias fintas.

En los modelos estocasticos se realiza una descripcion grafica més extendida de
la microestructura en comparaciéon con los modelos deterministicos. La evolucién de
las fases es calculada planteando reglas simples en vez de ecuaciones diferenciales o
integrales. Este tipo de modelo es utilizado también para modelar la microestructura
en las escalas mesoscopica y nanoscopica. Las técnicas ampliamente utilizadas en el
modelado estocéstico son el método de Montecarlo y el automata celular.

El modelo phase field resuelve dos ecuaciones diferenciales parciales parabdlicas.
Una de las ecuaciones diferenciales puede ser la ecuacion de la conservacion del soluto
o de la energia, mientras que la otra ecuacion es la de campo de fase que permite
determinar el tipo de fase presente. Este tipo de modelo es utilizado, por ejemplo, para
simular la cinética de crecimiento de una dendrita teniendo en cuenta su orientacion
cristalina. Debido a la gran cantidad de recurso computacional que requiere esta técnica,
el estudio se realiza analizando pequenios dominios [Stefanescu, 2009).

En la actualidad son cada vez mas los modelos computacionales que tratan
los problemas de cambios de fase acoplando distintos tipos de fisicas, las cuales
son planteadas en distintas escalas [Dardati et al., 2006, Celentano et al., 2008,
Carazo et al., 2012]. En la escala macroscopica las leyes matematicas de conservacion
de masa, de cantidad de movimiento, de energia y de especies permiten conocer los
campos de velocidad, de presion, de temperatura y de composicion quimica. En la escala
microscopica se determinan caracteristicas propias de la microestructura tales como el
tamano y la densidad de granos, las fracciones de fases, el espaciamiento entre dendritas
primarias y secundarias, entre otras, imposibles de predecir con modelos planteados
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solamente a escala macroscopica. El acoplamiento entre la ecuacion de la energia a nivel
macroscopico y los modelos metalturgicos microscopicos se realiza utilizando diferentes
métodos como por ejemplo temperature recovery [Zhao and Liu, 2001], entalpia
[Fredriksson and Svensson, 1984, Stefanescu and Kanetkar, 1985, Yoo et al., 1999| y
calor latente |[Chang et al., 1991, Wenzhen and Baicheng, 1996, Liu and R., 1998|.
Utilizando modelos capaces de predecir aspectos microestructurales, es posible obtener
las propiedades mecanicas del material a través de la relacion que existe entre
microestructura y propiedades mecéanicas [Thomson et al., 2000, Carazo et al., 2014,
Rodriguez et al., 2015].

3.2. Modelado computacional del tratamiento
térmico de austemperizado de tres pasos

En esta seccion se presentan los principales modelos encontrados en la literatura
y que son utilizados para simular los distintos cambios de fase que intervienen en el
tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos.

3.2.1. Modelos de la transformacion eutectoide inversa

La transformacion eutectoide inversa es el cambio de fase que se produce durante
el calentamiento de la fundiciéon nodular. En esta transformacion la matriz inicial
del material se transforma en austenita. El cambio de fase de ferrita a austenita
se denomina eutectoide inverso estable mientras que el cambio de fase de perlita a
austenita es llamado eutectoide inverso metaestable. A continuaciéon se describen los
principales modelos de la transformacion eutectoide inversa de una fundiciéon nodular
hallados en la literatura.

El modelo desarrollado por Batra et al. |[Batra et al., 2005] predice el tiempo
necesario para que la transformacion eutectoide inversa estable finalice. Este modelo
considera a todos los nédulos de grafitos de igual tamano y rodeados de un halo de
ferrita. El nédulo de grafito actia como proveedor de carbono el cual es cedido a la
matriz durante la transformacion.

Los autores modelan la transformacion eutectoide inversa estable a través de un
elemento de volumen representativo esférico que inicialmente estd compuesto por un
nodulo de grafito rodeado de un halo de ferrita. Cuando el modelo llega a la temperatura
de cambio de fase, se produce la nucleaciéon de un halo de austenita en la superficie del
nodulo de grafito. El crecimiento del halo se modela como un proceso gobernado por la
difusion de carbono de largo alcance, en el cual el carbono migra desde el grafito hacia
la ferrita. La variacion del tamano del nédulo de grafito durante la transformacion es
despreciada.

La ecuacidén que gobierna el crecimiento de la austenita propone que el flujo de
carbono en la intercara austenita-ferrita, proveniente del nédulo de grafito, es igual a
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la variacion del contenido total de carbono del halo de austenita respecto del tiempo:

de, B dcT,
PV e, dt

donde D, es el coeficiente de difusion de carbono en la austenita, p. es la densidad de
la austenita, ¢, es la concentracién de carbono de la austenita en funcién del radio y
cT’, es la concentraciéon promedio de carbono de la austenita.

El tiempo necesario para que la transformacion finalice es obtenido integrando la
ecuacion 3.1:

— 47r?D

(3.1)

cycnl? Crral? [
t,y — ’Y/G Ymax + "// Ymax Ymax _I_ TGT (32)
6D, (cy/Gr — Cyja)  3D4(cyiar — Cy7a) rGr
donde [,,,,, es el espesor del halo de austenita cuando la transformacion ha finalizado,

rar es la radio del nodulo de grafito, mientras que ¢, /G, ¥ ¢4/ Son las concentraciones
de equilibrio de carbono en la austenita en contacto con el grafito y con la ferrita,
respectivamente.

El modelo propuesto por Kapturkiewicz et al. [Kapturkiewicz et al., 2005 simula la
cinética de la transformacion eutectoide inversa metaestable, considerando que todas
las colonias de perlita tienen el mismo espaciado interlaminar. El modelo describe la
geometria de la perlita mediante un elemento de volumen representativo unidimensional
definido en sentido transversal de las laminas, el cual esta formado por medio espesor
de lamina de ferrita y medio espesor de lamina de cementita.

Cuando el material llega a la temperatura de cambio de fase, una delgada lamina
de austenita nuclea en la intercara ferrita-cementita. El crecimiento de la austenita
estd gobernado por la difusion de carbono de largo alcance desde la cementita hacia
la ferrita. Se considera que la concentracion de carbono en la cementita es constante e
igual a 6,67 %peso, mientras que en la ferrita y en la austenita existe un gradiente de
concentracion de carbono que es el causante del desplazamiento de las intercaras.

La ecuacion de balance de masa de carbono en la intercara movil
cementita-austenita es:

de
vad_;

= Zo/v(copo — ¢y 00) (3.3)

20/~
Mientras que la ecuaciéon de balance de masa de carbono en la intercara movil
austenita-ferrita es:

de
Dopo—
p dZ z,

donde D, y D, son los coeficientes de difusion de carbono en la ferrita y en la austenita,
respectivamente; p,, py ¥ pg son las densidades de la ferrita, la austenita y la cementita,
respectivamente; Zg/, v 2,/o son las velocidades de las intercaras cementita-austenita y

dc
=Dy,

= 27/a<cv/ozpv - Ca/wpa) (3.4)

v/ v/
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austenita-ferrita, respectivamente; ¢y es la concentracion de carbono en la cementita;
y por ultimo, ¢,/s, ¢y/a ¥ Ca/y sOn las concentraciones de equilibrio de carbono en la
austenita en contacto con la cementita, en la austenita en contacto con la ferrita y en
la ferrita en contacto con la austenita, respectivamente.

El modelo de cambio de fase fue acoplado a un modelo térmico planteado en la
escala macroscopica. El acoplamiento permite considerar los coeficientes de difusion de
carbono y las concentraciones de equilibrio de carbono dependientes de la temperatura,
como asi también la generacion de calor latente por cambio de fase.

3.2.2. Modelos de la transformacion ausferritica

La mayoria de las publicaciones relacionadas con la fundiciéon de hierro nodular
austemperizada son del tipo experimental |[Verhoeven et al., 1990, Lin et al., 1995,
Bahmani et al., 1997, Taran et al., 1997, Yescas, 2001, Yescas et al., 2001,
Bosnjak et al., 2001, Chang, 2003, Batra et al., 2003a, Batra et al., 2003b,
Batra et al., 2004, Kiani-Rashid, 2009, Amran et al., 2010, Fras and Gorny, 2010,
Kumar et al., 2011, Fras et al., 2012, Hupalo et al., 2012, Meier et al., 2013,
Gorny et al., 2014, Kochanski et al., 2014,  Krzynska and Kochanski, 2014];  en
ellas se caracterizan la cinética de la transformacion, la microestructura obtenida a la
temperatura ambiente y las propiedades mecénicas. Son pocos los trabajos dedicados
al modelado matemaético de la transformacion ausferritica. A continuacion se describen
los principales modelos encontrados en la literatura.

El proceso de austemperizado in situ es simulado por Yoo et al. [Yoo et al., 1999]
modelando la evolucién de la fracciéon de ausferrita desde un punto de visa macroscopico
con la ley de Avrami:

fausg = fausgmee[1 — exp(—ct")] (3.5)

donde faysfmaer €s la maxima fraccion en volumen de ausferrita que puede formarse, ¢
es el tiempo, mientras que ¢ y n son los parametros de la ley de Avrami.

Los pardmetros ¢ y n son determinados a partir de ensayos experimentales mediante
ajuste de curvas tiempo-temperatura-transformacion. Es importante remarcar que los
parametros dependen de la composiciéon quimica, de las temperaturas de austenizado
y austemperizado, y del tamano de los nédulos de grafito. Por tal motivo, para poder
expresar los parametros en funciéon de estas variables es necesario utilizar una gran
cantidad de ensayos experimentales.

El modelo de cambio de fase es acoplado con un modelo térmico planteado en
la escala macroscopica. Debido a que es posible que la transformacién ausferritica
comience antes de llegar a la temperatura de austemperizado, es necesario utilizar la
regla de la aditividad para resolver la ecuacion 3.5.

La evoluciéon de las fracciones de subunidades de ferrita y de la austenita no son
computadas, por lo tanto el modelo no podria ser acoplado con aquellos que determinan:
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= Las propiedades mecanicas al final del tratamiento en funcion de las fracciones
de subunidades de ferrita y de austenita [Thomson et al., 2000].

» La fraccion de martensita durante el enfriamiento hasta la temperatura ambiente
[Yescas and Bhadeshia, 2002].

El modelo desarrollado por Kapturkiewicz et al. [Kapturkiewicz et al., 2003] simula
la evolucion de la fraccion de subunidades de ferrita. La nucleacion continua de
subunidades no tiene en cuenta sitios de nucleacion preferenciales tales como la
superficie de los nédulos de grafito y las puntas de las subunidades ya existentes.
En cuanto al crecimiento de las subunidades, a diferencia de la mayoria de los
modelos encontrados en la literatura para la transformacion ausferritica, se propone
un mecanismo de crecimiento basado en la difusion de carbono de largo alcance.

La tasa de nucleacion N, es modelada fenomenologicamente utilizando una ley
sigmonidal tipo Avrami:

Na — Namaz [1 - eXp (_Cltnl)] (36)

donde t es el tiempo; mientras que Nymaz, ¢; ¥y Mq son parametros que se obtienen
ajustando la ley con datos experimentales.

La evolucién del espesor de las subunidades es calculada utilizando un modelo de
difusion unidimensional, el cual considera una sola subunidad de ferrita embebida en
una matriz de austenita de dimensiones infinitas, despreciando la accién de los nédulos
de grafito. La velocidad de crecimiento del espesor es calculada mediante la ecuacion
de balance de masa de carbono en la intercara movil ferrita-austenita:

dx dz
D,—/ —D,—/=
dz _ _Tdz dz (3.7)
dt Tafy — Ty/a '

donde D, y D, son los coeficientes de difusion de carbono en la ferrita y en la
austenita, respectivamente. Ademas, ./, y 7,/ son las concentraciones de carbono de
paraequilibrio en la ferrita en contacto con la austenita y en la austenita en contacto
con la ferrita, respectivamente, expresadas ambas en fracciéon molar.

El modelo de crecimiento desprecia el intercambio de carbono entre los nédulos
de grafito y la matriz. Ademés, no distingue las distintas regiones ocupadas por
la austenita como las laminas y los bloques, las cuales durante la transformacion
tienen diferentes concentraciones de carbono. En los casos estudiados por los autores
del modelo, los parametros de la ley de nucleaciéon resultaron ser variables con
la temperatura de austemperizado. El modelo no tiene en cuenta el efecto del
tamano de los nédulos de grafito en la cinética de crecimiento de la ausferrita, sin
embargo, se espera que los parametros también varien con esta variable. Por tal
motivo se requeriria de una gran cantidad de ensayos experimentales para poder
ajustar los pardmetros en funciéon de estas dos variables, y de otras que influyen en
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la transformacion, tales como la composicion quimica y la temperatura de austenizado.

El modelo propuesto por Thomson et al. [Thomson et al., 2000] predice la evolucion
de la fraccion de subunidades de ferrita adaptando un modelo desarrollado por
Rees y Bhadeshia para aceros bainiticos [Rees and Bhadeshia, 1992a], que considera
nucleaciéon continua y crecimiento displacivo de las subunidades.

La evolucion de la fraccion en volumen de subunidades de ferrita es calculada con
la siguiente ecuacion diferencial:

Vor (1 ugy1 (39
donde u,, es el volumen de una subunidad de ferrita, I es la cantidad de subunidades
que nuclean por unidad de tiempo y de volumen. Ademas, £ = f,,/V es un coeficiente
que permite tener en cuenta la reduccién de los sitios de nucleacién a medida que
la transformacion avanza, en el cual ¥ es la maxima fracciéon en volumen que puede
formarse de subunidades de ferrita durante la transformacion ausferritica.

La nucleacion de las subunidades es del tipo continua y no considera la nucleacion
en la superficie de los n6dulos de grafito:

I= (14 Bnfap)lo (3.9)
1 kdmAG
I, = k9™ exp {— — (kdm + u)} (3.10)
1 RT 1 k.gm

donde AG,, es la maxima energia libre disponible para la nucleaciéon en condiciones de
paraequilibrio, k{™ y k4™ son pardmetros, mientras que k§™ = 2540.J/mol y R es la
constante universal de los gases.

La funcién (3, permite tener en cuenta la nucleacion autocatalitica y la disminucion
de los sitios de nucleacion por el apilamiento de carbono en la intercara ferrita-austenita.
Los autores reemplazaron la funcién f,, propuesta para aceros bainiticos por la
siguiente:

A1

b = exp(2Xacy)

(3.11)

donde Ay y A2 son pardmetros y c, es la concentracion de carbono en la austenita al
comienzo de la transformaciéon ausferritica.

Los parametros de las ecuaciones 3.10 y 3.11 dependen de las temperaturas de
austenizado y austemperizado, de la composicion quimica de la fundicién y del tamano
de los nodulos de grafito. Ajustar el modelo considerando el efecto de todas estas
variables, al igual que ocurre con los modelos antes descriptos, requiere de un gran
nimero de ensayos experimentales.

La maxima energia libre disponible para la nucleaciéon es modelada teniendo en
cuenta el enriquecimiento de carbono en la austenita, el cual ocurre a medida que la
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transformacién avanza. Como el modelo no cuantifica la concentracion de carbono en
la austenita, AG,, es propuesta como una funcion lineal del coeficiente &:

AG,, = AG), — £(AGS, — G,) (3.12)

donde AGY, es la maxima energia libre disponible para la nucleaciéon al comienzo de
la transformacion ausferritica. Para calcular AG¢, se considera que la composiciéon
quimica de la matriz es homogénea.

El modelo propuesto por Yescas et al. [Yescas, 2001, Yescas and Bhadeshia, 2002]
predice la maxima fraccion volumétrica de subunidades de ferrita, que se formara al
completarse la transformacion ausferritica. El modelo considera que la composicion
quimica de la matriz es homogénea al inicio de la transformacion y que la finalizacion
de la transformacion ocurre cuando la concentracion de carbono en la austenita alcanza
el valor de ¢, ,.

Las fracciones en volumen de subunidades de ferrita ¥ y austenita I', respecto del
volumen de la matriz, cumplen con la siguiente ecuacion:

1=v+7T (3.13)

Realizando el balance de masa de carbono en la matriz, despreciando el intercambio
de carbono entre la matriz y los nédulos de grafito, se tiene:

Cypy = VPapCap + L' pr, Crs (3.14)

donde ¢, y ¢, , son la concentraciones de carbono de la austenita al comienzo y al final
de la transformacion ausferritica, respectivamente, y c,,, es la concentracion de carbono
de las subunidades de ferrita. Ademas, p, y p,, , son las densidades de la austenita
al comienzo y al final de la transformacion ausferritica, respectivamente, y p,, es la
densidad de las subunidades de ferrita. Todas las concentraciones son en %peso.

Resolviendo el sistema compuesto por las ecuaciones 3.13 y 3.14, la maxima fracciéon
en volumen de subunidades de ferrita al final de la transformacion ausferritica es:

9 = —rePrre = Sl (3.15)

C’yTO/ p’yTO/ - Cappap

Cuando las subunidades estan formadas solamente por ferrita, su concentracion de
carbono es aproximadamente constante con la temperatura. Cuando las subunidades
estan formadas ademas por finos precipitados de carburos de hierro su concentracion de
carbono global aumenta y se vuelve dependiente de la temperatura de austemperizado.
Cuando la temperatura disminuye la cantidad de carburos aumenta, por lo tanto la
concentracion de carbono global de la subunidad también aumenta.

El modelo propuesto por Lawrynowicz et al. |[Lawrynowicz and Dymski, 2007,
Lawrynowicz and Dymski, 2008] predice el tiempo de descarburacién de una subunidad

38



3.2. Modelado computacional del TTA de tres pasos

de ferrita. El modelo considera una subunidad de ferrita, de longitud infinita, embebida
en una matriz austenitica también de dimensiones infinitas. La difusion de carbono
es unidireccional y perpendicular a la intercara ferrita-austenita, sin considerar la
influencia de los nédulos de grafito.

Por medio de la difusion de carbono desde la subunidad de ferrita hacia la austenita
se reduce la concentracion de carbono en la ferrita. El tiempo de difusién necesario para
que todo el carbono que la ferrita tiene en exceso migre a la austenita se denomina
tiempo de descarburacion (¢4). Debido a que el coeficiente de difusion de carbono en la
ferrita es mayor que el coeficiente de difusion de carbono en la austenita, para el tiempo
tq la concentracion de carbono en la ferrita es homogénea e igual a la concentracion
de carbono de paraequilibrio z,/,; mientras que en la austenita existe un gradiente
en la concentracion de carbono. Dicho gradiente mueve el carbono desde la intercara
ferrita-austenita hacia las zonas mas alejadas de la matriz austenitica, sin cambiar el
espesor de la subunidad.

Aplicando el balance de masa de carbono en todo el dominio para el tiempo tg4,
considerando paraequilibrio en la intercara ferrita-austenita y un ancho infinito de la
matriz de austenita, se tiene:

Wap (T — T o0
o 72 /) = /z:[) [2,(2) — @] d= (3.16)
donde w,, es el espesor de la subunidad, 2, es la concentraciéon de carbono en la
austenita y la ferrita después del crecimiento de la subunidad y antes de que comience
el proceso de difusion, y x, es la concentraciéon de carbono en la austenita durante
el proceso de difusion, la cual varia con la posicién z. Todas las concentraciones de
carbono estan expresadas en fraccion molar.
Finalmente, el tiempo de descarburacién es:

w2 (T — 2
ty= ——2 (2 Tely (3.17)
16Dy \ @y /0 — T

donde z,/, es la concentracion de carbono de paraequilibrio en la austenita en contacto
con la ferrita y Ziy es el coeficiente promedio de difusion de carbono en la austenita.
Este coeficiente promedio es utilizado porque el coeficiente de difusiéon es muy sensible
a la concentracion de carbono en la austenita. D, es determinado mediante la siguiente
ecuacion [Takahashi and Bhadeshia, 1990):

b [ (3.18)
@ (xv/a - xv)

2

El tiempo de descarburacion es sensible al espesor de la subunidad y al coeficiente
de difusion de carbono en la austenita. Mientras mayor es el espesor, mayor es el
tiempo de descarburaciéon. Por otro lado mientras mayor es el coeficiente de difusion
de carbono en la austenita, menor es el tiempo de descarburacion.
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3.2.3. Modelos de la transformacion martensitica

Existen pocos trabajos que predicen la transformaciéon martensitica
en una fundicion de hierro nodular austemperizada [Thomson et al., 2000,
Yescas and Bhadeshia, 2002, Guzméan et al., 2013]. A continuaciéon se describen
los principales modelos propuestos por diferentes autores:

El modelo presentado por Yescas et al. [Yescas and Bhadeshia, 2002| predice la
fraccion de martensita formada cuando la fundiciéon es enfriada desde la temperatura de
austemperizado hasta la temperatura ambiente. Para ello, la temperatura de comienzo
de la transformacion martensitica (Tyss) se evalua considerando que la concentracion
de carbono en la austenita es homogénea. Cuando dicha temperatura es mayor que la
temperatura ambiente se calcula la fracciéon en volumen de martensita utilizando dos
posibles ecuaciones. La primera ecuacion (3.19) proviene de un modelo que considera
a la transformacion martensitica como atérmica [Koistinen and Marburger, 1959]. La
segunda ecuacion (3.20) proviene de un modelo que considera, ademas, el efecto
autocatalitico de la nucleacién de martensita [Khan and Bhadeshia, 1990].

1 — fyom = exp[—ca(Tus — 1) (3.19)
— m(} —hom) gy c3(Tas —T) (3.20)

donde f,_,, es la fracciéon en volumen de martensita, respecto del volumen que tiene
la austenita al comienzo de la transformaciéon martensitica. Por otro lado, ¢; y ¢3 son
parametros de los modelos.

Guzman et al. [Guzmén et al., 2013| proponen predecir la formacion de martensita,
inducida por la deformacion pléstica, utilizando dos modelos desarrollados para aceros.

El primer modelo es el propuesto por Olson y Cohen [Olson and Cohen, 1975|,
el cual se basa en el mecanismo de interseccion de bandas de deslizamiento. Las
intersecciones de bandas de deslizamiento en la austenita actiian como sitios efectivos
para la nucleacion de la martensita. El modelo considera que el ntimero de intersecciones
de bandas es proporcional a la deformaciéon plastica macroscopica. La fraccion en
volumen de martensita es igual a:

from =1 —exp{—F1[1 — exp(—a1€,)|"*} (3.21)

donde ¢, es la deformaciéon plastica macroscopica, mientras que ng, a; y (i son
parametros que se obtienen ajustando el modelo. «; representa la velocidad de
formacion de las bandas de deslizamiento cuando la deformacion plastica es pequena y
[ es proporcional a la probabilidad de formacién de un embriéon de martensita en una
interseccion de bandas, dependiendo ambos pardmetros de la temperatura a la que se
realiza la deformacion.
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El segundo modelo es el propuesto por Shin et al. [Shin et al., 2001], el cual se
basa en la relajacion de energia interna. Segin este modelo, durante el proceso de
deformacion pléastica se acumula energia interna en la austenita, que es liberada cuando
se produce la transformacion martensitica; es decir que la transformaciéon es como un
proceso continuo de relajacion de la energia interna acumulada. La fraccion en volumen
de martensita es igual a:

Jyom = fvﬁm?“z{l — exp[—Pa(ep — o)™} (3.22)

donde f,pmer es la méxima fraccion en volumen de martensita que puede
transformarse por deformacion plastica, €, es la deformacion plastica macroscopica,
£, es la minima deformacion plastica macroscopica para comenzar la transformacion
martensitica, mientras que 3, y ng son parametros que se obtienen ajustando el modelo.
By estéd asociado a la estabilidad de la austenita y ns representa la velocidad de
formacion de nicleos de martensita durante el proceso de deformacion. El parametro
(B> depende de la composicion quimica y de la temperatura a la cual se realiza la
deformacion plastica. El parametro ng depende de la composicion quimica y del tipo
de deformacion a la que esta sometido el material. Por ejemplo, para las fundiciones de
hierro nodular austemperizadas estudiadas por Guzman et al. [Guzméan et al., 2013|,
este parametro varfa entre 1,4 y 1,5, cuando la deformaciéon se realiza en modo
compresion (laminado).

3.3. Necesidad de un nuevo modelo

La mayoria de los modelos de tratamientos térmicos encontrados en la literatura
son capaces de simular so6lo una de las diversas transformaciones de fase que pueden
ocurrir en cada etapa del proceso. Esto resta generalidad al modelo, limitando su uso
a aquellos casos en los que la temperatura evoluciona de una manera determinada.
En general, el cumplimiento de esta condicion podria anticiparse al calculo, con cierta
certeza, sOlo para piezas pequenas y de geometria sencilla. Sin embargo, es usual que
las piezas obtenidas por colada y moldeo tengan formas complejas y varios espesores
lo que determina que las velocidades de cambio de temperatura difieran de una zona
a otra. Los puntos ubicados en la superficie de la pieza son los que presentan mayores
velocidades de cambio de temperatura mientras que los puntos internos son los que
mas tardan en calentarse o enfriarse.

Los modelos encontrados, del tipo térmico-metalirgico, permiten simular los
cambios de fase que ocurren en algunas de las etapas del tratamiento térmico, tales
como el austenizado [Kapturkiewicz et al., 2005] o el enfriamiento desde la temperatura
de austenizado hasta la temperatura de austemperizado [Yoo et al., 1999|. Se considera
necesario contar con un modelo que incorpore también el aspecto mecanico del
problema y que, ademas, permita simular la totalidad del ciclo térmico del tratamiento
de austemperizado de tres pasos, los cambios de fases que en él ocurren y las
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deformaciones ocasionadas por los cambios de temperatura y de fase.

A continuacién se describen los principales motivos por los cuales se considera
necesario el desarrollo de nuevos modelos para cada uno de los cambios de fase
involucrados en el tratamiento de austemperizado de tres pasos:

Transformacion eutectoide inversa: no se han reportado modelos que permitan
simular la cinética del crecimiento de las fases considerando una matriz inicial formada
por distintas cantidades de ferrita y perlita. Las matrices utilizadas como punto de
partida en los tratamientos térmicos de austemperizado de tres pasos generalmente
son ferritica-perlitica, motivo por el cual se considera importante el desarrollo de un
nuevo modelo que permita tener en cuenta distintas fracciones de las fases mencionadas,
incluidas matrices totalmente ferriticas o totalmente perliticas.

Transformacion ausferritica: desde el punto de vista de esta tesis, los modelos
encontrados en la literatura emplean en su formulaciéon un gran nimero de parametros,
en especial aquellos que consideran un mayor ntimero de detalles. El ajuste de dichos
parametros requiere de la realizacion de gran cantidad de ensayos experimentales, ya
que dependen de aspectos que no han sido incluidos de manera explicita en el modelo,
tales como cantidad y distribuciéon de tamano de noédulos de grafito, temperaturas
de austenizado y/o austemperizado, composicién quimica de la fundicion, entre otros.
Por otro lado, estos modelos simplifican de manera excesiva la microestructura no
considerando, por ejemplo, la distribucion de las fases ni la concentraciéon heterogénea
del carbono en la austenita, factores estos que influyen en la cinética de crecimiento
de las nuevas fases. Por lo aqui comentado, se considera necesario desarrollar un nuevo
modelo que tenga en cuenta a) la distribucion de las fases en la microestructura, b)
la distribucion de carbono en la austenita y c¢) la influencia de las distintas variables
que intervienen en el tratamiento; todo esto utilizando el menor niimero de parametros
posibles, lo que permitird reducir el nimero de ensayos requeridos para ajustar el
modelo.

Transformacion martensitica: se considera apropiado utilizar los modelos
encontrados en la literatura para aquellos casos en los que la transformacion
martensitica se inicia una vez que la transformacion ausferritica ha finalizado porque, en
dicha circunstancia, la concentracién de carbono en la austenita es homogénea; pero no
asi cuando ésta no se ha desarrollado por completo porque, en ese caso, la concentracion
en la austenita es heterogénea. Por tal motivo, y para aumentar la flexibilidad del
modelo, es importante contar con una nueva representacion, que permita simular la
transformacion martensitica tanto cuando la concentracion de carbono de la austenita
es homogénea como cuando no lo es.
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Capitulo 4

Caracteristicas generales del modelo
termomecanico-metaltargico propuesto

4.1. Introducciéon

En este Capitulo se presentan las caracteristicas generales del modelo
termomecanico-metalirgico empleado para simular el tratamiento térmico de
austemperizado de tres pasos de una fundiciéon de hierro nodular, poniendo especial
atencion en la descripcion de los modelos mecanico y térmico y en la forma de
acoplamiento de los tres aspectos (térmico, mecanico y metalargico) abordados en
la representacion del proceso. En cuanto al modelo metaltargico, aqui se realiza una
breve descripcion del mismo, dejando para el Capitulo 5 la explicacion detallada de los
modelos de cambio de fase que constituyen la contribucién original més importante de
esta tesis.

En la figura 4.1 se esquematiza el ciclo térmico del tratamiento de austemperizado
de tres pasos de una fundicion de hierro nodular. Este ciclo cuenta con un calentamiento
desde la temperatura ambiente hasta la temperatura de austenizado, durante el cual
la matriz inicial de tipo ferritica, ferritica-perlitica o perlitica se transforma en una
matriz austenitica mediante la transformacion eutectoide inversa (region 1). Después
de mantener la pieza a temperatura de austenizado el tiempo necesario, la misma se
somete a un enfriamiento rapido hasta la temperatura de austemperizado. La pieza es
mantenida un cierto tiempo a dicha temperatura para que la transformaciéon ausferritica
se desarrolle isotérmicamente (region 2). Por tultimo, se realiza el enfriamiento
de la pieza hasta la temperatura ambiente, durante el cual puede tener lugar la
transformacion martensitica (region 3).

El modelo termomecéanico-metalirgico considera dos escalas de analisis: en la escala
macroscopica se resuelven los problemas térmico y mecanico, los cuales permiten
cuantificar la evolucion de la temperatura y de las deformaciones en la pieza, mientras
que en la escala microscopica se resuelve el modelo metaltrgico para cuantificar
la evolucion de las fases que componen a la microestructura del material. Este
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modelo tiene en cuenta las distintas transformaciones de fase que ocurren durante el
tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos siendo ellas: la eutectoide inversa
(estable y metaestable), la ausferritica y la martensitica.

Matriz
T A austenitica
Region 1 ©
T, |"r—= /\> o ®
L

Matriz .
ferritica-perlitica Matriz
= ausferriti

Figura 4.1: Ciclo térmico modelado del tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos.

La formulaciéon termomecanica se encuentra implementada en un programa de
elementos finitos académico, que ya ha sido utilizado para modelar el proceso de
solidificacién de distintos tipos de aleaciones metalicas y que permite la incorporacion
de nuevos modelos metalurgicos [Celentano, 1994|. Como alternativa, se utiliza también
un programa de elementos finitos comercial de propoésito general que permite la
incorporaciéon del modelo metalurgico mediante subrutinas de usuario. En el Apéndice
C se encuentra detallada la implementacion del modelo metalirgico en el programa
comercial.

4.2. Interaccién entre los problemas térmico,
mecanico y metalirgico

El tratamiento térmico de austemperizado es un problema complejo, ya que en él
se producen fenémenos de distinta naturaleza. Una forma de estudio aceptada en tales
casos, es analizar cada aspecto del proceso por separado y luego acoplarlos teniendo en
cuenta las interacciones que existen entre ellos. En el modelo propuesto en esta tesis,
los aspectos del problema considerados son el térmico, el mecanico y el metalturgico.

El problema térmico trata la evolucion de la temperatura en todo el volumen de
la pieza y también permite aplicar el ciclo térmico a simular. El problema mecénico
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evalua las tensiones y deformaciones ocasionadas por el cambio de temperatura durante
el calentamiento y enfriamiento de la pieza, y por los cambios de fase. Por tltimo, el
problema metalargico predice la evolucion de las distintas fases que intervienen en el
tratamiento. Los problemas térmico y mecanico se resuelven en la escala macroscopica,
donde la pieza es considerada como un medio continuo en el que no es posible distinguir
las fases; mientras que el problema metalirgico se resuelve en la escala microscopica, en
la cual es posible identificar algunas caracteristicas importantes de la microestructura
del material, pudiendo considerarse de esta manera el efecto de las mismas en el
desarrollo de los cambios de fase.

La interaccion entre los distintos tipos de problemas tiene un rol importante,
porque le permite al modelo termomecénico-metaliirgico tener en cuenta determinados
efectos que de otra manera seria muy dificil o imposible considerar. Por tal motivo,
en esta tesis se definen las interacciones necesarias para considerar los efectos que
se dan particularmente en el tratamiento térmico de austemperizado. Los tipos de
interacciones y los propositos de las mismas se describen a continuaciéon, mientras que
su representacion esquematica se encuentra en la figura 4.2:

Interaccion 1: mediante esta interaccién el modelo mecanico recibe informacion
de la evoluciéon de la temperatura en los distintos puntos de la pieza. Con este
tipo de informacién es posible determinar las deformaciones y tensiones térmicas, y
considerar el ablandamiento térmico y el cambio de rigidez del material cuando varia
la temperatura. Estos efectos tienen que ser considerados porque el modelo predice las
deformaciones en la pieza, y ademas, porque las variaciones del médulo de Young y de
la tension de fluencia son importantes dentro del rango en el que varfa la temperatura
cuando se realiza el tratamiento térmico.

Interaccion 2: por medio de esta interaccion el modelo térmico recibe informacion
de la evolucion de la deformacion de la pieza. De esta manera el problema térmico tiene
en cuenta, para los distintos puntos de la pieza, la cantidad de calor generada por dicha
deformacion. El modelo presentado en esta tesis no considera esta interacciéon porque
durante el tratamiento térmico de austemperizado el cambio de volumen y el trabajo
pléstico son bajos como para generar una cantidad de calor apreciable. En caso de
modelarse el tratamiento termomecanico de austemperizado, en el cual se realiza una
gran deformacion plastica al material, esta interaccion tendria que ser considerada.

Interaccion 3: el modelo metalirgico recibe informacion de la evolucion de la
temperatura en los distintos puntos de la pieza. Esta interaccién es muy importante ya
que las transformaciones modeladas son térmicamente activadas, es decir que su inicio
depende del valor de la temperatura. Ademaés, los modelos de cambio de fase dependen
de variables tales como el coeficiente de difusion de carbono, las concentraciones de
carbono en las fases, las densidades de las fases, entre otras, las cuales son fuertemente
dependientes de la temperatura.

Interaccion 4 : a través de esta interaccion el modelo térmico recibe informacion de la
evolucion de las fases durante todo el tratamiento térmico. De esta manera, el modelo
térmico tiene en cuenta la absorciéon o generacion del calor latente ocasionadas por
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las transformaciones de fase endotérmicas o exotérmicas, respectivamente, hecho que
cambia la historia térmica del material. Esta interaccion es considerada en el modelo
propuesto porque las transformaciones modeladas poseen calores latentes elevados.

Interaccion 5: por medio de esta interaccion el modelo mecanico recibe informaciéon
de la evolucion de las fases, pudiendo computarse asi las deformaciones (contraccion
o dilatacion) y las tensiones generadas por los cambios de fases. Esta interaccion se
tiene en cuenta porque el modelo predice el cambio de forma de la pieza al final
del tratamiento térmico, al cual contribuye de manera importante la variaciéon de la
densidad del material que ocurre como consecuencia de los cambios de fase.

Interaccion 6: mediante esta interaccion el modelo metalargico recibe
informacion de las deformaciones y tensiones computadas con el modelo
mecanico. De esta forma, es posible considerar el efecto de las mismas en las
transformaciones de fase. Experimentalmente se ha observado que las transformaciones
ausferritica y martensitica pueden ser inducidas por medio de deformaciones
plasticas del material [Achary and Venugopalan, 2000, Garin and Mannheim, 2003,
Nofal et al., 2007, Guzman et al., 2013]. Esta interaccion no es considerada en esta tesis
porque el tratamiento modelado es solamente térmico, y las deformaciones plésticas en
él generadas no son lo suficientemente importantes como para modificar el desarrollo
de las transformaciones de fase.

Problema @ Problema
térmico < mecanico

®

@ Problema
metallrgico

Figura 4.2: Interacciones entre los problemas térmico, mecanico y metalargico. Las flechas con lineas
continuas representan a las interacciones consideradas en esta tesis, mientras que las flechas con
lineas de trazos representan a las no consideradas.

4.3. Modelo termomecanico

A continuacion se presenta la formulacion del modelo termomecéanico utilizado
en esta tesis. Primero se describen brevemente las ecuaciones de continuidad, de
movimiento y de balance de energia; luego se detalla el modelo constitutivo, senalando
la contribuciéon al mismo que se hace en este trabajo. La resolucion de esta formulacion
se realiza en forma numérica a través de una discretizacion espacio-temporal llevada
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a cabo en el contexto de los métodos de elementos finitos y diferencias finitas,
respectivamente.

Formulacion termomecanica

La formulacién termomecanica propone que las ecuaciones de gobierno local que
describen la evolucién de un proceso cuasi-estacionario son la ecuacion de la continuidad
(4.1), la ecuacion del movimiento (4.2) y la ecuacion de balance de energia (4.3), escritas
en descripciéon Lagrangiana. Estas ecuaciones son validas en €2 x T, donde €2 es la
configuracion espacial del cuerpo (dominio abierto y acotado) y 7 es el intervalo del
tiempo de analisis, con el tiempo ¢t € 7" [Celentano, 2001, Celentano, 2010].

pJ=p, (4.1)
Vo+pbs=0 (4.2)
pcT = v - (kvT) 4+ Q (4.3)

donde p es la densidad, J es el determinante del tensor gradiente de deformacion F, o
es el tensor de tensiones de Cauchy, by es el vector de fuerzas especificas de cuerpo, c es
la capacidad calorifica especifica tangente, () es el calor latente generado por el cambio
de fase, k es el tensor is6tropo de conductividad térmica definido como k = k 1, siendo
k el coeficiente de conductividad térmica y 1 el tensor unitario de segundo orden, y
T es la temperatura. En las ecuaciones V es el operador gradiente, el punto arriba
de una variable indica su derivada respecto del tiempo y el subindice o aplicado a una
variable indica su valor para el estado de configuracion inicial €2,. Todos los parametros
descriptos dependen de la temperatura.

El tensor o esta definido por el modelo constitutivo utilizado para representar la
fundicion de hierro nodular, el cual se presenta en el apartado siguiente.

La tasa de generacion de calor debido al cambio de fase es calculada utilizando la
siguiente ecuacion:

Q= p(La—w f'ys + Lpy Jéwm + Lysa fap) (4.4)

donde Loy, Lpy ¥ Ly,ap son los calores latentes especificos de las
transformaciones eutectoide inversa estable, eutectoide inversa metaestable y
ausferritica, respectivamente, y f,., fy,. v fap son las fracciones en volumen de la
austenita estable y metaestable y de las subunidades de ferrita, respectivamente.

La transferencia de calor por conveccién-radiacion a través de la intercara pieza-aire
se modela utilizando la ley constitutiva secante de Newton, véilida en I'; X 7", donde I',,
es el contorno de 2 en donde esta prescrito el vector flujo de calor:

Geonv = _h(T - Tem;) (45)
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donde geony €s el flujo de calor normal a la intercara, h es el coeficiente de transferencia
de calor por conveccién-radiaciéon asociado a la intercara y T,, es la temperatura del

medio que rodea a la pieza. El coeficiente h se asume dependiente solo de la temperatura
T.

Modelo constitutivo elastoplastico

La ley de tension-deformacion y las ecuaciones de la evolucion plastica del material
estan definidas, en esta tesis, en el contexto de la teoria de la plasticidad incremental
(independiente de la evolucion temporal de las variables plésticas). Este marco teérico
fue elegido para la descripcion constitutiva de la fundicién de hierro nodular, debido a
que en el modelado del proceso de solidificacion de este material realizado por Celentano
[Celentano, 2001| se obtuvieron respuestas similares considerando los comportamientos
pléastico y visco-plastico.

La relacion entre la tension o y la deformacion total e esta dada por la ley
constitutiva termoelastoplastica secante propuesta en esta tesis, valida en  x 71"

oc=C:(e—¢e’—¢") (4.6)

donde C es el tensor constitutivo isétropo, e = 1/2(1 — F"TF~!) es el tensor de
deformacion de Almansi, eP es el tensor de deformacion plastica de Almansi y e’ es el
tensor de deformacion de Almansi asociado a la contraccion o expansion volumétrica
del material debida a los cambios de temperatura y de fase.

La evolucion de eP esta dada por:

L,(e?) = \(9F/0o) (4.7)

donde L, es la derivada de Lie, A es el parametro de consistencia pléastica que se
calcula utilizando los conceptos clésicos de la teoria de plasticidad y F' = F(o,eP,T)
es la funcion de fluencia que gobierna el comportamiento plastico del sélido, de tal
manera que no ocurren evoluciones plésticas cuando F' < 0.

Se adopta la funcion de fluencia de von Mises, la cual es dependiente de la
temperatura:

F=3J)"-C, (4.8)

donde J, es el segundo invariante de la parte desviatoria de o; 0oy = (3.J2)'/2 es la
tension equivalente o de von Mises y () es la funcion de endurecimiento total definida
como:

C,=C,, +Ch (4.9)

donde Cy, es la tension de fluencia dependiente de la temperatura, la cual define el limite
elastico inicial del material y C}, es la funcién de endurecimiento plastico isotrépico. En
general, la tension de fluencia disminuye con la temperatura. De esta forma se tiene en
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cuenta el ablandamiento que sufre la fundicién de hierro nodular cuando es calentada
durante el tratamiento térmico.

La funciéon de endurecimiento depende de la deformacion plastica efectiva eP. De
esta manera se tiene en cuenta el efecto de endurecimiento isotrépico por deformacion:

Cp, = AP ()" (4.10)
donde

& = —\OF/0C),) (4.11)

en la ecuaciéon 4.10 AP es el indice de endurecimiento y n” es el exponente de
endurecimiento por deformacion.
El tensor de deformacion e’ esta dado por:

1 2/3
e”:E{l—(l—av)/]l (4.12)
donde a, es la deformacion volumétrica secante, la cual tiene en cuenta la variacion de
volumen por los cambios de temperatura y de fase.

Para calcular la deformaciéon en la escala macroscopica, se utiliza el modelo
propuesto por Christien et al. [Christien et al., 2013], el cual cuantifica la deformacion
a, en funcién del cambio de la densidad de la microestructura:

pmic

p:m'c
donde p™* y p™* son las densidades macroscopica de la microestructura al comienzo
del tratamiento térmico y para un tiempo t, respectivamente.

Las densidades macroscopicas se definen utilizando la regla de las mezclas, lo cual
es equivalente a plantear la conservacion de la masa m; = > (m;):

—1 (4.13)

Ay =

pznic = fGTopGTo + fasopao + fpoppo (4]‘4)

pmic =ferper + (fas + fap)Pa + fppp + fmbpmb
+ fmhpmh + f’Ylp’Yl + f'pr’Vb + ‘f’yhp’m

donde far, fas, faps fos fmys fmns fs Jr ¥ v, sOn las fracciones en volumen de nédulos
de grafito, ferrita estable, subunidades de ferrita, perlita, martensita de bloques y de
halos, y austenita de laminas, de bloques y de halos, respectivamente. Ademés, pg;, pa,
Pps Prmys Pmns> Py Py Y Py SON las densidades de grafito, ferrita, perlita, martensita de
bloques y de halos, y austenita de laminas, de bloques y de halos, respectivamente. Las
densidades de las fases se calculan con las ecuaciones que se encuentran en el Apéndice
A. Las fracciones de las fases son calculadas utilizando el modelo metalirgico que se
encuentra en la siguiente seccion.

(4.15)
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4.4. Modelo metalargico

El modelo metalurgico es el que permite simular las transformaciones de fase
que experimenta el material en el tratamiento de austemperizado de tres pasos,
desde la microestructura inicial, formada por nédulos de grafito inmersos en una
matriz ferritica, ferritica-perlitica o perlitica, hasta la microestructura final. El proceso
completo consiste en sucesivas transformaciones, cada una de ellas dependiente de los
resultados de las anteriores. Transformar la microestructura inicial para asi obtener
otra compuesta por nddulos de grafito y una matriz ausferritica es el principal objetivo
del tratamiento térmico de austemperizado.

En el modelo metaltrgico propuesto se pueden identificar tres aspectos importantes:
(a) los modelos de cambio de fase, (b) la interaccion entre modelos de cambio de fase
y (¢) las condiciones bajo las cuales las transformaciones ocurren.

Modelado de la evolucion de las fases

Por medio de los modelos de cambio de fase se predice la evolucion de las fases de
cada una de las transformaciones. Cada modelo de cambio de fase, que compone lo que
en este trabajo se llama el modelo metalirgico, esta planteado en la escala microscopica;
de esta manera, la microestructura del material es descripta geométricamente mediante
elementos de volumen representativo, en los cuales la temperatura es asumida uniforme.
Un elemento de estas caracteristicas permite predecir la evolucion de las fases
analizando s6lo una pequena region de la microestructura, de tamano suficiente para
contener sus caracteristicas distintivas tales como: a) el tipo de fases presentes, b) la
forma y el tamano de las fases y ¢) la distribucion de las fases en la microestructura. El
modelo metalirgico de esta tesis considera las siguientes transformaciones y procesos:

s Transformacion eutectoide inversa: mediante la cual la matriz inicial del material
se transforma en otra completamente austenitica.

= Homogeneizacion de la concentracion de carbono en la austenita: una vez que
la matriz es completamente austenitica, su concentraciéon de carbono alcanza un
valor apropiado a través de este proceso.

» Transformacion ausferritica: por medio de esta transformacién se obtiene una
matriz ausferritica a partir de la austenitica.

» Transformacién martensitica: mediante la cual la austenita se transforma en
martensita cuando el material es enfriado hasta la temperatura ambiente.

La transformacion eutectoide, a través de la cual la austenita se transforma en
ferrita y perlita, no es considerada por el modelo metalturgico propuesto, asumiendo asi
que la velocidad de enfriamiento en cualquiera de los puntos de la pieza, cuando ésta es
enfriada desde la temperatura de austenizado hasta la temperatura de austemperizado,
es mayor que la critica.
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Para cada una de las transformaciones mencionadas se propone un nuevo modelo
de cambio de fase, para asi poder satisfacer las necesidades detectadas en la revision
bibliografica y senaladas al final del Capitulo 3. Estos nuevos modelos se presentan en
el Capitulo 5.

Las transformaciones modeladas ocurren cuando la temperatura, el tipo de fases
existentes y la velocidad de enfriamiento cumplen con determinadas condiciones. Estas
condiciones tienen que ser tenidas en cuenta para obtener una buena representacion
de la evoluciéon de las fases durante todo el tratamiento térmico. En la figura 4.3 se
presenta el diagrama de flujo del modelo metaltrgico propuesto, en el cual se observan
las condiciones que se deben cumplir para que los distintos modelos de cambio de
fase sean utilizados. En dicha figura TFI,, TFEI,, TA y TM indican el desarrollo
de las transformaciones eutectoide inversa estable, eutectoide inversa metaestable,
ausferritica y martensitica, respectivamente; mientras que H A indica el desarrollo de
la homogeneizacion de la concentracion de carbono en la austenita. Las temperaturas
Tgres, Ter,s, Tas 'y Thrs son las de comienzo de las transformaciones eutectoide inversa
estable, eutectoide inversa metaestable, ausferritica y martensitica, respectivamente.

Inicio modelo
metalldrgico

TA

@ S .| TEls @ S TEIm

Fin modelo
metaldrgico

Figura 4.3: Diagrama de flujo del algoritmo del modelo metalargico.

Las variables definidas en el modelo metaltrgico pueden ser clasificadas en:
= Variables propias de cada modelo de cambio de fase.

» Variables asociadas a mas de un modelo de cambio de fase.
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El dltimo tipo de variables permiten el intercambio de informacién entre los modelos
de cambio de fase. Estas variables son la fracciéon volumétrica, la concentracion de
carbono y la caracteristicas geométricas de algunas de las fases presentes en el modelo
metalirgico, las cuales se describen a continuacion:

Radio del nodulo de grafito r¢y,: se calcula el valor inicial del radio de los nédulos de
grafito utilizando datos de entrada. Los modelos de transformacion eutectoide inversa
y de homogeneizacion de carbono en la austenita establecen la evoluciéon del radio en el
primer paso del tratamiento térmico y determinan el valor de entrada para los modelos
de la transformaciéon ausferritica y martensitica.

Concentracion de carbono en la austenita c,: es calculada por el modelo de
homogeneizacion de la austenita. Luego es utilizada para definir la concentracion
de carbono en el halo de austenita (cﬂ,hi = ¢,,) en los modelos de transformacion
ausferritica y martensitica.

Concentracion de carbono en los bloques de austenita c,, : es calculada en la
transformacion ausferritica. Luego es utilizada en la transformacién martensitica para
definir la concentracion promedio de carbono en los bloques de austenita.

Fraccion volumétrica de mddulos de grafito fao,: constituye un dato de entrada
del modelo metalargico. Su evolucién es calculada por el modelo de transformacion
eutectoide inversa y por el de homogeneizacion de carbono en la austenita.

Fraccion volumétrica de austenita f.: es calculada por todos los modelos de cambio
de fase presentados.

Fracciones volumétricas de austenita de blogques (f, ) y de halos (f., ): son calculadas
en el modelo de transformacion ausferritica y recibida como dato y recalculada en el
modelo de la transformaciéon martensitica.

Implementacion del modelo metaltrgico en el programa de elementos finitos

Las ecuaciones diferenciales que modelan el crecimiento de las fases son resueltas
numéricamente usando el método de Euler explicito [Chapra and Canale, 2010]. Todas
las variables del modelo metalargico son actualizadas en cada uno de los pasos de
tiempo.

El modelo metalirgico es implementado en el programa de elementos finitos
académico mediante subrutinas escritas en lenguaje Fortran. El modelo implementado
toma y devuelve informaciéon en los puntos de integracion del programa. De esta
manera el modelo metaltargico recibe informacion de la escala macroscopica y devuelve
informacion de la escala microscopica en dichos puntos, como se observa en la figura
4.4.
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Pieza discretizada Elemento finito
TN -
/ \ Punto de
P f X ><4/'ntegracwn
l'
,/ 7 < 4X\ Escala
[ macroscépica
\
N Informacién Informacién
N desde la escala desde la escala

L. microscopica macroscépica
Dominio de los problemas -

térmico y mecénico -

Escala

Dominio del problema microscopica

metallrgico

Elemento de volumen
representativo

Figura 4.4: Esquema de intercambio de informacién entre los dominios de la escala macroscopica y
microscopica en el modelo termomecanico-metaltrgico.

4.5. Estrategia de solucién numeérica

El sistema de ecuaciones no lineales del problema termomecanico-metaltargico
se resuelve empleando un esquema iterativo-incremental, porque el residuo es
diferenciable. El sistema iterativo-incremental es el siguiente:

AT ”AtJ%}Tl] {AUJ} _ r*AtR]'Ul} (4.16)

t+At7I—1  t+At i1 J t+AtRJ—1
JTU JTT AT RT

donde AU es el vector de incremento de desplazamientos nodales, AT es el vector de
incremento de temperatura nodales, Ry es el vector de residuos del problema mecénico,
R es el vector de residuos del problema térmico, los elementos de la matriz J son
denominados subelementos de la matriz Jacobiana y j es el nimero de iteracion.

Los vectores de desplazamientos nodales U y de temperatura nodales T, y las
submatrices Jacobianas tangentes para la iteracion j-ésima estdn definidos de la
siguiente manera:

trAt g At -l 4 ATUY (4.17)
LA A =1 | AT (4.18)

‘ AR |7 .
t+AtJ¥]U _ _TU _ AL K{J (4‘19)
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‘ tHHAIR |7 '
HAtJ{]T _ _a o7 Ul _t+At P/ (4'20)
) OHALR, J
Iy = Tl =0 (4.21)
) at+AtRT J ' 1 ) A
H—AtJé“T — 7T _t+At K’ + A_t |:t+Ath + t+AtCéc} (422)

donde Ky es la matriz de rigidez (simétrica), P es la matriz de acoplamiento debido
a los efectos térmicos en las leyes constitutivas (no cuadrada), K es la matriz de
conductividad (simétrica), C es la matriz de capacidad (simétrica) y C,. es la matriz
de cambio de fase (simétrica).

Los valores iniciales de los vectores de desplazamientos nodales y de temperatura
nodales (para j = 1) se definen como:

t+AtUo _ tU (423)

t+AtT0 — tT (424)

siendo ‘U y T los valores convergidos de los mencionados vectores para el tiempo t.

Los acoplamientos entre los problemas térmico, mecénico y metalirgico, en
funcién de las interacciones consideradas para modelar el tratamiento térmico de
austemperizado, son los siguientes:

= Térmico-Mecénico: acoplamiento unidireccional. El problema mecanico recibe los
valores convergidos de la temperatura.

= Metalturgico-Mecanico: acoplamiento unidireccional. El problema mecanico recibe
los valores convergidos de las fracciones volumétricas y de las concentraciones de
carbono de las fases.

= Térmico-Metalirgico: acoplamiento bidireccional. Hay intercambio de
informaciéon entre ambos problemas, modificAndose el resultado de cada
uno de ellos mientras el problema térmico no se encuentre en convergencia.

La solucién numérica del problema para un tiempo ¢t + At se obtiene mediante
el denominado esquema alternado, en el cual cada problema se resuelve por separado
teniendo en cuenta las interacciones entre ellos. En la figura 4.5 se encuentra el diagrama
de flujo de dicha solucién numérica. La soluciéon de AT se calcula en conjunto con la
solucion del problema metalturgico, debido al acoplamiento bidireccional. El algoritmo
itera hasta que el problema térmico converja. El criterio de convergencia utilizado es
el siguiente:
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||t+AtRJ'TH2
EcT = T 2 Ry (4.25)
Ht+AtKng AT |,
donde ||.||2 es la norma vectorial del espacio Ls, eg, es la medida del residuo

desbalanceado admisible para el problema térmico y j7 es el ntimero de iteracion
para el problema térmico.

Inicio cdlculo
t+At

y
Metaldrgico

Y w

Térmico Mecanico
EcT EcM

no si

Fin calculo
t+At

Figura 4.5: Diagrama de flujo del algoritmo para resolver el problema termomecéanico-metalargico
para un tiempo t + At.

Una vez calculada la solucion de los problemas anteriores, estas se pasan al problema
mecanico para que pueda ser resuelto. El algoritmo itera hasta que el problema
mecanico converja. El criterio de convergencia es el siguiente:

t+AtRIU
EcM = ”A—Rj’{]”? < ery (4.26)
[iannd 21
donde Fy; es el vector de fuerzas exteriores, eg,, es la medida del residuo desbalanceado
admisible para el problema mecénico y jU es el nimero de iteraciéon para el problema
mecanico.
Cuando el calculo del problema mecanico converge, se completd el célculo del
problema termomecanico-metalirgico para el tiempo t + At, porque el acoplamiento
del problema mecénico con el térmico y el metalirgico es unidireccional.
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Capitulo 5

Modelos de cambio de fase propuestos

5.1. Introducciéon

Para modelar la evolucion de las fases durante el tratamiento térmico de
austemperizado de tres pasos de una fundiciéon de hierro nodular, se han desarrollado
nuevos modelos de cambio de fase para cada una de las transformaciones consideradas
en el modelo metalargico presentado en el Capitulo 4.

Cada uno de los modelos se ha planteado en la escala microscopica del material
mediante elementos de volumen representativo, considerando de este modo distintos
aspectos de la microestructura de la fundiciéon, tales como la cantidad total y la
distribuciéon de tamano de los nédulos de grafito, el espaciado interlaminar y el tamano
de los granos de perlita, el tamano de las subunidades de ferrita, los sitios de nucleacion
de las nuevas fases y la interacciéon entre fases durante las transformaciones, entre
otros. La naturaleza de estos modelos es deterministica, motivo por el cual los sitios
de nucleacion y la orientacion de las fases durante el crecimiento de las mismas no se
definen aleatoriamente.

A continuacién se presentan los modelos de cambio de fase eutectoide inverso,
de homogeneizacion de la concentracion de carbono en la austenita y de las
transformaciones ausferritica y martensitica, cuyos desarrollos se considera el mayor
aporte original de esta tesis.

5.2. Transformacion eutectoide inversa

La transformacion eutectoide inversa es modelada considerando tanto el cambio
de fase estable (ferrita a austenita) como el metaestable (perlita a austenita)
[Lacaze and Gerval, 1998, Carazo et al., 2012].

El modelo considera una microestructura inicial formada por noédulos de grafito,
halos de ferrita y colonias de perlita, pudiendo ser todos ellos de diversos tamanos.
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5.2.1. Transformacion eutectoide inversa estable

El modelo de la transformacion eutectoide inversa estable predice la evolucion de las
fracciones de grafito, de ferrita y de austenita estable, teniendo en cuenta la cantidad
total y la distribuciéon de tamano de los nédulos de grafito, el tamano de los halos de
ferrita y la composicion quimica de la aleacion. El término austenita estable se utilizara
en esta tesis para indicar que esta nueva fase se form6 mediante la transformacion
eutectoide inversa estable.

La transformacién comienza cuando en el calentamiento la temperatura T del
material alcanza un valor mayor o igual al de la temperatura de comienzo de la
transformacion eutectoide inversa estable Tx;s. De acuerdo a lo propuesto por Ghergu
et al. |Ghergu et al., 2012| Tgr,s = T, siendo T2 la mayor temperatura del campo
trifasico del sistema estable Fe-C-Si, ver figura 2.10, la cual es calculada con la ecuacion
A.19 que se encuentra en el Apéndice A.

Elemento de volumen representativo

Los noédulos de grafito estén clasificados en familias de acuerdo a sus tamanos. La
familia ¢ esta formada por todos los nédulos de grafito de radio r¢,,. Para cada familia
de noédulos de grafito se propone usar un elemento de volumen representativo esférico
EV R,,, ver figura 5.1, el cual esta formado por un nédulo de grafito rodeado por un
halo de ferrita, tal como lo han considerado Batra et al. [Batra et al., 2005]. El radio
inicial de los nodulos de grafito es calculado de la siguiente manera:

3fset'fGr 1/3
= [ 2lsetiSGro 5.1
o, (Mseti) (5.1)

donde fs., es la fraccion inicial de nédulos de grafito respecto del volumen total de

nodulos de grafito y Ny, es el nimero de nédulos de grafito por unidad de volumen,

ambos pertenecientes a la familia . Ademas, fg, es la fracciéon en volumen de grafito.

El subindice 0 indica que los valores de las variables corresponden al estado inicial.
El radio del E'V R, es calculado como:

B faso 1/3
Tay = rGrio 1+ f? (52)

donde f,, es la fraccién en volumen de ferrita.

La nucleacion de la austenita ocurre en la intercara grafito-ferrita
[Batra et al., 2005|. Se considera una nucleaciéon instantdnea de un halo de austenita,
cuyo radio exterior es un 1% mayor que el radio del grafito. Al tratarse de una
transformacion reconstructiva, el mecanismo de crecimiento es gobernado por la
difusion del carbono de largo alcance desde el grafito hacia la ferrita, a través del halo
de austenita.

o8



5.2. Transformacién eutectoide inversa

EVRs,

ferrita

L Nodulo

rG ri rO(i

Figura 5.1: Elemento de volumen representativo EV R, utilizado para modelar la transformacion
eutectoide inversa estable.

Fracciones de fase

Teniendo en cuenta las familias de los nédulos de grafito, las fracciones en volumen
de grafito, de ferrita y de austenita estable para un tiempo ¢ son:

Ar nfamg
fGr = ? Z Nsetiréri (53)
=1
A nfamg , (
fr. = = Z Nier, (r% — rém) (5.4)
=1

. nfamg , ,
fas = ? Z Nseti (Tai - T’Yi) (55)
=1

donde 7., es el radio del halo de austenita estable (ver figura 5.2). El ntimero total de
familias se define como n famg.

Evolucién de las fracciones de fase

Las velocidades de crecimiento de los radios de grafito y de la austenita estable,
para cada familia de nodulos de grafito, son computadas a través del balance de masa
de carbono en las intercaras moviles grafito-austenita y austenita-ferrita, considerando
difusion del carbono en régimen estacionario y conservacion de la masa de carbono en
el EV R,,. El perfil de concentracion de carbono se ilustra en la figura 5.2.
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Concentracion de carbono

rG ri rY

Figura 5.2: Perfil de la concentracion de carbono en el EV R, .

La ecuacion de balance de masa de carbono en la intercara moévil grafito-austenita
es:

de drey,
D’yp'yd_; N = (CGTPGT _Cw/GTp’Y) (5'6)

Gr;

donde D, es el coeficiente de difusion de carbono en la austenita, ¢,/ es la
concentracion de carbono de equilibrio de la austenita en la intercara austenita-grafito
y cqr es la concentracion de carbono del grafito. Ademas, pg, y p, son las densidades
del grafito y de la austenita, respectivamente.

Despejando de la ecuacion anterior la velocidad de la intercara, se obtiene:

dree, _ Dypy dey

— 5.7
dt (CGrpGr - c’y/G?‘p’y) dr Tgr ( )

Para calcular la derivada del perfil de la concentraciéon de carbono en la austenita,
en la intercara grafito-austenita, primero se define dicho perfil a través de la segunda
ley de Fick (en coordenadas radiales) considerando difusion de carbono en régimen
estacionario:
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5.2. Transformacién eutectoide inversa

a
cy=—+0b (5.8)
T
donde a y b son constantes a determinar. Teniendo en cuenta las siguientes condiciones
de borde CW|T:,.GTZ_ = Cyar ¥ cy|7n:,4%_ = Cy/a, @y b resultan:

o = —"GrT(Cyja = Cyar) (5.9)

Tyi — TGr

T (Cyje — Covicor
b=+ (e = Cyjr) (5.10)
Ty, = TGr

Calculando la derivada de la ecuacién 5.8 y evaludndola para r = r¢g,, se obtiene:

dey _ 1 (Cyra = Cogr)

dr r;}i Tgr; (T% —Tgr z)

(5.11)

Reemplazando la ecuacién anterior en la 5.7 se obtiene la velocidad de la intercara:

drr, _ Dy pyry, (Cy/a = cy/cr) (5.12)
dt rGri(Ty = TGr;) (Carpar — ¢yjGrpy)

La ecuacién de balance de masa de carbono en la intercara moévil austenita-ferrita
es:

de,
Dopo—
p dr

de,
. — Ly Py dr

Vi

dr,

T n (¢y/apy — CajyPa) (5.13)

Vi

donde D, y p, son el coeficiente de difusiéon de carbono en la ferrita y la densidad de
la ferrita, respectivamente. Ademas, c,/, es la concentraciéon de carbono de equilibrio
de la austenita en la intercara austenita-ferrita, c,/, es la concentracién de carbono de
equilibrio de la ferrita en la intercara ferrita-austenita.

Despejando de la ecuacion anterior la velocidad de la intercara se, obtiene:

dry, Dopa de, D, p, dey

i (¢y/aPy = CajyPa) dr o

dea (5.14
dt (¢y/apy = Cajypa) dr )

Para calcular la derivada del perfil de la concentraciéon de carbono en la austenita,
en la intercara austenita-ferrita, la derivada de la ecuacion 5.8 es evaluada para r = r,,:

dey

dr

— TGTi (C'Y/a B C’Y/GT) (515)

ry, Ty (T%- —Tar,)
K3

Para calcular la derivada del perfil de la concentracion de carbono en la ferrita,
en la intercara austenita-ferrita, primero se define dicho perfil a través de la segunda
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ley de Fick (en coordenadas radiales) considerando difusion de carbono en régimen
estacionario:

a
Coa=—+b (5.16)

r
Aplicando las condiciones de bordes ca|T:% = Ca/y ¥ ca|,n:mi = Ca,, QY b resultan:

_Twrai@%i — Ca/y)

o« — = (5.17)

b= ca/y+ (5.18)
Calculando la derivada de la ecuacion 5.16 y evaludndola para r = r,, se obtiene:

d& _ T (Casi - Ca/v)
dr T“Ti T (Tai - T'Yi)

(5.19)

Reemplazando las ecuaciones 5.15 y 5.19 en 5.14 se obtiene la velocidad de la
intercara:

dry,  DapaTa, (Cas, = Casvy)
dt _T%' (Tai - T%’) (C’Y/Oép”/ - Ca/’Ypa)
___Dypyre, (¢y/a = ¢yar)
T (T = TGri) (Cy/aPy — CajrPa)

(5.20)

donde Ca,, €8 la concentracion de carbono de la ferrita en r,,,.

La concentraciéon de carbono en el grafito es cg, = 100 %peso. Las concentraciones
Cy/a, Cy/Gr Y Cajy sON calculadas con las ecuaciones A.11, A.15 y A.12, respectivamente.
Las densidades pgr, py ¥ pa son calculadas con las ecuaciones A.5, A2 y A.l,
respectivamente. Los coeficientes de difusion de carbono D, y D, son calculados con
las ecuaciones A.17 y A.18, respectivamente. Todas estas ecuaciones se encuentran en el
Apéndice A. Por 1ltimo, la concentracion ¢,,, es calculada considerando conservacion
de la masa de carbono en el EV R, resultando la siguiente expresion:

S 2pEV R, CEVR,; — [fafpaca/v + [y p’Y(CW/GT‘ + Cv/a) + 2fcr: pGrCar]
i faj Pa

(5.21)

donde fo: = (ran ra ), for = 1= (1o /1)’ ¥ fr = (=1, )/, son las fracciones
volumétricas de grafito, de ferrita y de austenita, respectivamente, normalizadas
respecto del volumen del EV R,,. Ademas, ppy R,, €s la densidad resultante del EV R;,

Y ¢evr,, = (prer — fppcp) /(1 = fp,)pEVR,,| siendo pr y cr la densidad total y la
concentraciéon de carbono total de la fundicién de hierro nodular, respectivamente.
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5.2. Transformacién eutectoide inversa

Cuando las fracciones iniciales de grafito y de ferrita son elevadas, se producen
contactos entre los halos vecinos de la austenita estable cuando éstos estédn creciendo.
En la figura 5.3a se representa una microestructura inicial en la cual no van a ocurrir
contactos y en la 5.3b una microestructura inicial en la cual van a ocurrir contactos
entre los halos vecinos de austenita. En dicho caso el contacto comienza a existir cuando
los radios exteriores de los halos sean iguales a los representados por las lineas de punto.

El contacto entre halos vecinos de austenita produce la disminucién de la velocidad
de crecimiento. Este fenomeno es considerado utilizando un coeficiente GIg; que
multiplica el lado derecho de la ecuacion 5.20 cuando los halos de austenita comienzan
a estar en contacto:

2/3

G[EI _ 1- (fGT + f%) (522>

1-— fconEI
donde feon,, €s la suma de las fracciones en volumen de grafito y austenita estable
cuando los halos vecinos de austenita estable comienzan a estar en contacto. Al igual
que en la referencia [Su et al., 1985], en este trabajo se considera fey,,, = 0,5.

(a) fGr0+fa’50< cong,

(b) fGr0+ fasg > cong,

Figura 5.3: Microestructura inicial con una matriz ferritica-perlitica en la cual (a) no van a ocurrir
contactos y (b) si van a ocurrir contactos entre los halos vecinos de austenita durante la
transformacion eutectoide inversa estable.

5.2.2. Transformacién eutectoide inversa metaestable

El modelo de transformacion eutectoide inversa metaestable predice la evolucion de
las fracciones de perlita y de austenita metaestable, teniendo en cuenta el espaciado
interlaminar de las colonias de perlita y la composicion quimica de la aleacion. El
término austenita metaestable se utilizara en esta tesis para indicar que esta nueva
fase se formo6 mediante la transformacion eutectoide inversa metaestable.

La transformacién comienza cuando en el calentamiento la temperatura T del
material alcanza un valor mayor o igual al de la temperatura de comienzo de la
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Capitulo 5. Modelos de cambio de fase propuestos

transformacioén eutectoide inversa metaestable Ty, 5. De acuerdo a lo propuesto por
Ghergu et al. [Ghergu et al., 2012| Tgy,,s =T, si T, > Ty, 0 Trry,s = T si Ty, > T,
siendo 7}, la menor temperatura del campo trifasico del sistema metaestable Fe-C-Si
y T, la menor temperatura del campo trifasico del sistema estable Fe-C-Si, ver figura
2.10, las cuales se calculan con las ecuaciones A.22 y A.20, respectivamente, que se
encuentran en el Apéndice A.

Elemento de volumen representativo

La velocidad de la transformacion eutectoide inversa metaestable depende del
espaciado interlaminar de las colonias de perlita. Las colonias de perlita son clasificadas
en familias de acuerdo a su espaciado interlaminar. La familia j esta formada por todas
las colonias de perlita de espaciado interlaminar ips;. Para cada familia de colonias
de perlita de igual espaciado interlaminar, se propone usar un elemento de volumen
representativo unidimensional EV R,,,,, ver figura 5.4, el cual esté formado por medio
espesor de lamina de ferrita y medio espesor de lamina de cementita, tal como lo
han considerado en la referencia [Kapturkiewicz et al., 2005]. El largo del EV R, es

Za, = 1pS;/2.

Ldmina de | ipbs |
ferrlta\ | ' /%::y// |
- Lamina de

cementita >
0 Zej Z(XJ
EVRm,

Figura 5.4: Elemento de volumen representativo EV R,,; utilizado para modelar la transformacion
eutectoide inversa metaestable EV R, .

La nucleacion de la austenita metaestable ocurre en la intercara cementita-ferrita
|[Kapturkiewicz et al., 2005]. En este modelo se considera una nucleacion instantanea
de una lamina de austenita, cuyo espesor es igual al 1% del espesor de la lamina de
cementita. Debido a que la transformacion es del tipo reconstructiva, el mecanismo
de crecimiento esta gobernado por la difusiéon de carbono de largo alcance desde la
cementita hacia la ferrita, a través de la lamina de austenita.
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5.2. Transformacién eutectoide inversa

Fracciones de fase

Las fracciones en volumen de perlita f,, de austenita metaestable f,  y de cementita
fo son evaluadas para un tiempo ¢ teniendo en cuenta las familias de colonias de perlita:

nfamc
fp,= Z fo, [1 _ M] (5.23)
j=1

Za;
nfamc
(Z i Z9j)

fn= % fpj”z— (5.24)

j=1 %

nfamc 0

= — 5.25
fo Z o, (5.25)

donde 2z, y 2z, son las coordenadas de las intercaras cementita-austenita y
austenita-ferrita, respectivamente (ver figura 5.5). El ntimero de familias de colonias
de perlita es nfamec.

El valor inicial de zj, es calculado teniendo en cuenta la fraccion de cementita fy,,,
relativa al volumen de perlita, utilizando la expresion siguiente:

29;, = Zay; fosp (5.26)
donde

CpPp — Ca/oPa
CoPy — Ca/Pa

siendo po, pp ¥ po las densidades de la ferrita, de la perlita y de la cementita,
respectivamente. Ademaés, ¢, es la concentracion de carbono de la perlita, ¢,y es la
concentracion de carbono de equilibrio de la ferrita en la intercara ferrita-cementita y
cg es la concentracion de carbono de la cementita.

Los valores de ch y cg son 0,03%peso y 6,67 %peso, respectivamente
[Carazo, 2012|. La concentracion de carbono de la perlita es evaluada usando la
ecuacion ¢, = cv/a| donde T z? es la mayor temperatura del campo trifisico del

forp = (5.27)

79
sistema metaestable Fe-C-Si, que es calculada con la ecuacion A.21 que se encuentra
en el Apéndice A.

Evoluciéon de las fracciones de fase

Las evoluciones de las fracciones de cementita, de austenita y de ferrita son
evaluadas mediante el balance de masa de carbono en las intercaras moviles
austenita-ferrita y cementita-austenita, considerando la difusiéon de carbono en régimen
estacionario y la conservacion de la masa de carbono en el EVR,,.. El perfil de
concentracion de carbono se ilustra en la figura 5.5.
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A
(@]
5
2 Co
©
O
3
< Cve
5 C Jo
§ Y
;c'; Cary
g Cqp,
S
>
—

Figura 5.5: Perfil de la concentraciéon de carbono en el EV R, ;.

La ecuacién de balance de masa de carbono en la intercara movil
cementita-austenita es:

dc ng.
Dvad—; LT d_l;(C@pG_C'y/Bp’Y) (5.28)
Zj
donde c¢,;9 es la concentracion de equilibrio de carbono en la intercara
austenita-cementita.

De la ecuacion anterior se puede calcular la velocidad de crecimiento de la intercara:

dz, D,p,  dc,

— 5.29
dt (copo — Cy0py) dz o ( )

Para determinar la derivada de la concentraciéon de carbono en la austenita, en la
intercara cementita-austenita, primero se define dicho perfil a través de la segunda ley
de Fick (en coordenadas rectangulares) considerando difusién de carbono en régimen
estacionario:

cy=a+b.z (5.30)

donde a y b son constantes. Considerando las siguientes condiciones de bordes ¢, |,—,, =
J

Cy/0 Y C’y|z=z,yj =Cy/a, @Y b resultan:

20;
a=Cyp— (o — =) (Cy/a = Cy/0) (5.31)
b= Crja — S/ (5.32)
Pyi TR
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5.2. Transformacién eutectoide inversa

Calculando la derivada de la ecuacion 5.30 y evaludndola para z = zp, se obtiene:

dC'Y _ C'Y/Oé — C’Y/O (533)

dz zgrj Zyj TR
Reemplazando la ecuaciéon anterior en la ecuacion 5.29 se obtiene la velocidad de
la intercara:

dzg, __ Dypy (¢r/a = Cy/6) (5.34)

dt (29, — 20;) (copo — Cy/00)

La ecuacién de balance de masa de carbono en la intercara movil austenita-ferrita
es:

de

- vad_;

de
Da a_a
p dz

dzw

L W(Cv/algw — Ca/yPa) (5.35)

j

j

De la ecuacién anterior la velocidad de la intercara resulta:

de, dc
Da a_a - —
dz.,. e 2 e 25,
= - : (5.36)
dt (C’Y/ozp’y - coz/’ypa)

Para calcular la derivada del perfil de la concentraciéon de carbono en la austenita,
en la intercara austenita-ferrita, la derivada de la ecuacion 5.30 se evalia para z = z,,
obteniéndose:

dey

Cy/a — Cy/0
== WY 5.37
7 (5.37)

Py TR,

Para calcular la derivada de la concentracion de carbono de la ferrita, en la intercara

austenita-ferrita, primero se define dicho perfil a través de la segunda ley de Fick (en
coordenadas rectangulares) considerando difusion de carbono en régimen estacionario:

Co=0a+b.z (5.38)

Aplicando las condiciones de borde ca|zzzwj = Ca/y ¥ ca|zzzaj = Cay;r @Y b resultan:

Ry
0 = Cafy = 2 (Ca, ~ Ca) (5:39)
Qj Vi
Cap. — Ca
p— el (5.40)
Faj T A

Calculando la derivada de la ecuacion 5.38 y evaludndola para z = z,, se obtiene:
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dea | _ Comy oy (5.41)

dz = Za; — 2

Reemplazando las ecuaciones 5.37 y 5.41 en 5.49 se obtiene la velocidad de la
intercara:

dzy;  Dapa (Cozmj — Ca/y)
dt (Zaj - Z%‘) (Cv/ap'y - Coc/vpa)
D, p, (¢y/a = ¢y/0)

(Z'Vj - 29]') ( v/aPy — Ca/wpa)

(5.42)

donde c,,, es la concentracion de carbono de la ferrita en z,; .

La densidad py es calculada con la ecuaciéon A.3 y la concentracion c, g es calculada
con la ecuaciéon A.16, encontrandose ambas en el Apéndice A. La concentracién Cap, €S
calculada considerando conservacion de la masa de carbono en el EV R, resultando
la siguiente expresion:

c - 2ppcp - [foa;fpozca/'y + f'y;p’y(cﬂ//ﬁ + C’y/a) + 2f9j*-p006]

/ fa;pa

(5.43)

donde fa; = (2a; = 2y;)/ 2y fwj = (29, — 20,)/%a; ¥ f@; = 2p,/%a, son las fracciones
volumétricas de ferrita, de austenita y de cementita, respectivamente, normalizadas
respecto del volumen del EV R, .

La fraccion total de austenita es calculada mediante la suma de las fracciones de
austenita estable y austenita metaestable:

fv=Tw =+ fon (5.44)

5.3. Homogeneizacion de la concentracion de carbono
en la austenita

Una vez finalizada la transformacion eutectoide inversa, comienza el proceso de
enriquecimiento y homogeneizaciéon de carbono en la matriz austenitica. En esta etapa,
el tamano de las esferas de grafito disminuye debido a que el carbono migra hacia
la matriz metalica que se ve enriquecida en dicho elemento. En la simulacion de este
proceso se tiene en cuenta la cantidad total y la distribuciéon de tamano de los nédulos
de grafito y la composiciéon quimica de la aleacion.

68



5.3. Homogeneizacion austenita

Elemento de volumen representativo

El elemento de volumen representativo esférico EV Ry, para cada familia de nédulos
de grafito de igual tamano, esté formado por un nédulo de grafito rodeado por un halo
de austenita; ver figura 5.6. El radio del EV R, es calculado utilizando la siguiente
ecuacion:

3vol 1/3
- (_) (5.45)
47

donde volgy Ry, = fset;/Nset, es el volumen del EV Ry, ; mientras que fs, es la fraccion
volumétrica inicial de los nédulos de grafito perteneciente a la familia 7, normalizada
respecto de la fraccion inicial de nédulos de grafito fg,.,.

Halo de
austenita

Nédulo

de grafito

IGri Iceli

Figura 5.6: Elemento de volumen representativo EV Rj,, propuesto para el modelado de la
homogeneizacién de la concentracién de carbono en la austenita.

Fracciones de fase

Teniendo en cuenta las familias de nédulos de grafito de igual tamano, las fracciones
en volumen de nédulos de grafito fg, y de austenita f, para un tiempo ¢ son:

nfamg

A
fGr = ? Z Nsetiré” (546)
=1
A nfamg , ,
fV = f’Yh = ? Z Nseti <7aceli - rGri) (547)
=1
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Evolucién de las fracciones de fase

La velocidad de cambio del radio del nédulo de grafito, para cada familia de nédulos
de grafito, es computada a través del balance de masa de carbono en la intercara movil
nédulo de grafito-austenita, considerando difusiéon del carbono en régimen estacionario
y conservacion de la masa de carbono en el EV R),.. El perfil de la concentracion de
carbono se ilustra en la figura 5.7.

A
Car

Concentracion de carbono

<’
FGr, lcel,

Figura 5.7: Perfil de concentraciéon de carbono en el EV R),, durante el proceso de homogeneizacion
de la concentracion de carbono en la austenita.

La ecuaciéon de balance de masa de carbono en la intercara movil grafito-austenita
es:

dey _ drey,
|, T e

Gr;

(Carpar — cyjcrpy) (5.48)

Despejando la velocidad de la intercara de la ecuaciéon anterior se obtiene:

erTi _ D7p"/ dC’Y (549)

dt (CGTPGT - c’y/Grpw) W Té—:r-

Para calcular la derivada del perfil de la concentracién de carbono en la austenita,
en la intercara grafito-austenita, primero se define dicho perfil a través de la segunda
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ley de Fick (en coordenadas radiales) considerando difusion de carbono en régimen
estacionario:

a

cy=—+b (5.50)
r
donde a y b son constantes a determinar. Teniendo en cuenta las siguientes condiciones
de borde ¢y |r—rs,. = Cy/Gr Y Cylr=r,. = Cy,, @y b resultan:
0= _TGmrceli(CWh - C’Y/GT) (5.51)
Teel; — TGr;
Tcel; (C% - C’Y/GT)
b= Cy/Gr (552)

Tcel;, — T'Gry

Calculando la derivada de la ecuaciéon 5.50 y evaluandola para r = rg,, se obtiene:

dey | reety (G4 — Coygr) (5.53)

dr rt TGr; (Tceli - TGri)

Gr;

Reemplazando la ecuacion anterior en la 5.49 se obtiene la velocidad de la intercara:

drar, Dy pyree, (v — cyscr)
dt TGr; (rceli - rGri) (CGTPGT‘ - C'\//Grp'y)
donde c,, es la concentracién de carbono de la austenita en ;.
La concentracion c, /g, es calculada con la ecuaciéon A.14 que se encuentra en el
Apéndice A, mientras que la concentracion c,, es calculada considerando conservacion
de la masa de carbono en el E'V R}, resultando la siguiente expresion:

(5.54)

B 2pTCT — 2fG7‘prTCGT - fwfp’YC’Y/GT
" fwi*pv

donde fa,r = (rar,/Teat,)’ v frr = 1 = (14, /Tca,)? son las fracciones volumétricas de
nodulos de grafito y de austenita, respectivamente, normalizadas respecto del volumen

del EV Ry, .

Cy

(5.55)

5.4. Transformacion ausferritica

El modelo de la transformacion ausferritica predice la evolucion de las fracciones
de subunidades de ferrita y de austenita, teniendo en cuenta la cantidad total y la
distribuciéon de tamano de los nédulos de grafito, el tamano de las subunidades de
ferrita, las temperaturas de austenizado y austemperizado, y la composiciéon quimica
de la aleacion.

El modelo propuesto considera la nucleaciéon y el crecimiento de las subunidades
de ferrita. El mecanismo de crecimiento asumido es el displacivo porque, segin lo
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Capitulo 5. Modelos de cambio de fase propuestos

reportado en la bibliografia, éste proporciona una explicaciéon adecuada de dicho
fenomeno. La transformacion comienza cuando en el enfriamiento la temperatura T
del material es menor o igual que la temperatura de comienzo de la transformacion
ausferritica Tyg, la cual se calcula con la ecuacion A.23 que se encuentra en el Apéndice
A. La transformaciéon finaliza cuando la concentracién de carbono en la austenita
alcanza el valor de ¢, ,, concentracion para la cual los criterios termodinamicos de

nucleacion y de crecimiento de nuevas subunidades de ferrita, a la temperatura del
proceso, no son satisfechos (ecuaciones 2.2 y 2.4).

Elemento de volumen representativo

En el modelo, los nédulos de grafito son agrupados en familias en funcion de sus
tamanos. La familia ¢ estd formada por todos los nédulos de grafito de radio r¢,,. Para
cada familia de ndédulos de grafito se propone un elemento de volumen representativo

esférico EV Ry,, el cual esta formado por un nédulo de grafito rodeado de un matriz
metélica, como se observa en la figura 5.8, y cuyo radio es 7., .

Feel, TTeeel
Ausferrita AN .
Fajo de \\
r subunidades AR
A

Subunidad *,
de ferrita s
A Y

A
.

Ldmina de *,

austenita
‘\
)
Nédulo Halo de !
de grafito austenita !
1
_ Blogue de
austenita

Figura 5.8: Elemento de volumen representativo EV R 4, propuesto para modelar la transformaciéon
ausferritica.

Al comienzo de la transformacion, la matriz se encuentra formada por austenita con

una concentracion homogénea de carbono, mientras que, durante la transformacion, la

matriz se encuentra formada por austenita con una concentraciéon no homogénea de
carbono y por subunidades de ferrita.
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El modelo considera tres regiones de austenita con diferentes concentraciones de
carbono: (a) laminas de austenita que forman parte de los fajos de subunidades, (b)
bloques de austenita que se ubican entre los fajos y (c) halo de austenita. Se considera
que cada una de estas regiones tiene una concentraciéon homogénea de carbono igual a
Cy, para las laminas, ¢, para los fajos y ¢,, para el halo.

La distribucién de las fases dentro del EV Ry, se definié de acuerdo a observaciones
experimentales. Para el modelo, las laminas y los bloques de austenita, junto con
las subunidades de ferrita, forman la ausferrita. La ausferrita es propuesta como una
envoltura esférica alrededor del nédulo de grafito, cuyo radio exterior 74, crece durante
la transformacion. Esta envoltura de ausferrita puede ser observada experimentalmente
por medio de microscopia Optica s6lo cuando la transformaciéon ausferritica no ha
finalizado [Fras et al., 2012]. La austenita del EV Ry, que no pertenece a la ausferrita
se denomina halo de austenita; dicho halo es consumido a medida que crece el radio
de la ausferrita. El halo de austenita se caracteriza por tener una concentracion de
carbono baja en comparacion con la concentracion de carbono de las laminas y de los
bloques de austenita.

El modelo propone que las subunidades pueden nuclear y crecer tanto en la zona
interna de la ausferrita como en la intercara ausferrita-halo de austenita. El crecimiento
dentro de la ausferrita incrementa la fraccion volumétrica de subunidades de ferrita,
mientras que la fracciéon de ausferrita se mantiene constante. El crecimiento en la
intercara ausferrita-halo de austenita incrementa la fraccién volumétrica de ausferrita,
mientras que la fracciéon de subunidades de ferrita se mantiene constante.

Fracciones de fase

Las fracciones en volumen de los nédulos de grafito fg,, de ausferrita fa,sr y de
subunidades de ferrita f,, para un tiempo ¢, teniendo en cuenta las familias de n6dulos
de grafito, son evaluadas utilizando las siguientes ecuaciones:

nfamg

4dr
fGr = ? Z Nsetﬂng‘ri (556)
=1
A nfamg
Jawss = 5 > N (rii - ré) (5.57)
=1
A nfamg
for =3 D fopNuetT, (5.58)
=1

donde f,,, es la fracciéon en volumen de subunidades de ferrita respecto del volumen
del EVR,,. Al igual que en la referencia |[Kapturkiewicz et al., 2003, el intercambio
de carbono entre la matriz metalica y los nddulos de grafito es despreciado; motivo por
el cual la fraccion en volumen de los nédulos de grafito se mantiene constante durante
la transformacion ausferritica.
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Las fracciones en volumen de laminas de austenita f,,, de bloques de austenita f.,
y de halo de austenita f,, para un tiempo ¢, teniendo en cuenta las familias de noédulos
de grafito, son evaluadas utilizando las ecuaciones siguientes:

nfamg

fo = x’yf/ap Z FapNsct, e, (5.59)
b = ? Z |: set; < TgGT’i) — fozpiNseti(l —+ .’L'fyf/ap)rgeli] (560)

S () oo

donde x,f/q, es la relacion entre las fracciones en volumen de ldminas de austenita
y de subunidades de ferrita, de un fajo. Este concepto es equivalente a la relacion
entre los volimenes de laminas de austenita y de subunidades de ferrita propuesta para
aceros bainiticos [Rees and Bhadeshia, 1992b, Gaude-Fugarolas and Jacques, 2006]. Se
asume que todos los fajos tienen una relacion x.f/o, = 0,12 durante todo el proceso
de transformacion |Gaude-Fugarolas and Jacques, 2006].

La fraccion volumétrica de austenita total es calculada con la siguiente ecuacion:

fy =Ty + I + (5'62>

Evolucién de la fraccion de ausferrita

La evolucién de la fraccion volumétrica de ausferrita depende de la velocidad con la
que se desplaza la intercara ausferrita-halo de austenita, como se observa en la ecuacion
5.57. El crecimiento de la ausferrita se debe a la nucleacién y crecimiento de nuevas
subunidades de ferrita en la punta de los fajos, proceso caracterizado por ser discreto
en el tiempo tal como fue descripto en el Capitulo 2.

A los efectos de la simulacién, el modelo supone un crecimiento continuo del radio
de la intercara ausferrita-halo de austenita, cuya velocidad de crecimiento es igual a
la velocidad promedio con la que crecen, de manera discreta, las puntas de los fajos.
Asumiendo que los fajos crecen con una disposicion radial, la velocidad de crecimiento
del radio de la intercara resulta:

dra, Loy (5.63)
dt Line; + tgro;
donde [, es la longitud de una subunidad. Ademas, t;,, ¥ %40, son el tiempo
de incubacion y de crecimiento de una familia de subunidades formada en la
intercara ausferrita-halo de austenita. Una familia de subunidades esta formada por
un conjunto de subunidades cuyos niticleos comienzan el periodo de incubaciéon al
mismo tiempo. El proceso de crecimiento se supone instantaneo, es decir, ¢4, = 0Os
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[Matsuda and Bhadeshia, 2004|, mientras que el tiempo de incubacién de una familia
de subunidades se calcula en el apartado correspondiente.

Debido a que en la literatura no se han encontrado mediciones de las dimensiones de
las subunidades de ferrita en fundiciones de hierro nodular austemperizadas, y teniendo
en cuenta que la matriz ausferritica es similar a la de los aceros bainiticos con elevado
contenido de silicio, el largo de las subunidades es evaluado como en la referencia
[Matsuda and Bhadeshia, 2004]:

T — 255
lop = 12107° <W) [m] (5.64)

Cuando se esta desarrollando el crecimiento de la ausferrita, y la fraccion de la
misma es elevada, se producen contactos entre los halos vecinos de ausferrita como
se ilustra en la figura 5.9. Dicho contacto produce la disminucién de la velocidad de
crecimiento de la ausferrita. Este fenémeno es tenido en cuenta mediante el coeficiente
G114 que multiplica al lado derecho de la ecuacion 5.63 cuando los halos comienzan a
estar en contacto [Su et al., 1985]:

5.65
11— fconA ( )
donde f.on, es la suma de las fracciones en volumen de grafito y ausferrita cuando los
halos vecinos de ausferrita comienzan a estar en contacto. Al igual que en la referencia
[Su et al., 1985], en este trabajo se considera fe.,, = 0, 5.

2/3
GIA _ [1 - (fGT + fAusf)]

Austenita

Halo de
ausferrita

Nédulo
de grafito

fGr+fAusf >fconA

Figura 5.9: Contacto entre halos vecinos de ausferrita durante la transformacion ausferritica.

Evolucién de la fraccion de subunidades de ferrita

Para determinar la evolucién de la fracciéon volumétrica de subunidades de ferrita,
respecto del volumen del E'V Ry,, se consideran los mismos conceptos basicos que los
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empleados por Rees y Bhadeshia para aceros bainiticos [Rees and Bhadeshia, 1992a],
resultando para el caso de la fundiciéon nodular la siguiente expresion:

df ap; _ Uaplap, Nops; (5.66)

dt UOZEVRA.

donde 14, es el volumen de una subunidad, I, es el nimero de familias de subunidades
formadas en el interior de la ausferrita por unidad de tiempo, Ny,s, es el nimero de
subunidades que componen a una familia de subunidades y volgy g 4, €8 el volumen del
EVR,,.

Como en la literatura no se han encontrado mediciones de las dimensiones de las
subunidades de ferrita en fundiciones de hierro nodular austemperizadas, el volumen
de una subunidad es evaluado como en la referencia [Matsuda and Bhadeshia, 2004]:

(T —255\°
Unp = 2210 17(W) [m?] (5.67)

Debido a la similitud que hay entre la transformaciéon bainitica en aceros y la
ausferritica en fundiciones de hierro nodular, se ha tomado la idea de Matsuda
y Bhadeshia, que relaciona el ntmero de subunidades de ferrita que nuclean
por unidad de tiempo con el tiempo de incubaciéon de una subunidad de ferrita
[Matsuda and Bhadeshia, 2004|, para proponer una expresion que relaciona el nimero
de familias de subunidades formadas en el interior de la ausferrita por unidad de tiempo
con el tiempo de incubacion de una familia de subunidades t;,,., de la siguiente manera:

1
Loy = — (5.68)

tinci
La cantidad de subunidades de ferrita, de cada familia de subunidades formada
en el interior de la ausferrita, depende del nimero de sitios de nucleacién disponibles
dentro de la ausferrita en el momento de su aparicién. La cantidad de subunidades
de ferrita, por familia de subunidades, se modela utilizando el concepto de volumen
extendido, resultando la siguiente ecuacion:

Nops; = (1 = &) N (5.69)

aps;

donde Ngﬁi es el namero de subunidades de ferrita por familia de subunidades, que
nuclean y crecen dentro de un volumen extendido que representa el interior de la
ausferrita, y & = fap,/f aptuss €8 UN coeficiente que reduce el ntiimero de subunidades
formadas teniendo en cuenta la disminucién del ntmero de sitios disponibles para
la nucleacion dentro de la ausferrita a medida que ésta contiene mayor cantidad de

subunidades. fapaus s representa la fraccion en volumen de subunidades de ferrita cuando
maaci
la transformacion se detiene. Cuando f,,, = fapausf, el coeficiente valdra & = 1,

impidiendo que se formen nuevas subunidades como se observa en la figura 5.10a.

En la figura 5.10b se esquematiza la variacion de Ny, y NSbe. con el tiempo.
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5.4. Transformacién ausferritica

La fraccién en volumen fapaus s es evaluada de la siguiente manera:

Japeusr = Vifausy, (5.70)

mazx;

donde fausy, es la fraccién en volumen de la ausferrita, respecto del volumen del EV R4,
la cual es calculada como faysy, = (1, —r&,.)/r2,. . Ademas, ¥; es la maxima fraccion
en volumen de subunidades de ferrita que puede formarse al final de la transformacion

ausferritica para cada EV R4, y se calcula de la siguiente manera:

9; = e Prre = Sl (5.71)
nyTo’ p’YTo/ - Cappap

donde ¢,, y ¢, , son la concentraciones de carbono de la austenita al comienzo y al
final de la transformacion ausferritica, respectivamente, y c,, es la concentracion de
carbono de las subunidades de ferrita. Ademas, p,, y p,,, son las densidades de la
austenita al comienzo y al final de la transformaciéon ausferritica, respectivamente,
Y Pap €s la densidad de las subunidades de ferrita. Asumiendo que se forman
subunidades de ferrita superior, su concentraciéon de carbono es c,, = 0,03 %peso
[Yescas and Bhadeshia, 2002|. Por otro lado, ¢, , se calcula con la ecuacién A.13 que
se encuentra en el Apéndice A.

A 1\
..... ext 4
N 1 . Nops: e
aps; A .
\~ _N *
Newt *~~ aps; R
aps; ~ Lo’
0,5 = ‘*Q ”¢
~ .
“~~~ ——'__—
~~
> -
S—>> T —>
0 1 0 . tax
0.5 tiempo de
fi austemperizado

(a) (b)

Figura 5.10: Variacion de (a) Naps, /N2 respecto de & y (b) Naps; ¥ NEEL respecto del tiempo de

aps; aps;
austemperizado. t4* es el tiempo para el cual la transformacion ausferritica finaliza.

Reemplazando las ecuaciones 5.68 y 5.69 en 5.66 se obtiene que la evolucion de la
fraccion en volumen de ferrita es:

Af Uap NEEL
Yopi _ (1 _ gy Yorlaps (5.72)
dt UOZEVRAZ, tinci

En los apartados siguientes se calculan el tiempo de incubacién de una familia de
subunidades y el nimero de subunidades de ferrita por familia de subunidades.
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Capitulo 5. Modelos de cambio de fase propuestos

Tiempo de incubacién de una familia de subunidades

El tiempo de incubacién de una familia de subunidades ¢;,., se supone dependiente
de la energia de activacion para la nucleacion G;, resultando la siguiente expresion:

tine; %exp ( ET) (5.73)
donde v es un factor de frecuencia de intento, el cual esta definido como v = k,T'/h,
siendo k;, y h las constantes de Boltzmann y Planck, respectivamente; R es la constante
universal de los gases. Esta idea es utilizada en distintos modelos desarrollados
para simular la transformacion bainitica en aceros [Rees and Bhadeshia, 1992a,
Matsuda and Bhadeshia, 2004].

Para todos los potenciales sitios de nucleacion, la energia de activacion para la
nucleacion (G;) es considerada proporcional a la fuerza motriz para la transformacion
[Matsuda and Bhadeshia, 2004, Santofimia et al., 2006], de esta manera el tiempo de
incubaciéon de una familia de subunidades puede ser expresado como:

. k'l k2 AGmL

donde AG,,, es la maxima energia libre disponible para la nucleacién en condiciones
de paraequilibrio, k; y ko son parametros empiricos que se obtienen ajustando el
modelo y k3 es un parametro igual a k3 = 2540J/mol [Rees and Bhadeshia, 1992a,
Matsuda and Bhadeshia, 2004|. Esta propuesta esta basada en la teoria de nucleacion
inicialmente desarrollada por Bhadeshia para aceros bainiticos con bajo contenido
de carbono |[Bhadeshia, 1981]. Dicha teoria fue validada en aceros bainiticos
con alto contenido de carbono (0,98 %peso) por Garcia-Mateo y Bhadeshia
|Garcia-Mateo and Bhadeshia, 2004 y utilizada por Thomson et al. en fundiciéon de
hierro nodular austemperizada [Thomson et al., 2000].

Utilizando la misma idea que Rees y Bhadeshia para aceros bainiticos
[Rees and Bhadeshia, 1992a], se propone la siguiente expresion para evaluar la méxima
energia libre disponible para la nucleacion:

Asz - Aanl - fabi(Angi - Gn) (575)

donde AGY, es la maxima energia libre disponible para la nucleacion cuando la
transformacién ausferritica comienza. La funcién f,, permite tener en cuenta la
influencia de la concentracién de carbono de la austenita en AG,,,. Ambas variables
son propias de cada EV R,,. Es importante remarcar que cuando f,, = 1 el criterio
termodinédmico relacionado con la nucleaciéon no es satisfecho, ver ecuaciéon 2.2, y por
lo tanto no se produce la nucleacién de nuevas subunidades de ferrita.

El valor de AGj, es determinado usando el método de la tangente paralela que se
encuentra descripto en la referencia [Bhadeshia, 1982]; mientras que f,, se calcula con
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5.4. Transformacién ausferritica

una ecuacion aqui propuesta, en la cual f,;, varia linealmente con la concentracion de
carbono en la austenita:

L (5.76)

futy = S~
Cypor — Gy
donde c,,., es la concentracion de carbono en la austenita en la cual se va a producir
la nucleacién de las nuevas subunidades.

Para las subunidades que van a nuclear dentro de la ausferrita, se propone una
concentracion de carbono en la austenita cyn., = ¢y, , porque la nucleaciéon ocurre en
los bloques de austenita. La concentraciéon de carbono de los bloques de austenita se
determina considerando conservacion de la masa de carbono dentro de la ausferrita:

o faus f:C5.0v; = (fapiCapPap + Jr, e, pwi)
K [ Yo; P,

donde p,, y py, son las densidades de las laminas y de los bloques de austenita,
respectivamente, para un tiempo de transformacion ¢, y p, es la densidad de la
austenita al comienzo de la transformacion ausferritica. Se asume que la concentracion
de carbono de las ldminas de austenita es igual a la concentraciéon de carbono
en la austenita cuando la transformacion ausferritica ha finalizado (cwi = Cy)
porque estas pequenas laminas quedan atrapadas entre las subunidades de ferrita que
componen un fajo, favoreciendo de este modo a su rapido enriquecimiento en carbono
[Rees and Bhadeshia, 1992b, Gaude-Fugarolas and Jacques, 2006].

Para las subunidades que van a nuclear en la intercara ausferrita-halo de austenita,
y dado que el contenido de carbono en la austenita a ambos lados de la intercara es
diferente, se propone una concentracién promedio de carbono ¢, = (¢, +¢, )/2. Se
asume que la concentraciéon de carbono del halo de austenita es igual a la concentraciéon
de carbono en la austenita al final del austenizado (c,, = cy,).

(5.77)

Cy

Numero de subunidades de ferrita de una familia de subunidades formada
en el interior de la ausferrita

Las subunidades de ferrita que crecen dentro de la ausferrita tienen dos posibles
sitios de nucleacion. Experimentalmente se ha observado que las subunidades de ferrita
pueden nuclear en la superficie del ndédulo de grafito y en las puntas de las subunidades
existentes que estdn en contacto con los bloques de austenita. La nucleaciéon en la
superficie de los nodulos de grafito tiene una gran importancia en la cinética de
la transformacion al comienzo, ya que la transformaciéon se inicia en ese lugar. La
nucleacion en las puntas de las subunidades existentes tiene una gran importancia en
la cinética cuando la transformacion esta avanzada, ya que en esta etapa el niimero de
puntas de subunidades disponibles para la nucleacion es elevado.

El modelo tiene en cuenta ambos sitios de nucleacion. Para ello, se propone que el
numero de subunidades de ferrita por familia de subunidades sea igual a:
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Népe, = Nopoor. + Nepers, (5.78)
donde N& v Ne*  gon las cantidades de subunidades de ferrita, de una familia

apSgr; QAPStip
de subumdades que nuclearon en la superficie del nédulo de grafito y en las puntas de

las subunidades existentes, respectivamente, formadas en un volumen extendido que
representa el interior de la ausferrita.

Se propone que al comienzo de la transformacion ausferritica, la cantidad de
subunidades de ferrita de una familia de subunidades, formadas en la superficie del
nodulo de grafito, sea maxima para luego disminuir hasta anularse a medida que la
transformaciéon avanza. De esta manera se tiene en cuenta la disminucion de la superficie
del nédulo disponible para la nucleacién. Este comportamiento se modela mediante la
siguiente ecuacion:

Ne:pt == Az(l - QOZ) (579)

apsgr,

donde A; representa el ntimero de subunidades de ferrita de la primera familia de
subunidades en formarse y ¢; = fap,,, / fapmaac es un coeficiente que tiene en cuenta
la disminuciéon de la superficie del nédulo dlspomble para la nucleacion. fqp,, es la
fraccion en volumen de subunidades de ferrita en el tiempo ¢ y fap'gg‘citm es la méaxima
fraccion en volumen de subunidades de ferrita que se puede formar, ambas sobre la
superficie del nédulo de grafito; ver figura 5.11.

(a) rGri+|ap (b)

Figura 5.11: Nucleacion de subunidades en la superficie del ndédulo de grafito: (a) nucleacion de la
primera familia de subunidades (famsl) y (b) nucleacion de todas las posibles familias de
subunidades que pueden formarse en la superficie del nédulo de grafito. En ambas figuras, se
representa en linea de trazos la superficie que contiene a las familias de subunidades nucleadas en la
superficie del nodulo.

La fraccion fopmes es evaluada mediante la siguiente ecuacion:
2

OlAusffamsl

fapm‘” - i—l (580)

v Volpy R,
3

donde vol ,,, . Sama1 = Anc[(rar, — lap)® —7&,.]/3 es el volumen de ausferrita que contiene

a la primera familia de subunidades (famsl).
El namero de subunidades de ferrita de la primera familia de subunidades se calcula
con la siguiente ecuacion:
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5.4. Transformacién ausferritica

UOlapfamsl
A= ——— (5.81)
Uap
donde wvol plamst = = f, famswol Ausgfams1 €8 el volumen de subunidades de ferrita de

la primera famlha 51end0 A plamst la fraccion volumétrica de la primera familia
de subunidades de ferrita, respecto del volumen de la ausferrita que la contiene
(vol ,, ffamsl) Los valores fisicamente posibles de dicha fraccion varian en el rango
0<f, pfomst < ¥;, asumiéndose en esta tesis f plomst = = ;.

Se propone que la cantidad de subunidades de ferrita de una familia de subunidades
formadas en las puntas de las subunidades existentes se incrementa a medida que avanza
la transformacion ausferritica. Esta consideracion se debe a que aumenta el niimero de
puntas de subunidades en las cuales puede ocurrir la nucleaciéon. Este comportamiento
se modela mediante la siguiente ecuacion:

N = B, (5.82)

QaPStip;
donde B es el nimero de nuevas subunidades que pueden formarse por cada subunidad
existente y n,,, es el nimero de subunidades existentes en las cuales la nueva familia
de subunidades nucleara.

El nimero de nuevas subunidades que pueden formarse por cada subunidad
existente se asume B = 1, porque se considera que cada subunidad tiene una punta
en la cual una nueva subunidad puede formarse; ver figura 5.12. El valor de n,,, es
considerado igual al ntimero total de subunidades dentro del EV R4, para un tiempo
t, el cual se calcula con la siguiente ecuacion:

ap; VOl _
g, = LBV R (5.83)

Uap

Nueva
subunidad

(b)

Figura 5.12: Nucleacién de subunidades de ferrita en las puntas de las subunidades existentes de
acuerdo al concepto de volumen extendido. Interior de la ausferrita (a) antes de una nueva
nucleacion y (b) después de una nueva nucleacion.
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5.5. Transformacion martensitica

El modelo de la transformacion martensitica predice la evoluciéon de las fracciones de
martensita y de austenita, teniendo en cuenta la composiciéon quimica de las distintas
zonas de la austenita. El modelo considera tres diferentes regiones de austenita: laminas
de austenita, bloques de austenita y halos de austenita, ver figura 5.13.

Halos de
austenita Fajo de
subunidades

Ladminas de
austenita

Bloques de
austenita

Nédulo
de grafito

Figura 5.13: Idealizacién de la microestructura para modelar la transformaciéon martensitica.

Las laminas de austenita tienen una concentracion de carbono igual a ¢, = ¢y,
siendo lo suficientemente elevada como para evitar la transformacion martensitica a
temperatura ambiente. Por tal motivo, el modelo considera las fracciones en volumen
de martensita que se forman a partir de los bloques de austenita ( f,,,) cuando durante el
enfriamiento la temperatura 1" del material es menor que la temperatura de comienzo de
la transformacion martensitica Tyg,, y a partir de lo halos de austenita ( f,,, ) cuando la
temperatura 1" es menor que la temperatura T)g, . A los fines de simplificar el modelo,
se propone que las regiones formadas por los bloques y los halos de austenita tienen
concentraciones promedio de carbono.

Fracciones de fase

Durante la transformaciéon martensitica, el modelo considera que la fracciéon de
nodulos de grafito se mantiene constante. Las fracciones en volumen de martensita, a
una temperatura 7', son calculadas mediante las siguientes ecuaciones:

fmb = f(’yb—>m)f'yg (584)
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5.5. Transformaciéon martensitica

fmh = f('yh—>m)f'yg (585)

donde f(y,m) ¥ fy,—m) son las fracciones volumétricas de bloques de austenita y
de halos de austenita que se transforman en martensita, siendo dichas fracciones
relativas al volumen inicial de los bloques y de los halos de austenita, respectivamente.
Ademas, f,o y fy son las fracciones volumétricas de bloques y de halos de austenita,
respectivamente, al comienzo de la transformacion martensitica.

Las fracciones f(,m) ¥ f(y,—m) se calculan utilizando el modelo propuesto por
Khan y Bhadeshia [Khan and Bhadeshia, 1990|:

—In (1 = fiy,m))

=1+ CQ(TMSb - T) (586)
Sen—m)
—In(1-— m
- ( f(’Yh—> )) =1+ CQ(TMSh — T) (587)
S —sm)

donde ¢y es un parametro empirico del modelo. Las temperaturas de comienzo de la
transformacion martensitica para ambas regiones de austenita son evaluadas utilizando
la ecuacién A.24 que se encuentra en el Apéndice A.

Las fracciones en volumen de bloques y de halos de austenita para una temperatura
T son iguales a:

Joo = Frg — Fmy (5.88)

Jow = Jog = Joa (5.89)
Las fracciones volumétricas totales de martensita y de austenita son iguales a:

fm = finy + fs (5.90)

fy =T+ fa (5.91)
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Capitulo 6

Estudio de sensibilidad del modelo
termomecanico-metaltrgico

6.1. Introduccion

En el desarrollo de un modelo computacional, resulta fundamental analizar la
influencia que las variables de entrada (también llamados factores) tienen sobre los
resultados del modelo. Una de las maneras de determinar dicha influencia es mediante
un analisis de sensibilidad [Cukier et al., 1973, Sobol’, 1993, Homma and Saltelli, 1996,
Chan et al., 1997, Saltelli et al., 2008].

Las principales motivaciones para realizar un analisis de sensibilidad en los modelos
computacionales son las siguientes [Saltelli et al., 2008|:

» Identificar los factores que méas contribuyen a la variacion de los resultados. Como
consecuencia de este anélisis se puede (a) lograr un mejor entendimiento del
modelo y (b) generar nuevas investigaciones que permitan conocer por qué los
factores influyen de esa manera.

= Identificar los factores cuya influencia en los resultados es insignificante. Esta
identificacion es el paso inicial para realizar la simplificacion del modelo, que
consiste en fijar a un valor particular aquellos factores que prestaron poca
influencia de los resultados.

» [dentificar los factores que interactian entre si y entender de qué manera lo hacen.

= Analizar si los efectos encontrados para cada uno de los factores se corresponden
con los observados, por ejemplo, en ensayos experimentales. De esta forma
es posible encontrar errores de modelado como asi también verificar la
implementacion computacional del modelo.

Los modelos deterministicos, como el presentado en esta tesis, cominmente son
sometidos a estudios de sensibilidad sencillos en los cuales se varia un factor a la vez
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mientras se mantiene el resto de los factores constantes. En tales casos, generalmente
no hay una cuantificaciéon de la influencia de los factores reduciéndose el estudio a un
analisis cualitativo. En esta tesis, el modelo termomecanico-metaltrgico presentado es
sometido a un estudio de sensibilidad basado en la varianza, que permite cuantificar
mediante indices la intensidad o la magnitud del efecto que tiene cada factor en la
varianza total de las respuestas analizadas. Esta técnica propone evaluar el modelo
para distintas combinaciones de factores. Estas combinaciones son generadas variando
cuasi-aleatoriamente los factores del modelo dentro de un determinado rango de valores.

Las principales ventajas y desventajas de la técnica denominada analisis de
sensibilidad basada en la varianza se resumen a continuacion:

= Capacidad de detectar la influencia de primer orden y la influencia total de cada
uno de los factores.

» Capacidad de detectar la interaccion entre factores.

= Elevado costo computacional porque requiere una gran cantidad de simulaciones
para calcular la varianza utilizando métodos numéricos.

En este Capitulo, en primer lugar se presenta la técnica utilizada para calcular los
indices de sensibilidad de cada uno de los factores. Luego se presenta el estudio de
sensibilidad del modelo propuesto en esta tesis, en el que se cuantifica la influencia
de cada uno de los factores, indicando a su vez de qué manera éstos influyen en las
distintas respuestas analizadas.

6.2. Analisis de sensibilidad basado en la varianza

A continuacion se realiza una breve descripcion del método basado en la varianza
utilizado para realizar el anéalisis de sensibilidad. Si bien este tipo de anélisis ha sido
tratado por distintos autores, lo aqui presentado fue extraido de los trabajos de Saltelli
et al. [Saltelli et al., 2008, Saltelli et al., 2010].

Desde el punto de vista de este tipo de anélisis de sensibilidad, el modelo es una caja
negra a la que ingresan factores (o variables de entrada) y salen resultados (o respuestas
del modelo), y puede ser representado con una funcién que relaciona el resultado Y
con los k factores X;, como lo indica la siguiente ecuacion:

Y:f(X17X27"'7XZ'7”'7Xk) (61>

Cuando los factores son variados simultaneamente dentro de un determinado rango
de valores, la respuesta del modelo también varia. Si al fijar el valor de uno de los
factores se reduce la varianza de la respuesta, significa que el modelo es sensible a ese
factor. Mientras mayor sea la reducciéon de la varianza, més sensible es el modelo a ese
factor.
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El analisis de sensibilidad basado en la varianza propone la determinacion de indices
de sensibilidad que cuantifican la contribucion de los factores a la varianza total de los
resultados. Mientras mayor sea la contribuciéon de un factor, mayor serd su indice de
sensibilidad.

Si bien existen distintos tipos de indices de sensibilidad, en este trabajo se utilizaran
el indice de sensibilidad de primer orden y el indice de efecto total, los cuales se
describen en los apartados siguientes.

Indice de sensibilidad de primer orden

Cuando se fija un factor X; y se varfan los restantes, es posible calcular la
denominada varianza condicional de la respuesta del modelo Vx_ (Y|X; = z}). La
varianza condicional permite medir la importancia relativa de X; cuanto este factor es
fijado a un valor X; = x} dado. Si la varianza condicional es pequena, respecto de la
varianza total V (Y'), significa que la variacion de X; tiene una gran importancia en la
variacion de los resultados.

La varianza condicional depende del valor particular de z}, por tal motivo, es
preferible determinar una varianza condicional promedio Ex,(Vx _.(Y|X;)), para cuyo
calculo se considera la mayor cantidad posible de valores de z}.

La varianza condicional promedio se relaciona con la varianza total de la siguiente
manera:

Vi (Bx (Y[X0) + Ex, (Vx_ (Y[X3)) = V(Y) (6.2)

donde la varianza condicional Vy,(Ex_,(Y|X;)) es denominada efecto de primer orden
de X;enY.

De la ecuacion anterior es posible definir el indice de sensibilidad de primer orden
de X; el cual es igual a:

Vai(Bx, (VX)) _ ) Bx,(Vx (Y]X)))
V(Y) V(Y)
El indice de sensibilidad de primer orden varia entre 0 < S; < 1. Un valor préximo

a 1 indica que un factor X; tiene una gran importancia en la respuesta del modelo, es
decir Ex, (Vx_,(Y|X;)) pequenio o Vy,(Ex_,(Y|X;)) grande, respecto del valor de V(Y').

S; = (6.3)

Indice de sensibilidad de alto orden

Cuando hay interaccion entre los factores de un modelo, es comiin que existan
respuestas extremas que sOlo se consiguen para determinadas combinaciones de
factores.

De acuerdo a la descomposicion de ANOVA-HDMR, valida para factores
independientes entre si, la varianza total de la respuesta del modelo puede ser
escrita como la suma de las contribuciones individuales méas las contribuciones de las
interacciones, tal como se muestra a continuacién:
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ZV+ZZVU+ZZZVW+ A Vi = V(Y) (6.4)

=1 j>i =1 j>i [>j

De la ecuaciéon anterior se puede verificar que la sumatoria de los indice de
sensibilidad, de todos los érdenes, cumplen con la siguiente igualdad:

ZS +ZZSZ]+ZZZSUH- c+ S123. 6 =1 (6.5)

i=1 j>1 =1 j>i [>j

Un modelo es aditivo cuando el efecto de sus factores puede ser separado en una
descomposicion de varianza de forma tal que Ef S; = 1, es decir, que los indices de
alto orden son nulos, indicando que no hay interaccion entre factores. Por otro lado,
en los modelos no aditivos la varianza total no puede ser expresada como la suma de
las contribuciones individuales porque existe al menos un indice de alto orden no nulo
ocasionado por la interaccion entre factores, de forma tal que Zf S; < 1.

Cuando se realiza un estudio de sensibilidad se deberian calcular los indices de
sensibilidad de todos los 6rdenes. El nimero de indices depende del nimero de factores
de la siguiente manera ns = 2¥ — 1. Si el nimero de factores es k = 12 la cantidad de
indices a calcular serian ns = 4095, tarea que hoy en dia requiere de mucho tiempo de
calculo.

Indice de efecto total

Para evitar el calculo de todos los indices de sensibilidad de alto orden, de los cuales
muchos pueden valer cero, se puede calcular para cada uno de los factores un indice
denominado de efecto total.

El indice de efecto total Sp; para un factor X; estd compuesto por la suma de
todos los indices de sensibilidad relacionados a este factor. Si por ejemplo el ntimero de
factores es k = 3, el indice de efecto total relacionado a X es S7y = S1+S12+S13+ S123.

Cuando se fijan todos los factores excepto el X;, la varianza condicional de la
respuesta del modelo es Vy,(Y|X.;). Como la varianza condicional depende de los
valores particulares de x7 ,, es preferible determinar una varianza condicional promedio
Ex_,(Vx,(Y|X.;)), considerando para su calculo la mayor cantidad posible de valores
de z7, .

La varianza condicional promedio se relaciona con la varianza total de la siguiente
manera:

Vi (Ex,(Y[X4)) + Ex_ (Vx,(Y[X)) = VI(Y) (6.6)
De la ecuaciéon anterior es posible definir el indice de efecto total de X; como:

Vi (Ex,(Y[X.))  Ex_ (Vx,(Y[|X1))

(I

(6.7)
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Este indice varia entre 0 < Sp; < 1. Un valor préoximo a 1 indica que el factor
X, tiene una gran importancia en la respuesta del modelo, es decir Ex . (Vx, (Y|X.;))
grande o Vy_ (Ex,(Y|X.;)) pequeno, respecto del valor de V(Y).

Interpretacién de los indices de sensibilidad

A continuacion se interpretan los indices de sensibilidad anteriormente descriptos y
algunos indices derivados de los mismos:

= Los indices de sensibilidad de primer orden S; indican cuanto se podria reducir
la varianza de la respuesta del modelo cuando X; es fijado, sin tener en cuenta
la interaccion que existe entre factores. De esta forma S; mide el principal efecto
de X; en el modelo.

» La suma de los indices de primer orden cumplen con la condicion >, S; < 1.
Para el caso de modelos aditivos (sin interaccion entre factores) la suma es igual

a Zi’c:l Sz = 1.

= La suma de todos los indices de efecto total cumplen con la condicion Zle St; >
1. Para el caso de modelos aditivos esta suma es igual a Zle St = 1.

= Por definicion Sp; > S;. Cuando X; no interactuia con otro factor se cumple la
igualdad Sp; = S;.

= Para modelos no aditivos, el indice definido como 1 — Zle S; permite cuantificar
el efecto que todas las interacciones tienen en el modelo.

= La diferencia St; — S; es un indice que permite medir cuanto interactia X; con
otros factores. Cuando la diferencia entre Sp; y S; es grande significa que X;
interactia fuertemente con otros factores. Si por ejemplo el nimero de factores
es k=3 yi=1, el mencionado indice es igual a Sp; — S; = S12 + S13 + Si23.

= Cuando X; no influye en la respuesta del modelo, su indice de efecto total es
STi = O

Calculo de los indices de sensibilidad

Para computar los indices de sensibilidad de primer orden y de efecto total de
un factor X, es necesario calcular las varianzas correspondientes a los resultados de
un modelo, lo que requiere de la resoluciéon de integrales. Cuando el modelo no es
representado por una ecuaciéon sencilla de integrar, se torna dificultoso encontrar la
varianza por medio de una resoluciéon analitica. Una alternativa es calcular las varianzas
mediante un método numérico de integraciéon denominado cuasi Montecarlo.

El método de integracion de cuasi Montecarlo plantea aproximar el valor de una
integral multidimensional de la siguiente manera:
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e~V -
fRdR= 5> f(%) (6.8)

donde f(X) es la funcion a integrar en el dominio €, V' es el volumen del dominio
definido como V' = fQ dx y N es el nimero de puntos X; considerados para realizar la
aproximacion de la integral, con X; € (). Los valores de X; son generados utilizando una
secuencia de numeros de baja discrepancia, como por ejemplo la secuencia de Sobol’
[Sobol” et al., 1992|. El uso de una secuencia de estas caracteristicas es lo que diferencia
a los métodos de integracion de Montecarlo y cuasi Montecarlo, siendo este tltimo el
de mayor rapidez de convergencia para este tipo de aplicaciones.

Para calcular la varianza numéricamente por medio del método de integracion de
cuasi Montecarlo, el modelo tiene que ser resuelto para distintas combinaciones de
factores. Para armar estas distintas combinaciones, primero se definen dos matrices
de factores denominadas A y B. En las columnas de estas matrices se encuentran
los valores de los k factores considerados en el analisis de sensibilidad del modelo;
mientras que en cada una de sus filas se ubican las distintas combinaciones de factores,
representando cada una de ellas a los distintos casos a simular también denominados
ejemplares. El ntiimero total de filas se denomina base de ejemplares y se lo simboliza
con la letra N. Las dimensiones de las matrices A y B son Nxk, como se observa a
continuacion:

K T SR O
¥ o .. dP . el

A=1.0 0 o) a0 (6.9)
o o)
-b(ll) bél) bgl) bg)-
b§2) bé2) b§2) bl(f)

b= b(]) bgj) b(‘j) b’(;j) (61())
LR TS e

donde las componentes de las matrices, para el estudio realizado en esta tesis, son
propuestas como aEJ )= fi+A fiqrgj )y bgj )= firA fiqr,&zi. Las variables qrgj )y qr,(fli son
las componentes de una matriz QR(N, 2k) cuyos elementos varian cuasi aleatoriamente
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entre 0 y 1, f; es el minimo valor que puede tomar un factor i (f; = fin,) v Afi esta
definido como Af; = fiaz, — fmin, siendo fiq., €l maximo valor que puede tomar el
factor 1.

Utilizando las matrices A y B se arman k matrices denominadas C; (coni = 1, ..., k).
La columna ¢ de la matriz C; pertenece a la columna ¢ de la matriz A, mientras que
las restantes columnas pertenecen a la matriz B como se observa a continuacion:

IR S S/
O R

Ci=1| . g y 6.11
U R (611
By ™ Y]

El modelo es resuelto para las N(2 + k) combinaciones de factores. Las respuestas
del modelo son agrupadas en tantos vectores columna como matrices de factores se
tiene [V3 = f(A), Yp = f(B) y Yo, = F(Cy)].

Finalmente, los indices de sensibilidad de primer orden y de efecto total son
evaluados mediante las siguientes expresiones:

SZ-:NZJ L () yc)—NLZ ( )Z 2(@/53])) (6.12)
¥ 2n ) = [ 2 ()]
Spi=1— N Zy 1 (yB yC’ ) [N ( X );2 (6.13)

szﬂw)—ﬂ%ZN(ﬁm
G 0

donde yg), Yp Y y¢, son los elementos j de los vectores Yy, Yp y Y, respectivamente.

6.3. Estudio de sensibilidad del modelo

A continuacién se presentan dos estudios de sensibilidad del modelo
termomecanico-metalirgico propuesto en esta tesis. El primero de ellos analiza la
influencia de la variacion de los factores de entrada del modelo en las fracciones de
fase finales, en los cambios de dimensiones y en los tiempos requeridos para obtener
un austenizado y un austemperizado completos. En todos los especimenes simulados
en este primer estudio, la matriz final es completamente ausferritica. En el segundo
estudio se analiza la influencia de los factores de entrada y también del tiempo de
austemperizado en las fracciones de fase finales y en los cambios de dimensiones. Para
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todos los especimenes simulados en este segundo estudio, la matriz final varia desde
una completamente martensitica hasta una completamente ausferritica.

Para las simulaciones se consideran ejemplares cilindricos de pequenas dimensiones
(2,5mm de didmetro y 2,5mm de largo) con la finalidad de obtener una microestructura
lo mas homogénea posible en todo el volumen de la probeta. De esta manera, la
influencia de la variacion de la geometria y de las dimensiones de los ejemplares no
son analizadas. Debido a la simetria de las probetas, éstas fueron discretizadas usando
elementos finitos axisimétricos de cuatro nodos. Las propiedades térmicas y mecanicas
de la fundicién de hierro nodular se muestran en las tablas A.1 y A.2 del Apéndice A.

Para simplificar el anélisis se considera que todos los ejemplares tienen una familia
de nodulos de grafito y una familia de colonias de perlita (nfamg = 1y nfamc =
1). Los valores propuestos para los parametros del modelo de la transformacion
ausferritica son k; = 4,5210% y ky = 10,9210%J/mol, mientras que el pardmetro
del modelo de la transformaciéon martensitica es co = 0,029. Los calores latente de
cambio de fase para las transformaciones eutectoide inversa estable, eutectoide inversa
metaestable y ausferritica son L,_,, = 5,8010*J/Kg, L, ,, = 1,28210* /K gy L _s0p =
5,8¢10%J/ K g, respectivamente [Lacaze and Gerval, 1998, Kapturkiewicz et al., 2005].

El coeficiente de transferencia de calor por conveccién-radiacién entre la probeta
y el medio ambiente es h = 70.J/(s m? °C') durante todo el calentamiento y durante
el enfriamiento desde la temperatura de austemperizado hasta la ambiente; mientras
que es igual a h = 400J/(s m? °C') durante el enfriamiento desde la temperatura de
austenizado hasta la temperatura de austemperizado.

6.3.1. Estudio de sensibilidad 1

El presente estudio tiene como objetivo analizar la respuesta del modelo propuesto
en la simulacién de un tratamiento térmico de austemperizado con austenizado y
austemperizado completos. Los factores considerados son los siguientes:

» Composiciéon quimica de la fundicion de hierro nodular.

= Microestructura inicial: fracciéon en volumen de ferrita respecto del volumen de la
matriz (fas,/m), conteo de noédulos de grafito y espaciado interlaminar de perlita.

» Temperaturas de austenizado y austemperizado.

Las respuestas del modelo analizadas en este estudio se presentan a continuacion y
se senalan en el esquema de la figura 6.1:

= Tiempo requerido para que la fraccion en volumen de austenita alcance su maximo
valor (t,). Esto ocurre a la temperatura de austenizado cuando la concentracion
de carbono en la austenita es homogénea.

» Tiempo transcurrido desde el comienzo hasta la finalizacion de la transformacion
ausferritica (¢4).
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» Fraccion volumétrica de subunidades de ferrita al final del tratamiento térmico

(fOépfm)'

= Fraccion volumétrica de austenita al final del tratamiento térmico (f,,,,).

= Variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico respecto de
la longitud inicial de la probeta (vdy;,). Esta variacion se define como el cociente
entre el desplazamiento del extremo no restringido de la probeta, al final del
tratamiento térmico, y la longitud inicial de la probeta (vd gy, = Algin/l,).

Con la configuraciéon mencionada del tratamiento térmico no se obtuvo martensita
al final de dicho proceso, por tal motivo, no es considerada como una respuesta a
analizar.

A A
fVma_x
T
3
c 5%
0 fy, G e
0 80
o g ©
+ fapﬁn > 0]
T
Vdfin ......................................................
> >
tiempo
tiempo
(@) (b)
Figura 6.1: Respuestas del modelo analizadas en el estudio de sensibilidad 1.
El ntamero total de factores es & = 12 y en la tabla 6.1 se muestran los

valores maximos y minimos que pueden tomar cada uno de ellos, los cuales fueron
determinados teniendo en cuenta los valores que generalmente se utilizan en los
ensayos experimentales reportados en la literatura. Para obtener la solucién numérica
de los indices de sensibilidad, se utiliza una base de ejemplares igual a N = 10000.
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i Factor finin, fmax;

1 C 3,3 3,8

2 Si 2,5 3,5

3 Mn 0,25 0,5

4 Cr 0 0,04

5 Ni 0,5 3,5

6 Cu 0,5 1

7 Mo 0 0,3

8  faso/m 0 1

9 Niet 8x10™2  1,18x10'

10 ips 0,5x107% 0,5x107°
11 T, 870 950
12 Ty 300 450

Tabla 6.1: Factores considerados en el estudio de sensibilidad 1. La composicién quimica se
encuentra en %peso, el conteo de nodulos de grafito en nod/m3, el espaciado interlaminar de la
perlita en m y las temperaturas de austenizado y austemperizado en °C.

Analisis de los resultados

En las tablas 6.2 y 6.3 se presentan los indices de sensibilidad de primer orden y
de efecto total, respectivamente. Debido al método numérico empleado para calcular
los indices de sensibilidad, algunos resultaron tener un valor negativo muy proximo a
cero. En tales casos estos indices fueron redondeados a cero, tal como se propone en la
referencia [Saltelli et al., 2008|, y se representan en la tabla como —0,0.

A continuacion se analiza como afecta cada uno de los factores a las respuestas.

i Factor S;

ty ta fappin  Jypm Vdpin
1 C 004 00 00 00 00
2 Si 00 00 00 00 0,02
3 Mn 004 00 00 00 00
4 Cr -0,0 0,0 0,02 0,02 0,0
9 N1 0,02 0,0 0,05 0,06 0,06
6 Cu -00 00 002 001 00
7 Mo 004 00 010 010 0,01
8  fasym 00 00 00 -00 085
9 Ny 0,63 022 -0,0 -0,0 0,0

10 4ps 00 00 -00 -00 0,0
11 T, 005 00 070 0,70 0,06
12 T4 00 073 010 009 0,0

Tabla 6.2: Indices de sensibilidad de primer orden para cada una de las respuestas analizadas en el
estudio de sensibilidad 1.
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i Factor STi

ty ta  Joppw  frpm  Vdpin
1 C -0,0 0,0 0,0 0,0 0,0
2 St -0,0  -0,0 0,0 0,0 0,02
3 Mn -0,0  -0,0 0,0 0,0 -0,
4 Cr -00 -0,0 0,02 0,01 -0,0
5 Ni -0,0  -0,0 0,06 0,07 0,07
6 Cu -0,0 -0,0 0,02 0,03 0,0
7 Mo -00 -0,0 0,00 0,10 0,0
8  fasoym -0,0 -0,0 0,0 0,0 0,86
9 Nget 0,92 027 0,0 0,0 -0,

10 4ps 00 -00 00 00 -00
11 T, 008 00 071 0,71 0,06
12 T4 00 079 011 010 0,0

Tabla 6.3: Indices de sensibilidad de efecto total para cada una de las respuestas analizadas en el
estudio de sensibilidad 1.

o Tiempo requerido para que la fraccion en volumen de la austenita alcance su
mdzimo valor a la temperatura de austenizado:

Como puede verse en la tabla 6.3 el factor que mas influye en el tiempo requerido
para que la fraccién en volumen de austenita alcance su maximo valor es el conteo de
nodulos de grafito. En una menor medida influyen la temperatura de austenizado y la
concentracion inicial de carbono. Los demés factores no influyen globalmente en dicho
tiempo porque sus indices de efecto total son practicamente nulos.

La influencia que tiene el conteo de nédulos de grafito se observa en la figura 6.2a.
A medida que aumenta el conteo de ndédulos, disminuye el tiempo t,. La influencia
que tiene la temperatura de austenizado se observa en la figura 6.2b. A medida que
disminuye la temperatura, aumenta el tiempo t,.

La velocidad de las transformaciones que se desarrollan durante el austenizado
depende principalmente de: (a) la capacidad que tienen los a4tomos de carbono en
difundir dentro de la matriz metalica y (b) la distancia a recorrer por los dtomos de
carbono durante la difusion. Cuando mayor sea el tamano del elemento de volumen
representativo, como ocurre cuando los nédulos de grafito son grandes, mayor es la
distancia a recorrer por los dtomos de carbono en la matriz metélica y, por lo tanto,
mayor sera el tiempo necesario para que la concentraciéon de carbono en la austenita
sea homogénea. Por otro lado, mientras mayor sea el coeficiente de difusiéon de carbono,
como ocurre cuando la temperatura de austenizado es alta, menor sera el tiempo
necesario para que la concentraciéon de carbono en la austenita sea homogénea. Es
importante remarcar que la maxima fraccion en volumen de austenita se alcanza a
la temperatura de austenizado cuando la concentracién de carbono en la austenita es
homogénea.

En las figuras 6.2a y 6.2b se observa que la dispersion del tiempo ¢, aumenta a
medida que el conteo de nédulos de grafito y la temperatura de austenizado disminuyen.
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Este comportamiento se debe a la interaccién que hay entre ambos factores, lo cual se
confirma analizando sus respectivos indices de sensibilidad de primer orden y de efecto
total. En la figura 6.3 se pone de manifiesto dicha interaccion, indicandose en ella el
méximo valor que toma el tiempo t., el cual es obtenido cuando el valor del conteo de
nodulos de grafito y de la temperatura de austenizado son minimos.

t,[s]

250 L L L 250 L . .
3x10" 6x10%° 9x10™ 875 900 925 950
Nt [nod/m?] Ty[°C]
(a) (b)

Figura 6.2: Diagrama de dispersion del tiempo requerido para que la fraccién volumétrica de
austenita alcance su méaximo valor. Influencia de (a) el conteo de nédulos de grafito y (b) la
temperatura de austenizado.
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Figura 6.3: Diagrama de dispersion del tiempo requerido para que la fraccién en volumen de la
austenita alcance su maximo valor en funcion del conteo de nédulos de grafito y de la temperatura
de austenizado.

e Tiempo requerido para que la transformacion ausferritica finalice:

Como puede verse en la tabla 6.3 el factor que mas afecta a la extension en
el tiempo de la transformacién ausferritica es la temperatura de austemperizado,
siguiendo en orden de importancia el conteo de noédulos de grafito. Comparando los
indices de sensibilidad de efecto total y de primer orden es posible identificar una
pequena interacciéon entre ambos factores. Los demas factores no afectan globalmente,
debido a que sus indices de efecto total son practicamente nulos. Por tal motivo, segin
el modelo, el tiempo requerido para finalizar la transformacion ausferritica depende
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6.3. Estudio de sensibilidad del modelo

fundamentalmente de la temperatura de austemperizado y del conteo de nédulos de
grafito.

El efecto que tiene la temperatura de austemperizado se observa en la figura 6.4a.
A medida que aumenta la temperatura, disminuye el tiempo de austemperizado. Este
incremento en la velocidad de la transformacion ausferritica se debe principalmente a:
(a) la disminucion del tiempo de incubaciéon de las familias de subunidades de ferrita
y (b) el aumento del tamano de las subunidades de la ferrita.

La influencia que tiene el conteo de nodulos de grafito se puede observar en la
figura 6.4b. A medida que aumenta el conteo de nédulos, disminuye el tiempo de
austemperizado. Cuando el tamano de los ndédulos de grafito disminuye, segtin el modelo
presentado, adquiere mayor importancia la nucleaciéon de subunidades de ferrita en la
superficie de los nédulos de grafito. La cinética de la transformacion de esas subunidades
tiene una mayor velocidad que la cinética de la transformacion de las subunidades
que nuclean en las puntas de las subunidades existentes. De esta forma se explica el
comportamiento del modelo.

- - 4000 - -
4000 | o —N_=8x10" TA=_300
3000 f s 3000
o o
< 2000 = 2000
1000 | 1000 <
, N=1.18x10« . T,2450—x
300 350 400 450 3x10** 6x10' 9x10'3
TA[°C] Nset [nod/m’]
(a) (b)

Figura 6.4: Diagrama de dispersion de la duracion de la transformacion ausferritica. Influencia de (a)
la temperatura de austemperizado y (b) el conteo de nédulos de grafito.

Comparando las figuras 6.4a y 6.4b es posible observar que el efecto de la
temperatura de austemperizado es mayor que el efecto del conteo de nédulos de
grafito. Ambos factores se tornan mas importantes a medida que disminuyen sus
valores, hecho que es manifestado en la figura como una disminucién en la dispersion
de los valores del tiempo de austemperizado. El mayor valor del mencionado tiempo
se obtiene para los minimos valores de la temperatura de austemperizado y del conteo
de noédulos de grafito, mientras que el minimo valor del tiempo se obtiene para los
maximos valores de estos factores, como se observa en la figura 6.5.

e Fraccion en volumen de subunidades de ferrita al final del tratamiento térmico:
Como puede verse en la tabla 6.3 el factor que mas influye en la fracciéon en
volumen de subunidades de ferrita es la temperatura de austenizado. Le siguen
en orden de importancia la temperatura de austemperizado y las concentraciones
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iniciales de molibdeno, de niquel, de cobre y de cromo. Todos los factores mencionados
practicamente no presentan interacciones.

tals] 3
5 ! 3x10
3107 2x10°
2x10 1x103
1x10° 0

300

" 6x10%

350 - ' 3
400 14 Nset [nod/m’]
450 1-2x10

Ta[°C]

Figura 6.5: Diagrama de dispersion de la duracion de la transformacion ausferritica en funcion de la
temperatura de austemperizado y del conteo de nédulos de grafito.

La influencia que tienen las temperaturas del tratamiento térmico se puede observar
en las figuras 6.6a y 6.6b. A medida que aumenta la temperatura de austenizado,
la fraccion de subunidades de ferrita disminuye; esto se debe al incremento de la
concentraciéon de carbono en la austenita al inicio de la transformacion ausferritica.
Por otro lado, a medida que la temperatura de austemperizado aumenta, la fraccion
de subunidades de ferrita disminuye; esto se debe a que a mayor temperatura de
austemperizado menor es la concentraciéon de carbono en la austenita cuando la
transformacion ausferritica se ha completado.

El efecto que produce el aumento de las concentraciones iniciales de molibdeno, de
niquel, de cobre y de cromo es el aumento de la fraccion de subunidades de ferrita.
Este comportamiento se debe a como afectan estos elementos a la concentracion de
carbono en la austenita al comienzo y al final de la transformacion ausferritica.

875 900 925 950 300 350 400 450

T,[°C] T [°C]
(a) (b)

Figura 6.6: Diagrama de dispersion de la fraccién en volumen de subunidades de ferrita al final del
tratamiento térmico. Influencia de (a) la temperatura de austenizado y (b) la temperatura de
austemperizado.
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e Fraccion en volumen de austenita al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.3 el factor que més influye en la fraccion en volumen
de austenita es la temperatura de austenizado. Le siguen en orden de importancia
la temperatura de austemperizado y las concentraciones iniciales de molibdeno y de
niquel. Elementos de aleaciéon tales como el cromo y el cobre tienen una pequena
influencia. Todos los factores mencionados presentan muy poca interaccion.

El efecto que tienen las temperaturas del tratamiento térmico se observa en las
figuras 6.7a y 6.7b. A medida que aumenta la temperatura de austenizado, aumenta
la fracciéon de austenita debido al incremento que se produce en la concentracion de
carbono en la austenita al inicio de la transformacion ausferritica. Por otro lado, a
medida que aumenta la temperatura de austemperizado, la fraccion analizada también
aumenta, debido a que la concentraciéon de carbono de la austenita al final de la
transformacion disminuye.

A medida que las concentraciones iniciales de cromo, de niquel, de cobre y de
molibdeno aumentan, disminuye la fracciéon de austenita.

Es importante remarcar que la tendencia que tiene la fraccién de austenita, en
funcion de los factores aqui mencionados, es opuesta a la tendencia que tiene la
fraccion de subunidades de ferrita. Esto ocurre porque la austenita es consumida por las
subunidades de ferrita durante la transformacion ausferritica; por lo tanto, si se forma
una menor cantidad de ferrita, habra una mayor cantidad de austenita a temperatura
ambiente.

875 900 ~ 925 950 300 350 400 450
T,[°Cl] T, [°C]

(a) (b)
Figura 6.7: Diagrama de dispersion de la fraccién en volumen de austenita al final del tratamiento
térmico. Influencia de (a) la temperatura de austenizado y (b) la temperatura de austemperizado.

e Variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.3 el tipo de matriz inicial es el factor que mas
influye en la variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico.
En una menor medida influyen la temperatura de austenizado y las concentraciones
iniciales de niquel y de silicio. Debido a que sus indices de sensibilidad de primer orden
y de efecto total son préacticamente iguales, los factores mencionados no interactian.
Los demas factores no influyen globalmente en la variacion de la longitud, porque sus
indices de efecto total son practicamente nulos.
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El efecto que tiene la matriz inicial se observa en la figura 6.8a. A medida
que aumenta la fraccion inicial de ferrita, disminuye el valor de la variacién de la
longitud. Segun los resultados arrojados por las simulaciones, para una matriz inicial
completamente ferritica la probeta se contrae como consecuencia del tratamiento
térmico, mientras que para una matriz completamente perlitica la probeta se expande.
El efecto que tiene la temperatura de austenizado se observa en figura 6.8b. A medida
que aumenta dicha temperatura, disminuye la variaciéon de la longitud. Por otro lado, a
medida que aumentan las concentraciones de silicio y de niquel también aumenta, pero
levemente, la variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico.

La variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico, para
el caso en estudio, depende de la densidad de la fundicién al inicio y al final de
dicho proceso. La densidad depende de las fases que constituyen el material. La
densidad al inicio depende principalmente de las fracciones iniciales de grafito, de
ferrita y de perlita; mientras que la densidad al final depende principalmente de las
fracciones de fases obtenidas por el tratamiento (fracciones volumétricas de nodulos
de grafito, de subunidades de ferrita y de austenita) que, segin este estudio, dependen
fundamentalmente de la temperatura de austenizado.

-0.6
0 025 05 0.75 1 875 900 o 925 950
foasc,/m TY[ Cl
(a) (b)

Figura 6.8: Diagrama de dispersiéon de la variacion de la longitud de la probeta, al final del
tratamiento térmico, respecto de su longitud inicial. Influencia de (a) el tipo de matriz inicial y (b)
la temperatura de austenizado.

Conclusiones

En base a los resultados obtenidos en el estudio de sensibilidad 1 se pueden extraer
las siguientes conclusiones:

» Para cada una de las respuestas analizadas, se encontré al menos un factor con
indice de efecto total mayor a 0,7, lo cual indica que la varianza de la respuesta
depende fuertemente de la variacion de ese factor. En la tabla 6.4 se puede ver el
factor de mayor importancia de cada una de las respuestas analizadas.
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= Para cada uno de los factores considerados, los indices de sensibilidad de efecto
total han sido similares a los indices de sensibilidad de primer orden, indicando
que no hay interacciones fuertes entre factores.

= La mayor interaccion entre factores se encontré para el tiempo requerido para
finalizar la transformacion ausferritica y es la que se produce entre los factores
temperatura de austemperizado y conteo de nédulos de grafito.

= Para cada una de las respuestas analizadas se han encontrado una gran cantidad
de factores con indice de efecto total nulo, indicando que, globalmente, la
variacion de esos factores no contribuye a la varianza de la respuesta del modelo.

= Los efectos de los factores considerados en este estudio se condicen con las
observaciones experimentales reportadas en las distintas publicaciones analizadas
en esta tesis. Sin embargo, el tiempo requerido para finalizar la transformacion
austerritica resulté poco afectado por la variacion de la composicion quimica de la
fundicién; esto se debe a que los parametros ki y ko del modelo de transformacion
ausferritica, también tienen en cuenta la composicién de la aleaciéon y no fueron
consideradas como factores en el estudio .

Respuesta | t,  ta  fapp, Sy, Vfin
Factor Nset Ta T, Ty fasy/m

Tabla 6.4: Factor de mayor influencia para cada una de las respuestas analizadas en el estudio de
sensibilidad 1.

6.3.2. Estudio de sensibilidad 2

Este estudio tiene como objetivo analizar la respuesta del modelo propuesto en la
simulacion de un tratamiento térmico de austemperizado con austenizado completo.
Los factores considerados son los siguientes:

» Composicion quimica de la fundicion de hierro nodular.

= Microestructura inicial: fracciéon en volumen de ferrita respecto del volumen de la
matriz (fas,/m), conteo de noédulos de grafito y espaciado interlaminar de perlita.

» Tiempo de austemperizado: de esta forma la transformacion ausferritica puede
desarrollarse, o no, por completo. Cuando esta transformacion no se desarrolla
por completo, es posible que la austenita se transforme en martensita durante
el enfriamiento desde la temperatura de austemperizado hasta la temperatura
ambiente.

» Temperaturas de austenizado y austemperizado.
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Las respuestas del modelo analizadas en este estudio se presentan a continuacion y
se senalan en el esquema de la figura 6.9:

s Fraccion volumétrica de subunidades de ferrita al final del tratamiento térmico
(fapfin ) ‘

= Fraccion volumétrica de austenita al final del tratamiento térmico (f,,,,).
= Fraccion volumétrica de martensita al final del tratamiento térmico (f,,,,)-

= Variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico respecto
de la longitud inicial (vdy;,). Esta variacion se define como el cociente entre el
desplazamiento del extremo no restringido de la probeta, al final del tratamiento
térmico, y la longitud inicial de la probeta (vds;, = Algiy,/1,).

A A
ko]
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c ¥
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Figura 6.9: Respuestas del modelo analizadas en el estudio de sensibilidad 2.

El ntimero total de factores es £ = 13 y en la tabla 6.5 se muestran los
valores maximos y minimos que pueden tomar cada uno de ellos, los cuales fueron
determinados teniendo en cuenta los valores que generalmente se utilizan en los ensayos
experimentales reportados en la literatura. Para obtener la solucion numérica de los
indices de sensibilidad se utiliza una base de ejemplares igual a N = 10000.
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i Factor finin, fnax;

1 C 3,3 3,8

2 Si 2,5 3,5

3 Mn 0,25 0,5

4 Cr 0 0,04

5 Ni 0,5 3,5

6 Cu 0,5 1

7 Mo 0 0,3

8  fase/m 0 1

9 Niet 8x10™%  1,18x10'
10 dips  0,5x107% 0,5x107°
11 T, 870 950
12 Ta 300 450
13 ta 20 5600

Tabla 6.5: Factores considerados para el estudio de sensibilidad 2. La composicién quimica se
encuentra en %peso, el conteo de nédulos de grafito en nod/m3, el espaciado interlaminar de la
perlita en m, las temperaturas de austenizado y austemperizado en °C' y el tiempo de
austemperizado en s.

Analisis de los resultados

En las tablas 6.6 y 6.7 se presentan los indices de sensibilidad de primer orden y
de efecto total, respectivamente. Debido al método numérico empleado para calcular
los indices de sensibilidad, algunos tuvieron un valor negativo muy préximo a cero. En
tales casos estos indices fueron redondeados a cero, tal como se propone en la referencia
[Saltelli et al., 2008], y se representan en la tabla como —0,0.

A continuacion se analiza como afecta cada uno de los factores considerados a las
respuestas analizadas, diferenciando lo ocurrido cuando la transformacion ausferritica
se desarrolld, o no, por completo. En los diagramas de dispersion presentados se
identifican dos regiones. La region 1 contiene las respuestas del modelo de los casos en
los que la transformacion ausferritica al final del tratamiento es completa; mientras que
la region 2 contiene las respuestas del modelo de los casos en los que la transformacion
ausferritica al final del tratamiento es incompleta.
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i Factor S;

foépfm f“/fm fmfm vdfm
1 C -0,0 0,0 -0,0 0,0
2 S -0,0 0,0 -0.0 0,01
3 Mn -0,0 0,0 -0,0 -0,0
4 Cr 0,0 0,0 -0,0 -0,0
5 Ni 0,01 0,01 -0,0 0,04
6 Cu 0,0 0,0 -0,0 0,0
7 Mo 0,03 0,038 -0,0 0,0
8 faso/m -0,0 -0,0  -0,0 0,61
9 Nget 0,01 0,01 0,01 0,0
10 ps -0,0 -0,0  -0,0 -0,0
11 T, 0,22 0,23 -0,0 0,04
12 Tx -0,0 0,04 0,01 0,01

13 t4 0,55 0,43 0,76 0,19

Tabla 6.6: Indices de sensibilidad de primer orden para cada una de las respuestas analizadas en el
estudio de sensibilidad 2.

i Factor STi

foapfm f'yfm fmfm Udfin
1 C -0,0 -0,0 0,01 -0,0
2 Si -0,0 0,00 0,02 0,02
3 Mn -0,0 -0,0 0,0 -0,0
4 Cr 0,0 -0,0 0,0 0,0
5 Ni 0,01 0,05 0,01 0,05
6 Cu 0,0 -0,0 0,0 0,0
7 Mo 0,03 0,02 0,0 0,0
8  fasoym 0,0 -0,0 0,0 0,61
9 Nt 0,03 0,10 0,10 0,04
10 ips -0,0 -0,0 0,0 -0,0
11 T, 0,23 0,23 0,01 0,05
12 Tx 0,10 0,21 0,18 0,07

13 g4 0,70 0,65 0,98 027

Tabla 6.7: Indices de sensibilidad de efecto total para cada una de las respuestas analizadas en el
estudio de sensibilidad 2.

e Fraccion en volumen de subunidades de ferrita al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.7 el factor que més influye en la fraccién en volumen
de subunidades de ferrita es el tiempo de austemperizado. Le siguen en orden de
importancia las temperaturas de austenizado y austemperizado, el conteo de nédulos
de grafito y las concentraciones iniciales de molibdeno y de niquel. De los factores
mencionados, el tiempo y la temperatura de austemperizado interacttian entre si con
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un indice de sensibilidad de segundo orden Si5_13 = 0,10. El conteo de ndédulos de
grafito y la temperatura de austenizado interactiian levemente con otros factores. Los
factores restantes no influyen globalmente en la fracciéon de subunidades de ferrita final.

El efecto del tiempo de austemperizado se observa en la figura 6.10a. En la region
1 se ubican las fracciones de subunidades obtenidas en las distintas simulaciones
cuando la transformacion ausferritica al final del tratamiento es completa; mientras
que en la regiéon 2 se encuentran las fracciones de esta fase obtenidas para tiempos de
austemperizados inferiores al necesario para completar la transformacion ausferritica.
Se observa que a medida que aumenta el tiempo de austemperizado, aumenta la fraccion
final de subunidades de ferrita.

La influencia del conteo de nédulos de grafito se observa en la figura 6.10b. En los
tratamientos en los que la transformacion ausferritica es completa (region 1) el conteo
de nédulos no influye en la fraccion final de subunidades de ferrita. Por otro lado, en
la region 2 se observa que a medida que el conteo de nédulos aumenta, disminuye el
numero de simulaciones en las cuales la trasformacion ausferritica es incompleta. Este
comportamiento esta relacionado con el incremento de la velocidad de la transformacion
ausferritica a medida que aumenta el conteo de nédulos de grafito, debido a una mayor
contribucion de la formacion de subunidades de ferrita en la superficie de los ndédulos de
grafito, la cual es més rapida que la formacion de subunidades de ferrita en las puntas
de las subunidades existentes.
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Figura 6.10: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen de subunidades de ferrita al final de
tratamiento térmico. Influencia de (a) el tiempo de austemperizado y (b) el conteo de nodulos de
grafito.

El efecto de las temperaturas del tratamiento térmico se observa en las figuras
6.11a y 6.11b. Teniendo en cuenta los casos en los que la transformacion ausferritica se
completa (region 1) el comportamiento es el mismo que el encontrado en el estudio de
sensibilidad 1: disminucién de la fraccion de subunidades a medida que aumentan las
temperaturas de austenizado y de austemperizado. La temperatura de austenizado no
manifiesta una gran influencia en la region 2; en cambio, si se analiza la temperatura
de austemperizado se observa que a medida que ésta aumenta, disminuye el namero de
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simulaciones en las cuales la transformacion ausferritica no se completa, debiéndose esto
al incremento de la velocidad de la transformacion ausferritica a medida que aumenta la
temperatura de austemperizado, como consecuencia de que las subunidades de ferrita
tienen un mayor tamano y un menor tiempo de incubacion.
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Figura 6.11: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen de subunidades de ferrita al final de
tratamiento térmico. Influencia de (a) la temperatura de austenizado y (b) la temperatura de
austemperizado.

La influencia de las concentraciones iniciales de molibdeno y de niquel, en los
casos de la region 1, es la misma que la encontrada en el estudio de sensibilidad 1: a
medida que aumentan las concentraciones de los mencionados elementos, aumenta la
fraccion final de subunidades de ferrita. No se observan influencias de estos elementos
de aleacién cuando la transformacion ausferritica no se desarrolla por completo.

e Fraccion en volumen de austenita al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.7 el factor que més influye en la fraccion en volumen
de austenita es el tiempo de austemperizado. Le siguen en orden de importancia las
temperaturas de austenizado y de austemperizado, el conteo de nédulos de grafito
y las concentraciones iniciales de niquel, de molibdeno y de silicio. El tiempo de
austemperizado interactia con la temperatura de austemperizado y con el conteo de
nodulos de grafito. El resto de los factores préacticamente no influyen en la fraccion
volumétrica de austenita.

El efecto del tiempo de austemperizado puede ser observado en la figura 6.12a.
Para tiempos de austemperizado muy cortos la fracciéon final de austenita es préoxima
a cero. A medida que el tiempo total de austemperizado del tratamiento aumenta, la
fraccion final de austenita también aumenta hasta llegar a un méaximo, a partir del cual
disminuye hasta estabilizarse en un valor dado. El comportamiento observado se debe
a que cuando el tiempo de austemperizado es pequeno, la concentraciéon de carbono
alcanzada en la austenita durante la transformacion ausferritica es baja, motivo por
el cual dicha fase se transforma casi por completo en martensita cuando disminuye la
temperatura. La maxima fracciéon de austenita se obtiene cuando la concentracion de
carbono de esta fase es lo suficientemente elevada como para evitar que se forme la
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martensita, sin que haya finalizado la transformacion ausferritica. La disminuciéon de
la fraccion final de austenita, luego de su maximo, se debe a un mayor avance de la
transformacion ausferritica. Globalmente la fraccién de austenita se estabiliza a partir
de un tiempo t4 = 2500s, debido a que en ese tiempo la transformacion ausferritica ya
finaliz6. En la tabla 6.8 se encuentran los valores de los factores que definen los limites
1y 2en la figura 6.12a.

Limite Factores
T4 [°C]  Nget [nod/m?| T, [°C]
1 450 1,18x104 950
300 8x1012 870

Tabla 6.8: Valores de los factores méas influyentes que determinan los limites 1 y 2 en la figura 6.12a.

La influencia de las temperaturas del tratamiento térmico se observa en las figuras
6.12b y 6.12c. Teniendo en cuenta los casos en los que la transformacion ausferritica
se completa (region 1), a medida que aumentan las temperaturas de austenizado y de
austemperizado, aumenta la fracciéon final de austenita. Este comportamiento es igual
al observado en el estudio de sensibilidad 1. Cuando la transformacion ausferritica
no es completa (region 2), a medida que aumenta la temperatura de austenizado
disminuye levemente el nimero de simulaciones en las cuales la fracciéon de austenita
es proxima a cero, debiéndose esto a la disminucion de la temperatura de comienzo
de transformacion martensitica, que evita que una gran cantidad de austenita se
transforme en martensita. Por otro lado, cuanto la temperatura de austemperizado
aumenta, disminuye el nimero de simulaciones en las cuales la fraccion de austenita esta
en la region 2. Este efecto se debe a un aumento de la velocidad de la transformacion
ausferritica, que le permite a la austenita adquirir rapidamente la concentracion de
carbono necesaria para estabilizarse.

El efecto del conteo de nédulos de grafito se manifiesta cuando la transformacion
ausferritica no se desarrolla por completo, ver region 2 de la figura 6.13a, disminuyendo
la cantidad de simulaciones en las cuales la fracciéon de austenita se encuentra en
dicha regién a medida que aumenta el conteo de nédulos. El efecto observado ocurre
porque el aumento del conteo de nédulos produce un incremento de la velocidad de la
transformacion ausferritica.

El efecto de las concentraciones iniciales de niquel, de molibdeno y de silicio se
observa principalmente en los casos en que la transformacion ausferritica es completa.
A medida que aumentan las concentraciones de estos elementos de aleacion, disminuye
la fraccion de austenita, como se observa para el niquel en la figura 6.13b.

107



Capitulo 6. Estudio de sensibilidad del modelo TMM
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Figura 6.12: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen de austenita al final de tratamiento
térmico. Influencia de (a) el tiempo de austemperizado, (b) la temperatura de austenizado y (c) la
temperatura de austemperizado.
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Figura 6.13: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen de austenita al final de tratamiento
térmico. Influencia de (a) los nodulos de grafito y (b) la concentracion inicial de niquel.

e Fraccion en volumen de martensita al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.7 el factor que més influye en la fraccién en volumen
de martensita es el tiempo de austemperizado. Le siguen en orden de importancia la
temperatura de austemperizado y el conteo de ndédulos de grafito. Los factores restantes
no influyen globalmente, por lo que sus indices de efecto total son practicamente nulos.
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De los factores que influyen en la fraccion de martensita, salvo el tiempo de
austemperizado, los restantes tienen un indice de sensibilidad de primer orden
practicamente nulo, indicando que la temperatura de austemperizado y el conteo de
nodulos de grafito afectan a dicha fraccion a través de la interaccion que presentan con
el tiempo de austemperizado.

El efecto que tiene el tiempo de austemperizado se observa en la figura 6.14. Cuando
el tiempo de austemperizado es pequeno practicamente toda la austenita se transforma
en martensita. A medida que el tiempo aumenta, la fraccion de martensita disminuye
hasta anularse. El modelo considera que la cantidad de martensita formada disminuye
a medida que la temperatura de comienzo de la transformaciéon martensitica también
lo hace (ver ecuaciones 5.86 y 5.87). Dicha temperatura disminuye con el aumento de
la concentracion de carbono en la austenita, la cual a su vez aumenta al formarse una
mayor fracciéon de subunidades de ferrita. En la tabla 6.9 se encuentran los valores de
la temperatura de austemperizado y del conteo de nédulos de grafito que definen los
limites 1 y 2 en la figura 6.14.

1 ! T T
0.8 B ---limite 1 |
: == limite 2
c 06 : : ]
£ regién 2
~ 04 _
0.2 _
0 . — .
1500 3000 4500
ta [s]

Figura 6.14: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen de martensita, al final del
tratamiento térmico, en funcién del tiempo de austemperizado.

Limite Factores
Ta [°C]  Nset [nod/m3)
1 450 1,18x10™
2 300 8x1012

Tabla 6.9: Valores de los factores més influyentes que determinan los limites 1 y 2 en la figura 6.14.

En la figura 6.15 se muestra la fraccion volumétrica de martensita en funciéon de:
(a) temperatura de austemperizado y tiempo de austemperizado y (b) del conteo
de noédulos de grafito y tiempo de austemperizado. Se observa que al aumentar la
temperatura de austemperizado y el conteo de nédulos de grafito, disminuye el tiempo
de austemperizado minimo requerido para evitar la formacién de martensita. Este
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comportamiento del modelo se debe a la gran influencia que tienen estos dos factores
en la cinética de la transformacion ausferritica, como se mencion6 anteriormente.

La temperatura de austenizado influye mayormente en la fraccion de martensita
cuando el tiempo de austemperizado tiende a cero, de manera tal que al aumentar la
temperatura, aumenta levemente la fraccion final de martensita. Este efecto se debe a
una mayor cantidad de austenita formada a medida que la temperatura de austenizado
aumenta.

1 1
1 0.5 1 05
fmﬁn0-5 0 fmﬁn05 +
0
0 300 0 31013
A 0'3
7400 1 loc] 9x1013 Nset [nod/m?]

0
250 500
750 1000
ta [s]
(b)
Figura 6.15: Diagrama de dispersion de la fraccion en volumen martensita al final de tratamiento

térmico. Influencia de (a) el tiempo y la temperatura de austemperizado y (b) el tiempo de
austemperizado y el conteo de nddulos de grafito.

e Variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico:

Como puede verse en la tabla 6.7, el tipo de matriz inicial es el factor que mas
influye en la variaciéon de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico.
Le siguen en orden de importancia el tiempo de austemperizado, las temperaturas de
austemperizado y austenizado, el conteo de noédulos de grafito y las concentraciones
iniciales de niquel y de silicio. El tipo de matriz sélo tiene efecto de primer orden,
mientras que el tiempo y la temperatura de austemperizado son los que presentan
mayores valores de indices de sensibilidad de alto orden.

La influencia del tipo de matriz inicial se observa en la figura 6.16a. A medida
que aumenta la fraccion inicial de ferrita, disminuye la variaciéon de la longitud en
ambas regiones asociadas al estado de la transformacion ausferritica. Las variaciones
agrupadas en la region 1 son iguales a las observadas en la figura 6.8a del estudio de
sensibilidad 1, porque en ambos casos la transformaciéon ausferritica finalizé. Por otro
lado, el limite superior de la regiéon 2 corresponde a una matriz final completamente
martensitica.

El efecto del tiempo de austemperizado se observa en la figura 6.16b, en la
cual también es posible identificar las dos regiones asociadas al estado final de la
transformacion ausferritica. En la region 2, a medida que el tiempo de austemperizado
aumenta, la variacion de la longitud disminuye, porque la matriz final deja de ser
martensitica para convertirse en una completamente ausferritica. En la regién 1
la variacion de la longitud no depende del tiempo de austemperizado porque la
transformacion ausferritica es completa. La gran dispersion observada en la regiéon
1 se debe, principalmente, a la influencia del tipo de matriz inicial. En la tabla 6.10 se
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presentan los valores de la fraccion volumétrica inicial de ferrita (normalizada respecto
del volumen de la matriz) y de las temperaturas de austenizado y de austemperizado
que definen los limites 1 y 2 de la figura 6.16b.

0.9 0.9 . .
---limite 1
0.6 } 0.6 --= limite 2
g 03 1% g 0.3
6& 0% £ 0
> g

-0.3
-0.6

0 0.25 0.5 0.75 1 0 1500 3000 4500
1Eocso/m ta [s]
(a) (b)
Figura 6.16: Diagrama de dispersion de la variaciéon de la longitud de la probeta, al final del
tratamiento térmico, respecto de su longitud inicial. Influencia de (a) el tipo de matriz inicial y (b)
el tiempo de austemperizado.

Limite Factores
faso m Ty |°C| T °C]
1 1 450 950
2 0 300 870

Tabla 6.10: Valores de los factores mas influyentes que determinan los limites 1 y 2 en la figura 6.16b.

El efecto de la temperatura de austenizado se observa en la figura 6.17a. En la
region 1, a medida que aumenta la temperatura disminuye la variaciéon final de la
longitud. Este comportamiento es igual al observado en la figura 6.8b del estudio de
sensibilidad 1. En la region 2 el comportamiento es el siguiente: a medida que aumenta
la temperatura de austenizado, aumenta la variacion de la longitud cuando la matriz
final es completamente martensitica (limite superior de la region 2). A medida que la
matriz comienza a tener menor cantidad de martensita, el efecto de la temperatura
cambia hasta convertirse en el opuesto, como se observa en el limite entre ambas
regiones.

El efecto de la temperatura de austemperizado se observa en la figura 6.17b.
Cuando la transformacion ausferritica es completa (region 1), a medida que aumenta
la temperatura, disminuye levemente la variaciéon de la longitud. Por otro lado, en
los casos en los que la transformacion ausferritica no se completd, a medida que la
temperatura aumenta, disminuye la cantidad de simulaciones en las cuales la variacion
de la longitud se encuentra en la region 2; debiéndose este comportamiento a la relacion
que existe entre la temperatura de austemperizado y la velocidad de la transformacion
ausferritica.
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Figura 6.17: Diagrama de dispersion de la variaciéon de la longitud de la probeta, al final del

tratamiento térmico, respecto de su longitud inicial. Influencia de (a) la temperatura de austenizado
y (b) la temperatura de austemperizado.

En la figura 6.18a es posible observar el efecto que tiene la interaccion entre el
tiempo y la temperatura de austemperizado. El tiempo minimo necesario para que la
variacion final de la longitud esté dentro de la regiéon 1, depende de la temperatura
de austemperizado de la siguiente manera: a medida que aumenta la temperatura,
disminuye el tiempo minimo (linea de trazo). Este comportamiento se debe a la relacion
que existe entre la velocidad de la transformacién ausferritica y la temperatura de
austemperizado.

El conteo de nodulos de grafito afecta a la variacion de la longitud cuando la
transformacion ausferritica no se completa (region 2), como se observa en la figura
6.18b. Este comportamiento se debe a la relacion que existe entre la velocidad de la
transformacion ausferritica y el conteo de nédulos de grafito.
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5 0300 3x1013
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500 1006 400 Tal°Cl 1000 9X10% Negt [nod/m?]
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Figura 6.18: Diagrama de dispersion de la variaciéon de la longitud de la probeta, al final del
tratamiento térmico, respecto de su longitud inicial. Influencia de (a) el tiempo y la temperatura de
austemperizado y (b) el tiempo de austemperizado y el conteo de nodulos de grafito.

La variacion de la longitud de la probeta al final del tratamiento térmico, para el
caso en estudio, depende de la densidad de la fundicién al inicio y al final de dicho
proceso. La densidad depende de las fases que constituyen el material. La densidad al
inicio depende de las fracciones iniciales de grafito, de ferrita y de perlita; mientras
que la densidad al final depende de las fracciones de fases obtenidas por el tratamiento
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(fracciones volumétricas de nodulos de grafito, de subunidades de ferrita, de austenita
y de martensita) que, segin este estudio, dependen fundamentalmente del tiempo y de
la temperatura de austemperizado.

Conclusiones

En base a los resultados obtenidos en el estudio de sensibilidad 2 se puede llegar a
las siguientes conclusiones:

= Para cada una de las respuestas analizadas se encontr6é al menos un factor con
indice de efecto total mayor a 0, 6 lo cual manifiesta que la varianza de la respuesta
depende fuertemente de la variacion de ese factor. El tiempo de austemperizado
es un factor que influye fuertemente en la mayoria de las respuestas analizadas,
indicando la importancia que tiene su correcta elecciéon a la hora de realizar
el tratamiento térmico. En la tabla 6.11 se pueden ver los factores de mayor
importancia de cada una de las respuestas analizadas.

= Para factores tales como la composicién quimica inicial, el tipo de matriz inicial,
el espaciado interlaminar y la temperatura de austenizado, los indices de efecto
total han sido similares a los indices de sensibilidad de primer orden. Esto indica
que globalmente estos factores no presentan una fuerte interaccion.

» El tiempo de austemperizado presenta interacciones con la temperatura de
austemperizado y con el conteo de noédulos de grafito, debiéndose a que estos
altimos influyen en la cinética del cambio de fase y por lo tanto en la velocidad
de la transformacion ausferritica.

= Para cada una de las respuestas analizadas se han encontrado una gran cantidad
de factores con indice de efecto total nulo, indicando que, globalmente, la
variacion de esos factores no contribuye a la varianza de la respuesta del modelo.

= Los efectos de los factores considerados en este estudio se condicen con las
observaciones experimentales reportadas en las distintas publicaciones analizadas
en esta tesis. Sin embargo, la cinética de la transformacion ausferritica resulto
poco afectada por la variaciéon de la composiciéon quimica de la fundicién; esto
se debe a que los parametros k; y ko del modelo de transformacion ausferritica,
también tienen en cuenta la composicion de la aleacion y no fueron consideradas
como factores en el estudio.

Respuesta fapfin f'Yfin fmfi" Udfin
Factor ta ta ta  fasy/m

Tabla 6.11: Factor de mayor influencia para cada una de las respuestas analizadas en el estudio de
sensibilidad 2.
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Capitulo 7

Aplicaciéon del modelo
termomecanico-metaltirgico

7.1. Introduccion

En este Capitulo se presentan simulaciones computacionales del tratamiento térmico
de austemperizado realizadas con el modelo termomecénico-metalirgico propuesto en
esta tesis. Por un lado se simulan dos tratamientos térmicos realizados en laboratorio
sobre probetas de pequenas dimensiones que permiten validar aspectos importantes del
modelo. Por otro lado se presenta el estudio computacional del tratamiento térmico de
una pieza de aplicaciéon automotriz. Este estudio permite visualizar las posibilidades del
modelo para representar casos reales en los que los tamanos y las geometrias complejas
pueden ocasionar evoluciones de la temperatura y de la microestructura diferentes en
los distintos puntos de la pieza.

7.2. Simulacién de ensayos experimentales

El modelo propuesto se utiliza para simular ensayos experimentales del tratamiento
térmico de austemperizado de una fundiciéon de hierro nodular. Las probetas tratadas
térmicamente son de pequenas dimensiones, permitiendo que las evoluciones de la
temperatura y de las fracciones de fase sean préacticamente homogéneas en todo su
volumen. Se observd que estas probetas no contienen productos de la transformacion
eutectoide (ferrita y perlita) evidenciando que la velocidad de enfriamiento desde la
temperatura de austenizado hasta la de austemperizado, super6 la velocidad critica
en todos los puntos. Este aspecto es de fundamental importancia ya que el modelo
metalargico propuesto asume que el enfriamiento se desarrollard de manera tal de
evitar la transformacion eutectoide.

Los ensayos experimentales simulados son clasificados en:

= Ensayos con austemperizado completo: las probetas son tratadas térmicamente
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empleando un tiempo de austemperizado suficientemente prolongado como para
obtener una matriz final completamente ausferritica.

= Ensayos con distintos tiempos de austemperizado: las probetas son tratadas
térmicamente variando el tiempo de austemperizado, obteniéndose distintos tipos
de matrices finales.

7.2.1. Ensayos con austemperizado completo

Los ensayos experimentales simulados son los presentados en los trabajos de Fras
et al. y Boccardo et al. [Fras et al., 2012, Boccardo et al., 2016], todos ellos realizados
en el mismo laboratorio (Department of Engineering of Cast Alloys and Composites,
Faculty of Foundry Engineering, AGH University of Science and Technology, Krakow,
Poland). En estos ensayos el tiempo de austemperizado es lo suficientemente prolongado
como para obtener una matriz completamente ausferritica al final del tratamiento
térmico.

Las probetas fueron obtenidas de una pieza con secciones de distinto espesor, motivo
por el cual se cuenta con distintos conteos de nodulos de grafito y distintos tipos
de matrices al inicio del tratamiento térmico, como se muestra en la tabla 7.1. La
composicion quimica de la fundicién de hierro nodular empleada es 3,7C' — 2,757 —
0,1Mn — 0,02P — 0,015 — 0,03Mg (en %peso).

Se cuenta con los resultados de seis ensayos, cada uno de ellos con una combinacion
distinta de microestructura inicial y temperaturas de tratamiento térmico, permitiendo,
de esta forma, validar el modelo para una variada combinacién de parametros de
entrada. Las probetas tratadas son pequenas y de geometria cilindrica. Se utilizan
dos tamanos de probeta, G1: 2, 5mm de diametro y 40mm de largo y G2: 1,5mm de
diametro y 20mm de largo. En la tabla 7.2 se presentan el tipo de fundicién nodular
(material), el tipo de probeta, y las temperaturas y los tiempos de austenizado y
austemperizado de cada uno de los ensayos.

Material Conteo de nodulos Fraccion de Fraccién de  Fraccion de
de grafito [nod/mm?| grafito [vol] ferrita [vol] perlita [vol]

M1 140 0.11 0.42 0.47
M2 330 0.12 0.78 0.1
M3 840 0.11 0.46 0.43
M4 1992 0.1 0.1 0.8

Tabla 7.1: Microestructuras iniciales de las probetas utilizadas en los ensayos de austemperizado
completo.
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Ensayo Material Tipo de probeta T, [°C| Ta [°C| ty [min] ta [min]

NC1 M1 Gl 900 400 40 33
NC2 M2 G2 920 400 30 33
NC3 M3 G1 900 400 40 33
NC4T1 M4 G2 920 400 30 33
T2 M4 G2 920 350 30 33
T3 M4 G2 920 300 30 33

Tabla 7.2: Configuraciones de los ensayos con austemperizado completo.

Modelado

La geometria de las probetas se modela considerando la simetria axial y el plano
de simetria perpendicular a su eje, estando posicionado este plano en la mitad de la
longitud de la probeta, ver figura 7.1.

!
punto 1~ X flado3

lado 1

Figura 7.1: Discretizacion de la geometria modelada para simular los ensayos con austemperizado
completo.

Para aplicar las condiciones de simetria en el problema mecanico, se restringe
adecuadamente el desplazamiento radial en el lado 1 y el desplazamiento axial en el
lado 2. Para aplicar las condiciones de simetria en el problema térmico, se hace cero
el flujo de calor normal a los lados 1 y 2; mientras que para modelar el intercambio
de calor entre la probeta y el medio ambiente por conveccidon-radiacion se aplican
las condiciones de borde adecuadas en los lados 3 y 4. Las mallas de elementos
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finitos utilizadas para los problemas térmico y mecanico cuentan con 600 elementos
rectangulares axisimétricos de 4 nodos. El niimero de elementos se determiné realizando
un estudio de la convergencia de los resultados para ambos problemas.

Las propiedades térmicas y mecénicas de la fundicién de hierro nodular se muestran
en las tablas A.1 y A.2 del Apéndice A. El coeficiente de transferencia de calor por
conveccion-radiacion entre la probeta y el medio ambiente es h = 70.J/(sm? °C)
durante todo el calentamiento y durante el enfriamiento desde la temperatura de
austemperizado hasta la ambiente; mientras que es igual a h = 400J/(sm? °C') durante
el enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta la de austemperizado.

Con respecto al modelo metalurgico, los nédulos de grafito y las colonias de perlita
son agrupadas en una tunica familia (nfamg = 1 y nfamec = 1). El espaciado
interlaminar de la perlita no fue medido experimentalmente; tal como se observo en
el Capitulo 6, esta variable no influye sustancialmente en el proceso de austenizado.
En esta simulacion se opt6é por una perlita gruesa de ips; = 0,521075m. El conteo de
nédulos de grafito por unidad de volumen es obtenido a partir del conteo experimental
de nodulos de grafito por unidad de superficie (ver tabla 7.1) utilizando la siguiente
ecuacion:

3/nNa, 12
Nyey, = - | ———== 7.1
" 4 ( fseti ) ( )

donde Nag, es el conteo de nédulos de grafito por unidad de superficie de una familia
1y fset; €s la fraccion volumeétrica de nédulos de grafito de una familia ¢ respecto del
volumen total de noédulos de grafito.

Los parametros del modelo de la transformacion ausferritica se obtienen mediante
el ajuste de los resultados del modelo con los resultados experimentales, utilizando el
método descrito en el Apéndice B. El nimero de combinacién de ensayos utilizados para
el ajuste es nens = 3, siendo estas configuraciones las NC2, NC4T'1 y T'3; la eleccion
se debe a que los materiales de estos ensayos tienen diferentes conteos de noédulos de
grafito y son tratados a distintas temperaturas de austemperizado, permitiéndole al
ajuste tener en cuenta la variaciéon de dichas variables. En este caso, el ntimero de
resultados utilizados por cada combinacion es nres = 12. La salida del modelo (r,,)
utilizada para realizar el ajuste es la variacion normalizada de la longitud de la probeta
(vd,,), porque es la tnica informacion con la que se cuenta de los ensayos experimentales
relacionada con la evolucion de la transformacion ausferritica. La variacion normalizada
de la longitud se calcula de la siguiente manera:

A
B Almax

donde Al es el desplazamiento del extremo de la probeta para un tiempo ¢t vy Al,q €S
el maximo desplazamiento del extremo de la probeta.

Del analisis surge que los mejores valores para los parametros que intervienen en la
ecuacion 5.74 son ky = 1,3257210% y ko = 4,722103J/mol. En la figura 7.2 se presenta

vy, (7.2)
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7.2. Simulacion de ensayos experimentales

la variaciéon normalizada de la longitud tanto computacional como experimental para
las configuraciones de ensayos utilizadas en el proceso de ajuste, pudiéndose observar
que los resultados obtenidos son buenos. A diferencia de los modelos existentes en la
literatura, el modelo propuesto en esta tesis para la transformacion ausferritica, luego
de un correcto ajuste de sus parametros k; y ko para cada composicion quimica, puede
captar los efectos de los cambios de la temperatura de austemperizado y del conteo de
nodulos de grafito sin tener que variar el valor de los parametros.
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Figura 7.2: Variaciones normalizadas de la longitud de la probeta calculadas con el modelo y
obtenidas experimentalmente.

Resultados

En la figura 7.3 se presenta, para el tratamiento térmico correspondiente al
ensayo NC3, la evolucion de la temperatura en el punto 1 de la probeta; ademas
se presenta la variaciéon dimensional de la longitud de la probeta definida como
vd = Al/l,, siendo [, la longitud inicial de la probeta. Comparando los resultados
obtenidos mediante el modelo con los obtenidos experimentalmente, se observa que
la evoluciéon de la temperatura esta bien representada. En cuanto a la evoluciéon de
la variacion dimensional de la longitud, durante el calentamiento y el enfriamiento
(ambos sin cambio de fase), el modelo reproduce correctamente el comportamiento
tanto cualitativamente (expansion durante el calentamiento y contraccion durante el
enfriamiento) como cuantitativamente; mientras que durante los cambios de fase se
presentan algunas diferencias. La mayor discrepancia se produce durante el desarrollo
de la transformacion ausferritica, obteniéndose una variaciéon dimensional de la longitud
simulada menor que la experimental, pero siendo una expansién en ambos casos. La
causa de esta diferencia puede ser que la variaciéon de la densidad de la austenita,
producida sélo por su enriquecimiento en carbono (debido a que en esta etapa el
proceso es isotérmico), no estaria suficientemente bien representada por la férmula
A2 utilizada.
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Figura 7.3: Evolucion de la temperatura, en el punto 1 de la probeta, y de la variaciéon longitudinal
de la probeta respecto de su longitud inicial, durante todo el tratamiento térmico de austemperizado
(ensayo NC3).

En la figura 7.4 se presenta la evolucion de las fracciones volumétricas de grafito,
de austenita, de subunidades de ferrita y de martensita computadas con el modelo,
en el punto 1 de la probeta, durante todo el tratamiento térmico NC3. Se observa
que la fraccion de grafito varia durante el austenizado, manteniéndose constante en las
restantes etapas del tratamiento térmico porque los modelos de cambio de fase para
la transformacion ausferritica y martensitica no contemplan el intercambio de carbono
entre los nodulos de grafito y la matriz. La fraccion de austenita comienza a ser distinta
de cero cuando comienza la transformacion eutectoide inversa a la temperatura Tgy,, s,
llegando a su méximo valor durante el austenizado. La fracciéon de austenita disminuye
como consecuencia de la transformaciéon ausferritica, en la cual parte de la austenita
se transforma en subunidades de ferrita. La evolucién de la fracciéon de subunidades de
ferrita muestra un comportamiento sigmoidal tal como ha sido reportado en trabajos
experimentales [Yescas, 2001, Fras et al., 2012].

Predecir el tiempo requerido para que una pieza tenga una matriz completamente
austenitica con una concentracion de carbono homogénea a la temperatura de
austenizado elegida es muy importante en el diseno del tratamiento térmico. En la
figura 7.5 se presenta el tiempo minimo requerido para que las probetas alcancen la
mencionada condiciéon a la temperatura de austenizado. En dicha figura en el eje de las
abscisas se encuentran los tiempos obtenidos por medio de los ensayos experimentales
y en el eje de las ordenadas los tiempos obtenidos por medio de la simulacion. Si
los tiempos obtenidos de ambas maneras son iguales, los puntos se ubicarian sobre la
recta cuya pendiente vale uno. Comparando los resultados numéricos y experimentales
se observa que, salvo para el ensayo NC3, el tiempo calculado con el modelo es
menor que el de los ensayos, ocurriendo las mayores diferencias (proximas a 45 %) para
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7.2. Simulacion de ensayos experimentales

conteos de nodulos de grafito bajos. Cuando el conteo de nédulos es bajo, el proceso
de homogeneizacion del carbono en la austenita es mas prolongado, teniendo mayor
influencia en el mencionado tiempo minimo requerido. El proceso de homogeneizacion
del carbono esté gobernado por la difusiéon de carbono en la austenita, pudiendo deberse
la diferencia encontrada a que la ecuacion A.18, utilizada para calcular el coeficiente
de difusién de carbono en la austenita, no contempla la influencia de los elementos de

aleaciéon de la austenita.
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Figura 7.4: Evolucién de las fracciones volumétricas de fase y de la temperatura, en el punto 1 de la
probeta, durante todo el tratamiento térmico de austemperizado (ensayo NC3).
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Figura 7.5: Tiempo minimo requerido para que las probetas se austenicen por completo.
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Capitulo 7. Aplicacién del modelo TMM

Como se coment6é en el Capitulo 2, la temperatura de austemperizado y el
conteo de nodulos de grafito tienen una gran influencia en el desarrollo de la
transformaciéon ausferritica. Predecir el tiempo de austemperizado para obtener una
matriz completamente ausferritica, al final del tratamiento térmico, es de gran
importancia para lograr las propiedades mecéanicas buscadas. Como se observo en el
Capitulo 6, el modelo propuesto es sensible a la temperatura de austemperizado y
al conteo de nodulos de grafito. En este Capitulo se valida dicho comportamiento
utilizando resultados de los ensayos experimentales.

En la figura 7.6a se presenta el tiempo de austemperizado requerido para que la
transformacion ausferritica finalice, cuando se varia el conteo de nédulos de grafito y
se mantiene constante la temperatura de austemperizado. Si bien la temperatura de
austenizado no es la misma para todas las probetas, esta diferencia no es tenida en
cuenta ya que es igual a 20°C' y, como se vio en el Capitulo 6, este parametro no
afecta significativamente la cinética de la transformacion ausferritica. En la figura es
posible observar que, al igual que en el anélisis de sensibilidad, a medida que aumenta
el conteo de nodulos de grafito disminuye el tiempo de austemperizado. Comparando
los resultados numéricos con los experimentales, se concluye que el modelo representa
correctamente el efecto de la variacion del tamano de los noédulos de grafito sobre el
tiempo de austemperizado.

En la figura 7.6b se presenta el tiempo de austemperizado requerido para que la
transformacion ausferritica finalice, cuando se varia la temperatura de austemperizado
y se mantienen constantes el conteo de los nédulos de grafito y la temperatura de
austenizado. Puede verse que, al igual que en el analisis de sensibilidad, a medida
que aumenta la temperatura de austemperizado disminuye el tiempo requerido para
que la transformacion ausferritica finalice. Comparando los resultados numéricos con
los experimentales se concluye que el modelo representa correctamente el efecto de la
variacion de la temperatura de austemperizado.
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Figura 7.6: Tiempo de austemperizado requerido para que la transformacién ausferritica finalice.
Influencia de (a) el conteo de noédulos de grafito y (b) la temperatura de austemperizado.
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7.2. Simulacion de ensayos experimentales

7.2.2. Emsayos con distintos tiempos de austemperizado

Los ensayos experimentales a simular son los presentados por Batra et al.
[Batra et al., 2007| y que fueron realizados variando el tiempo de austemperizado de
manera de obtener distintos tipos de matrices finales, las cuales van desde martensiticas
hasta ausferriticas.

Las probetas ensayadas estan hechas con fundiciones de hierro nodular de distintas
composiciones quimicas, como se observa en la tabla 7.3. Para cada una de las
composiciones quimicas, la microestructura inicial es distinta tal como puede verse
en la tabla 7.4. Las probetas son pequenas y con una geometria prismatica recta de
seccion cuadrada (55mmx10mmx10mm).

Se realizaron tres ensayos variando el tipo de fundiciéon nodular y los parametros
del tratamiento térmico (ver la tabla 7.5).

Material C S'i Mn Cr N1 Cu Ti Mo Sn Vv Al

M1 3.48 2028 0.22 0.05 0.016 0.6 0.04 0.03 0.0079 0.012 0.02
M2 348 1.83 023 001 1.05 0.6 0.04 0.015 0.0046 0.002 0.02

Tabla 7.3: Composicion quimica de la fundicién de hierro nodular, en %peso, de los ensayos con
distintos tiempos de austemperizado.

Material Conteo de nédulos Fracciéon de  Fraccion de  Fraccién de
de grafito [nod/mm?| grafito [vol] ferrita [vol] perlita [vol]
M1 250 0.09 0.045 0.865
M2 198 0.09 0.035 0.875

Tabla 7.4: Microestructuras iniciales de las probetas utilizadas en los ensayos con distintos tiempos
de austemperizado.

Ensayo Material T, [°C| T4 [°C| t, [min| ta [min]

El M1 900 330 60 9-150
E2 M1 850 330 120 5-150
E3 M2 850 330 120 5-150

Tabla 7.5: Configuraciones de los ensayos con distintos tiempos de austemperizado.

Modelado

Para simular el tratamiento térmico de austemperizado se modela una geometria
correspondiente a 1/8 de la probeta, porque existen tres planos de simetria. Tal como
puede verse en la figura 7.7, se restringen adecuadamente los desplazamientos normales
a las caras 1, 2 y 3 para aplicar las condiciones de simetria en el problema mecanico,
mientras que para aplicar las condiciones de simetria en el problema térmico se hace
cero el flujo de calor normal a dichas caras. Para modelar el intercambio de calor entre
la probeta y el medio ambiente por conveccion-radiacion se aplican las condiciones de
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Capitulo 7. Aplicacién del modelo TMM

borde en las caras 4, 5 y 6. Las mallas de elementos finitos para los problemas térmico
y mecénico se realizaron con 540 elementos hexaédricos de 8 nodos. El ntimero de
elementos se determiné realizando un estudio de la convergencia de los resultados para
ambos problemas. La temperatura y el desplazamiento longitudinal son medidos en el
punto 1 (ver figura 7.7).

cara 3\ , cara 4

punto 1 ;

cara s

. cara 6

K, cara 2

Figura 7.7: Discretizaciéon de la geometria modelada para simular los ensayos con distintos tiempos
de austemperizado.

Las propiedades térmicas y mecanicas de la fundiciéon de hierro nodular se
encuentran en las tablas A.1 y A.2 del Apéndice A. El coeficiente de transferencia
de calor es h = 70J/(sm? °C') durante todo el calentamiento y durante el enfriamiento
desde la temperatura de austemperizado hasta la ambiente; mientras que es igual a
h = 400J/(sm? °C) durante el enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta
la de austemperizado.

Respecto al modelo metaltirgico, para ambos materiales los nédulos de grafito y las
colonias de perlita son agrupadas en una tunica familia (nfamg = 1y nfamec = 1).
El espaciado interlaminar de la perlita no fue medido experimentalmente; tal como
se observo en el Capitulo 6, esta variable no influye sustancialmente en el proceso de
austenizado. En esta simulacién se opté por una perlita gruesa de ips; = 0,5210~°m.
El conteo de ndédulos de grafito por unidad de volumen es obtenido a partir del conteo
experimental de nodulos de grafito por unidad de superficie (ver tabla 7.4) utilizando
la ecuacion 7.1.

Los parametros de los modelos de las transformaciones ausferritica y martensitica
se obtienen ajustando el modelo con los resultados experimentales. La salida del
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7.2. Simulacion de ensayos experimentales

modelo utilizada para realizar dicho ajuste es la fraccion de austenita al final del
tratamiento térmico, porque es la tnica informaciéon con la que se cuenta de los
ensayos experimentales relacionada con la evolucién de estas transformaciones. Los
valores de los pardmetros para la transformacion ausferritica son k; = 8z10%° y
ko = 4,7210%J/mol, mientras que para la transformacion martensitica es ¢y = 0,006.

Resultados

En la figura 7.8 se presentan las evoluciones de la temperatura y del desplazamiento
longitudinal en el punto 1 de la probeta, computadas con el modelo para el ensayo E1.
En la curva de evolucién de la temperatura se observa el ciclo térmico al que fue
sometida la probeta. En la curva de evolucién del desplazamiento se identifican las
regiones A, B y C, en las que se observa el efecto de las transformaciones eutectoide
inversa, ausferritica y martensitica, respectivamente.
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Figura 7.8: Evoluciéon de la temperatura y del desplazamiento longitudinal, en el punto 1 de la
probeta, correspondiente al ensayo E1 (tiempo de austemperizado 60min).

En la figura 7.9 se presentan las fracciones de fase al final del tratamiento térmico en
funcion del tiempo de austemperizado. En dicha figura pueden verse tanto las fracciones
volumétricas de nodulos de grafito, de subunidades de ferrita, de martensita y de
austenita calculadas con el modelo, como asi también la fraccion de austenita (f,,,,)
obtenida por Batra et al. [Batra et al., 2007| a partir de los ensayos experimentales.
Las fracciones calculadas con el modelo son representadas mediante lineas suavizadas
para facilitar la observacion de las mismas.

En todos los ensayos simulados se encontré que la fraccion volumétrica final
de noédulos de grafito se mantiene constante, independientemente del tiempo de
austemperizado considerado. Este comportamiento se debe a que el modelo no considera
el intercambio de carbono entre los ndédulos de grafito y la matriz metalica durante las
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transformaciones ausferritica y martensitica. Por otro lado, la fracciéon volumétrica de
subunidades de ferrita aumenta a medida que lo hace el tiempo de austemperizado.
Un comportamiento opuesto se observa en la evolucion de la fraccion de martensita.
La evolucién de la austenita presenta un maximo para un tiempo de austemperizado
proximo a los 80min.

Comparando la fracciéon de austenita obtenida en la simulacion con la medida en los
ensayos experimentales, se observa que el modelo representa correctamente la evoluciéon
de dicha fase. Para tiempos muy cortos de austemperizado, cuando la fraccion de
subunidades de ferrita es practicamente nula, la fraccién de austenita computada es
més elevada que la experimental. Para tiempos de austemperizado mayores, cuando
s6lo se desarrolla la transformacion ausferritica durante el enfriamiento de la probeta
(no se forma martensita), el modelo predice mejor el valor de dicha fraccion. El
comportamiento de la evoluciéon de la fraccién volumétrica de austenita en funcion del
tiempo de austemperizado, observada tanto en las simulaciones como en los ensayos
experimentales, es similar a la observada en el analisis de sensibilidad 2 del Capitulo 6.
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Figura 7.9: Fracciones volumétricas de fase al final del tratamiento de austemperizado, en funciéon
del tiempo de austemperizado, para los ensayos: (a) E1, (b) E2 y (c) E3.
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7.3. Caso de estudio

Con la finalidad de mostrar la potencialidad de la herramienta computacional
presentada, se estudia numéricamente el tratamiento térmico de austemperizado de
tres pasos de una pieza de aplicacion automotriz denominada munén de direcciéon. Esta
pieza es un elemento de seguridad, ya que forma parte de los sistemas de suspension y
de transmision de los vehiculos livianos de tracciéon delantera. Una pieza similar pero
sometida a un tratamiento de austemperizado in situ fue analizada mediante ensayos
experimentales por Mendez et al. [Mendez et al., 2015].

Se considera que el munén de direccion esté fabricado con la fundicién de hierro
nodular presentada en la referencia [Batra et al., 2007| y aqui denominada M1 (ver
tablas 7.3 y 7.4). De esta forma los parametros de los modelos de las transformaciones
ausferritica y martensitica son conocidos.

Se considera que la microestructura inicial es la misma en todo el volumen de
la pieza. El austenizado se realiza a 900°C' durante 60min y el austemperizado se
realiza a 350°C'. Se analizan tres casos que difieren en el tiempo de austemperizado.
Los tiempos considerados son 8min, 60men y 120min, resultando una composicién de
la microestructura diferente para cada uno de ellos.

Modelado

Para este estudio se utiliza el programa de elementos finitos Abaqus, al cual se
le incorpor6 el modelo metalargico mediante subrutinas de usuario (ver Apéndice
C). La pieza se modela utilizando una geometria tridimensional, que es mallada con
263.243 tetraedros lineales del tipo C3D4T (nomenclatura de Abaqus), ver figura 7.10.
El nimero de elementos se determiné realizando un anélisis de convergencia de los
resultados para los problemas térmico y mecéanico.

(b)

Figura 7.10: Munon de direccion: (a) geometria modelada y (b) malla de elementos finitos.
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En el problema mecanico se restringieron seis grados de libertad para evitar
el movimiento de cuerpo rigido de la pieza. En el problema térmico se aplicaron
en las superficies externas de las piezas las condiciones de borde para modelar el
intercambio de calor por conveccidén-radiaciéon. El coeficiente de transferencia de calor
es h = 70J/(sm* °C) durante todo el calentamiento y durante el enfriamiento
desde la temperatura de austemperizado hasta la ambiente; mientras que es igual a
h = 400J/(sm? °C) durante el enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta
la de austemperizado.

Las propiedades térmicas y mecanicas de la fundicién de hierro nodular se muestran
en las tablas A.1 y A.2 del Apéndice A. En el modelo metaltrgico, tanto los nédulos
de grafito como las colonias de perlita son agrupados en una tunica familia (nfamg = 1
y nfamc = 1). El conteo de noédulos de grafito por unidad de volumen, el espaciado
interlaminar de la perlita y los parametros de los modelos de las transformaciones
ausferritica y martensitica son los determinados anteriormente para el material M1
(Nyet, = 5,2210%nod/m?, ips; = 0,52107°m, k; = 8210, ky = 4,72103J/mol y
¢y = 0,006).

Resultados

Debido a la geometria de la pieza, no existe una gran diferencia en la evolucion
de la temperatura en sus distintos puntos. En la figura 7.11 se presenta la evolucion
de la temperatura de los puntos 1 y 2 (ver figura 7.10) durante todo el tratamiento
térmico; siendo estos puntos los que presentan la mayor diferencia de temperatura
entre si. Comparando la evolucion de la temperatura en esta pieza con la de la probeta
del ensayo con distintos tiempos de austemperizado (ver figura 7.8), se observa que
el tiempo requerido para alcanzar la temperatura de austenizado en toda la pieza es
25min mayor en el munén de direccion que en la probeta; debiéndose esta diferencia a
las caracteristicas geométricas de munon.
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Figura 7.11: Evolucién de la temperatura en los puntos 1 y 2 del munén de direccion.
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Como consecuencia de la mencionada similitud de la evolucién de la temperatura
en los distintos puntos, no se presenta una gran diferencia en la evolucién de las
fases entre las distintas regiones de la pieza. En la figura 7.12 se muestra la fraccion
volumétrica de subunidades de ferrita al final del tratamiento térmico para un tiempo
de austemperizado de 60min, observiandose que dicha fracciéon es practicamente la
misma en toda la pieza.

sbviz2

(Avg: 100%)
+3.983e-01
+2.973e-01
+3.963e-01
+3.953e-01
+3.943e-01
+3.934e-01
+3.924e-01
+3.914e-01
+3.904e-01
+32.894e-01
+3.884e-01
+3.874e-01
+3.865e-01

Figura 7.12: Fraccion volumétrica de subunidades de ferrita, al final del tratamiento térmico, para
un tiempo de austemperizado de 60min.

En la figura 7.13 se presentan las fracciones volumétricas de fase al final del
tratamiento térmico en funcion del tiempo de austemperizado, en el punto 1 de la
pieza. Se observa que a medida que el tiempo de austemperizado aumenta, disminuye
la fraccion de martensita y aumenta la fraccion de subunidades de ferrita; mientras que
la evolucion de la fraccion de austenita presenta un maximo para T4 = 60min.

Por tultimo, las deformaciones y tensiones residuales de la pieza al final del
tratamiento térmico, para los tres tiempos de austemperizado considerados, se
presentan en las figuras 7.14 y 7.15. Se observa que las deformaciones varfan con el
tiempo de austemperizado, porque la densidad final de la pieza varia con las fracciones
finales de fase. Cuando la matriz tiene una gran cantidad de martensita, lo que ocurre
para un tiempo de austemperizado de 8main, la pieza se expande; mientras que para
los otros tiempos analizados, la matriz de la pieza esta formada principalmente por
subunidades de ferrita y austenita y, por lo tanto, se contrae; produciéndose la mayor
contracciéon para un tiempo de austemperizado de 60min. En cuanto a las tensiones
residuales, se observa que éstas no presentan grandes variaciones con el tiempo de
austemperizado. Esto se debe a que las tensiones son ocasionadas por las deformaciones
generadas durante el rapido enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta
la de austemperizado.
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Figura 7.13: Fracciones volumétricas de fase en el punto 1 del munén de direccion, al final del
tratamiento térmico, en funciéon del tiempo de austemperizado.
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Figura 7.14: Distribucién de las deformaciones al final del tratamiento térmico para un tiempo de
austemperizado de: (a) 8min, (b) 60min y (c) 120min.
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Figura 7.15: Distribucién de las tensiones residuales, en M Pa, al final del tratamiento térmico para
un tiempo de austemperizado de: (a) 8min, (b) 60min y (c) 120min.
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Capitulo 8

Conclusiones y lineas futuras de
trabajo

8.1. Principales desarrollos presentados en esta tesis

En la presente tesis se propuso un nuevo modelo computacional para la simulacion
del tratamiento térmico de austemperizado de tres pasos de una fundicién de hierro
nodular. El modelo plantea la resolucion acoplada de los problemas térmico, mecanico y
metalirgico. Los problemas térmico y mecanico se resuelven en la escala macroscopica
cuyas ecuaciones de gobierno son resueltas mediante las técnicas de elementos finitos
y de diferencias finitas. El problema metaltargico se resuelve en la escala microscopica
y la microestructura es representada a través de elementos de volumen representativo.

Las principales caracteristicas del nuevo modelo son:

= El tratamiento térmico de austemperizado se modela teniendo en cuenta los
siguientes aspectos: (a) composicién quimica y microestructura inicial de la
fundicion de hierro nodular, (b) tiempos y temperaturas del tratamiento térmico
y (¢) tamano y geometria de la pieza.

= El modelo metaliirgico contempla la evoluciéon de la microestructura, a lo largo
de todo el tratamiento térmico, mediante el empleo de modelos de cambios de
fase para las transformaciones eutectoide inversa, ausferritica y martensitica.

Modelo de la transformacion eutectoide inversa:

- Microestructura inicial compuesta por nédulos de grafito, que pueden
ser de distintos tamanos, y una matriz metalica que puede ser ferritica,
perlitica o ferritica-perlitica (con distintas fracciones de ferrita y
perlita).
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Modelo

Modelo

La austenita formada a partir de la ferrita y de los nédulos de grafito
nuclea instantaneamente en forma de halo en la superficie de los nodulos
de grafito. El crecimiento esta gobernado por la difusién de carbono.

La austenita formada a partir de la perlita nuclea instantaneamente en
forma de lamina en la intercara ferrita-cementita. El crecimiento esté
gobernado por la difusiéon de carbono.

de la transformacion ausferritica:

Microestructura inicial compuesta por nédulos de grafito, que pueden
ser de distintos tamanos, y una matriz completamente austenitica.

La formacion de las subunidades de ferrita se modela como un proceso
de nucleaciéon continua y de crecimiento displacivo.

Las regiones en las cuales las subunidades se forman son: (a) la superficie
de los nodulos de grafito y (b) las puntas de las subunidades de ferrita
existentes.

La ley de nucleacion tiene dos pardmetros que deben ser ajustados con
datos experimentales.

Se contempla la evolucion de las fracciones y de las concentraciones de
carbono de distintas regiones de austenita.

de la transformacion martensitica:

La formacion de martensita tiene en cuenta las diferentes
concentraciones de carbono de las distintas regiones de austenita.

El modelo tiene en cuenta la caracteristica adifusional de la formacion
de martensita. También tiene en cuenta que la fracciéon de martensita
depende de la temperatura del material y no del tiempo.

La ley de la evolucion de la fraccion de martensita, respecto de la
temperatura, tiene un pardmetro que debe ser ajustado con datos
experimentales.

Conclusiones

En esta tesis se ha modelado el tratamiento de austemperizado de tres pasos de la

fundiciéon de hierro nodular y se ha logrado predecir la evolucién de la microestructura
del material y de las tensiones y deformaciones de la pieza mediante la simulacién,
en forma continua, de la totalidad del proceso; cumpliéndose asi el objetivo general
planteado.

Se alcanzaron también los objetivos especificos propuestos. Con respecto a los

mismos y en correspondencia con cada uno de ellos se concluye lo siguiente:

1. Se modelaron los cambios de fase que ocurren durante el tratamiento de
austemperizado; la representacion de cada uno se hizo de manera tal de posibilitar
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la relacion entre ellos y la simulaciéon continua del proceso. Las conclusiones mas
importantes son las que se presentan a continuacion.

= Las transformaciones eutectoide inversa estable y metaestable tienen
distintas velocidades, siendo la transformacién eutectoide inversa
metaestable la de mayor velocidad. Considerando el desarrollo de ambas
por separado es posible captar el efecto que tienen los distintos tipos de
matrices iniciales en el desarrollo de la etapa de austenizado.

» Debido a la naturaleza de la transformacion ausferritica (mecanismo de
crecimiento displacivo) la nucleacion de las subunidades de ferrita tiene
un rol muy importante en el desarrollo de dicha transformacién, porque
el tiempo de incubacién de las subunidades es mucho mayor que el tiempo
de crecimiento. La ley de nucleacién utilizada en el modelo propuesto tiene
en cuenta la nucleacion de subunidades en la superficie de los nédulos de
grafito y en las puntas de las subunidades existentes, lo que permite tener
en cuenta: a) el efecto del tamano de los nédulos de grafito y b) el efecto de
la nucleacion autocatalitica.

= Kl desarrollo de la transformacion martensitica depende principalmente
de la concentracion de los elementos de aleacion de la austenita. La
homogeneizacion de la concentracion de carbono en la austenita, que ocurre
a la temperatura de austenizado, y la transformacion ausferritica modifican
la concentracion y la distribucion del carbono en la austenita.

2. El modelo del austemperizado de tres pasos desarrollado fue implementado en
un programa de elementos finitos académico y tiene en cuenta los problemas
térmico, mecénico y metalturgico involucrados en el tratamiento. Las interacciones
consideradas entre los tres problemas tienen un rol muy importante en la
modelizacién porque permiten considerar los principales aspectos del tratamiento
térmico de austemperizado, tales como: el inicio de las transformaciones de fase a
las temperaturas correspondientes, la variacion de la evolucion de la temperatura
ocasionada por el calor latente de los cambios de fase y las variaciones de las
dimensiones de la pieza producidas por los cambios de temperatura y de fase.

3. Con respecto al objetivo de wvalidar el modelo utilizando resultados
experimentales, se concluye que la evolucion de la temperatura es bien
representada, al igual que la variacion dimensional de la pieza. Luego de
un correcto ajuste de los parametros del modelo metalurgico, los tiempos de
austenizado y austemperizado son correctamente predichos, pudiéndose captar
adecuadamente el efecto del conteo de nodulos de grafito y de la temperatura
de austemperizado sobre la cinética de la transformacion ausferritica, indicando
que la ley propuesta para la nucleacién representa correctamente la nucleacion
de las subunidades en la superficie de los nodulos de grafito y en las puntas
de las subunidades. Cuando la transformaciéon ausferritica no se desarrolla por
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completo, el modelo puede predecir correctamente las fracciones de las distintas
fases al final de tratamiento de austemperizado (subunidades de ferrita, austenita
y martensita).

4. Se realiz6 un estudio de sensibilidad para evaluar el funcionamiento del modelo
y comprender el efecto de cada variable de entrada; del mismo se extraen las
conclusiones que a continuacién se detallan.

= Los tiempos del tratamiento térmico dependen de varios factores entre los
cuales se encuentran la geometria y el tamano de la pieza. A medida que
la pieza es de mayor tamano, aumenta el tiempo minimo requerido para el
austenizado. Para una misma geometria y un mismo tamano de la pieza, el
tiempo minimo requerido de austenizado disminuye al incrementar tanto el
conteo de nédulos de grafito como la temperatura de austenizado; mientras
que el tiempo minimo requerido para que la transformacion ausferritica
finalice disminuye al incrementar tanto el conteo de nédulos de grafito como
la temperatura de austemperizado.

» Cuando la transformacion ausferritica se desarrolla por completo, la
fraccion en volumen de subunidades de ferrita disminuye al incrementar las
temperaturas de austenizado y austemperizado, mientras que la fraccion
de austenita se comporta de manera opuesta. Bajo esta condicion de
tiempo de austemperizado no se desarrolla la transformacién martensitica.
Cuando el tiempo de austemperizado no es el suficiente como para que
la transformacion ausferritica se complete, se desarrolla la transformacion
martensitica. Mientras menor es el tiempo de austemperizado, mayor es la
fraccion volumétrica de martensita y menores son las fracciones volumétricas
de subunidades de ferrita y de austenita.

» La variacion de las dimensiones de la pieza al final del tratamiento térmico
depende principalmente del tipo de fases que componen a las matrices inicial
y final, tal como se observa en las simulaciones realizadas en este trabajo
para los distintos tamanos y geometrias de probetas. A medida que aumenta
la fraccion inicial de perlita, aumentan las dimensiones finales de la pieza;
un efecto similar ocurre a medida que aumenta la fraccién de martensita.

5. En relacion al objetivo de implementar el modelo metalirgico en el programa
de elementos finitos comercial Abaqus, se concluye que su implementacion a
través de subrutinas de usuario pudo ser realizada sin mayor dificultad. Con
este programa se simul6 el tratamiento térmico de una pieza de geometria
compleja para distintos tiempos de austemperizado. En dicha simulacion el
comportamiento de las fracciones volumétricas de subunidades de ausferrita,
austenita y martensita se correspondié con las observaciones experimentales
[Yescas, 2001, Batra et al., 2004, Batra et al., 2007, Fras et al., 2012].
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8.3. Contribuciones originales

El trabajo aqui presentado extiende el estado del arte actual referido a la simulacion
del tratamiento térmico de austemperizado de una fundicién de hierro nodular. Las
principales contribuciones originales de esta tesis son:

= Se ha simulado de manera continua el tratamiento térmico de austemperizado
de tres pasos de una fundicion de hierro nodular con un modelo acoplado
termomecanico-metaldrgico.

= Se han desarrollado ecuaciones para acoplar el modelo metalirgico con la
formulacion termomecanica.

= Se ha modelado el cambio de fase para la transformacion eutectoide inversa
teniendo en cuenta: (a) la cantidad total y la distribucion de tamano de los
nodulos de grafito y (b) una matriz inicial del tipo ferritica, ferritica-perlitica o
perlitica.

= Se ha modelado el cambio de fase para la transformacién ausferritica teniendo
en cuenta: (a) la cantidad total y la distribucion de tamano de los nodulos de
grafito, (b) evolucion de las fracciones de ausferrita y de subunidades de ferrita,
(c) nucleacion de las subunidades de ferrita en la superficie de los nodulos de
grafito y en las puntas de las subunidades existentes y (d) distintas regiones
en la austenita que tienen distintas concentraciones de carbono. A diferencia de
los modelos encontrados en la bibliografia, este s6lo tiene dos pardmetros a ser
ajustados.

= Se ha modelado de cambio de fase para la transformacién martensitica que tiene
en cuenta la microestructura resultante de la transformaciéon ausferritica.

8.4. Lineas futuras de trabajo

En los modelos propuestos se han aplicado distintas hipétesis simplificativas, cuya
eliminacion requiere de nuevas investigaciones al respecto. Los aspectos mas relevantes
son:

= Los modelos de cambios de fase propuestos no tienen en cuenta las
microsegregaciones dentro de los elementos de volumen representativo, es decir,
que la concentracion de los elementos de aleaciéon fue asumida homogénea en
la matriz metalica. Si bien esta simplificacion ha sido empleada en numerosos
modelos de cambios de fase desarrollados para la fundiciéon de hierro nodular,
experimentalmente se ha observado la influencia de las microsegregaciones tanto
en la determinaciéon de los sitios de nucleacién, como en la cinética de las
transformaciones de fases.
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= El modelo de cambio de fase de la transformacion ausferritica requiere
informacion de las dimensiones de las subunidades de ferrita. Como esa
informaciéon no se encontr6 en la literatura se utilizé la disponible para aceros
bainiticos. Se considera importante actualizar el modelo a medida que se lleven
a cabo nuevas investigaciones sobre la caracterizacion de dichas subunidades.

= El modelo utilizado para calcular las deformaciones por cambios de temperatura
y de fase tiene en cuenta caracteristicas microestructurales como las fracciones
de fase y sus densidades, pero no considera la interacciéon mecanica entre fases.
La utilizacion de modelos mas sofisticados permitiria tener en cuenta fenémenos
como el despegue entre el ndédulo de grafito y la matriz metalica.

» El modelo mecéanico considera que las propiedades constitutivas de las fundicion
de hierro nodular son independientes del tipo de microestructura. Se ha reportado
experimentalmente que el tipo de matriz metalica influye en el modulo de
elasticidad y en la tension de fluencia del material, hecho que cambiaria la
respuesta mecanica del material sobre todo cuando se produzcan tensiones
proximas a la tension de fluencia.

Por otro lado, durante el desarrollo de esta tesis han surgido nuevas ideas que
extenderian el uso del modelo propuesto, las cuales se presentan a continuacion:

= Durante el enfriamiento desde la temperatura de austenizado hasta la de
austemperizado no se ha considerado el desarrollo de la transformaciéon
eutectoide. En los ensayos experimentales utilizados para la validaciéon no
se produjo dicha transformaciéon porque se superd la velocidad critica de
enfriamiento. En piezas de mayor tamano, como las que comtinmente se utilizan
en la industria automotriz, no siempre es posible superar dicha velocidad en todos
los puntos de la pieza. Con el fin de mejorar el caracter predictivo del modelo
en tales casos, se propone implementar un modelo de cambio de fase para la
transformacion eutectoide.

» Experimentalmente se estd desarrollando un tratamiento termomecénico de
austemperizado, en el cual mediante una gran deformaciéon de la fundicion
nodular a elevada temperatura, se logra una microestructura més refinada. El
modelo metaltargico propuesto requeriria de nuevos modelos de cambios de fase
porque el acoplamiento entre los modelos metalirgico-mecénico, en tales casos,
es bidireccional.
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Apéndice A

Propiedades de la fundicién de hierro
nodular

A.1. Densidades de las fases

A continuacion se presentan las densidades de las fases que componen a la fundicién
de hierro nodular.

Las densidades de la ferrita, la austenita y la cementita, en kg/m?, son calculadas
con las ecuaciones presentadas en la referencia [Miettinen, 1997]:

po =T875,96 — 0,297T — 5,622107°T2 4 (—206,35 + 0,00778T
+1,47221075T*)C,, + (—8,58 + 1,229x10 3T + 0,852x10~ 71>
4 0,018367Cr,)Cry + (—0,22 — 0,472107*T — 1,8552x10 "T*
+0,104608Nio) Nio — 36,8657, — 7,24Mn, + 30,78 Mo,

(A.1)

py =8099,79 — 0,5067 + (—118,26 + 0,00739T")C,
+ (=7,59 + 3,4222107°T — 5,3882107"T* — 0,014271C'r,)Cr,
+ (1,54 — 2,267x107°T — 11,26210™"T? + 0,062642Ni,) Ni,,
— 68,2457, — 6,01Mn., + 12,45Mo,

(A.2)

po = 7686,45 — 0,06637 — 3,12210*T*> (A.3)

donde C;, C'r;, Ni;, Si;, Mn; y Mo; son las concentraciones de carbono, cromo, niquel,
silicio, manganeso y molibdeno, respectivamente, con ¢ = a y 7. Las concentraciones
son en Y%peso y la temperatura T se expresa en °C.

La colonia de perlita esta formada por laminas de ferrita y cementita. Por tal
motivo, la densidad de la perlita puede evaluarse con la siguiente ecuacion:
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P = Tospo + (1 = fosp)pa (A.4)

donde fy/, es la fraccién de volumen de la cementita respecto del volumen de perlita.

La densidad del grafito, en kg/m?, es calcula a través de su coeficiente de expansion
térmica secante oy,

PaGr
o 2 A5
PG = 1 3a5, (T — T,) (A.5)

donde af,,, en 1/°C, es calculado en funcion de la temperatura 7', en °C, utilizando la
ecuacion presentada en la referencia [Tsang et al., 2005]:

g, =4,062107°(0,853157 + 4,26564210~*T

A6
—1,428492107T?) (8.6)

La densidad de la martensita, en kg/m?, es calculada a través de la densidad de su
celda atomica:

me,

Pm = CU (A.7)

Ve,

donde mc,, = 2mar. es la masa de la celda unidad de la martensita (igual a dos veces la
masa del d&tomo de hierro), ve,, = ap®cp es el volumen de la celda unidad que depende
de sus dos parametros de red (ap y ¢p) y cu es una constante utilizada para hacer
cambios en la unidad de la densidad.

Los parametros de red de la celda unidad de la martensita dependen de la
temperatura y de la concentracion de carbono. Cuando la concentraciéon de carbono es
distinta de cero, la celda unidad es tetragonal centrada en el cuerpo; mientras que si
es igual a cero, la celda es cuibica centrada en el cuerpo con ap = cp. Los pardmetros
de red, en funcion de la temperatura T', en °C, y de la concentracién de carbono, son
calculados con el modelo propuesto en la referencia [Rammo and Abdulah, 2006]:

ap = [1+(T—T,)(frpeal, + frcas)] {4\7736 e [4TF6/\/§ _45;{?)(7”% *ro) } (A.8)

/3 4210

donde rg. y 7 son los radios atomicos del hierro y del carbono, respectivamente,
frre v fre son las fracciones atomicas de hierro y de carbono en la austenita, y
xo es el nimero de atomos de carbono cada 100 &tomos de hierro. Por otro lado, el

ep = [1+ (T = T,)(Frreay + froad) {4 0 [2“””6 + 7o) — drre/ V3 } (A.9)
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A.2. Concentraciones de carbono de las fases

coeficiente de expansion térmica secante del carbono (o) es calculado con la ecuacion
A.6 y el coeficiente de expansion térmica secante de la martensita sin carbono (a?)) es
calculado en funcion de la temperatura T', en °C, con la siguiente ecuaciéon la cual fue
desarrollada en esta tesis tomando como base el trabajo presentado por Van Bohemen
[Van Bohemen, 2013| para el calculo de la expansion térmica de la ferrita:

o9 T + 273 T, + 273
S: 1 J— —_ _— A.l
o= nof s gl e (- TR ) —ew (< BGR)[) o

donde B, = 1,782107° es una constante y ©% = 305K es la temperatura de Debye
para la ferrita.

A.2. Concentraciones de carbono de las fases

Las concentraciones de carbono de equilibrio c,/q ¥ ca/y, en %peso, son evaluadas
utilizando las ecuaciones propuestas por Lacaze et al. [Lacaze and Gerval, 1998], en las
cuales la temperatura 71" se expresa en °C"

Cyja = 18,76 — 4,1122107°T + 2,262107°T* + 0,1255i (A.11)

Cafy = 6,72107% = 52107°T% — 2,82107°T + (1,22107°T% — 4,52107°)Si  (A.12)

La concentracion de carbono de equilibrio ¢,,q, y la concentracion de carbono ¢, ,,
en %peso, son calculadas con las ecuaciones presentadas por Chang [Chang, 2003], en
las cuales la temperatura T se expresa en °C":

¢y =3,072 = 0,0016T — 0,245 — 0,161 Mn — 0,115Ni + 0,25Cu

A13
+0,06Mo + 2,69Cr ( )

cy6r =0,3352107°T + 1,61210°T2 + 0,006 Mn — 0,115

| (A.14)
—0,07Ni+0,014Cu — 0,3Mo — 0,435

Como alternativa se utiliza la ecuaciéon presentada por Boeri [Boeri, 1989] para
calcular la concentracion de carbono de equilibrio ¢, g, en %peso, en funcion de la
temperatura T', en °C, que al igual que las utilizadas para calcular ¢,/ y ca/y s6lo
tiene en cuenta la influencia de la concentracion de silicio:

(1,5 — 0,2165%)
(354,6 + 6,551)

¢y = (T — 1154,6 — 6,554) +2,1—0,2165i (A.15)
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La concentracion de carbono de equilibrio c,/9, en %peso, es calculada con la
ecuacion propuesta por Kapturkiewicz et al. [Kapturkiewicz et al., 2005], en la cual
la temperatura 1" se expresa en °C":

T — 485,08

Al
314,18 (4.16)

Cy/o =

A.3. Coeficientes de difusion de carbono en las fases

Los coeficientes de difusion de carbono de la ferrita D, y de la austenita D,,
en m?/s, son calculados con las expresiones presentadas por Kapturkiewicz et al.
|[Kapturkiewicz et al., 2003], en las cuales la temperatura 7" se expresa en °C"

—7.58210"
D, =7,92107" ’ A17
e [8,314472(T +273) (A-17)
—1.2210°
D, =1,67z107° ’ A.18
v = BOIEEE EEP [8,314472(T +273) (A.18)

A.4. Temperaturas

Las temperaturas mayor (7) y menor (7,,) del campo trifasico del sistema estable
Fe-C-Si son calculadas, en °C, utilizando las ecuaciones presentadas por Ghergu et
al. |Ghergu et al., 2012], estando la concentracion de los elementos de aleacion de la
fundicion en %peso:

TO = 739 4 31,581 — 7,7Cu — 18,7Mn + 3,3Mo — 10,7Cr — 26Ni (A.19)

T, = 739 + 18,45 + 25i* — 14Cu — 45Mn + 2Mo — 24Cr — 275N (A.20)
Las temperaturas mayor (7)) y menor (7)) del campo trifasico del sistema
metaestable Fe-C-Si son calculadas, en °C', utilizando las ecuaciones presentadas

por Ghergu et al. |Ghergu et al., 2012|, estando la concentracion de los elementos de
aleacion de la fundiciéon en %peso:

T0 = 727 4 30,0757 — 1,98542 — 10,7Cu — 13,7Mn + 9,3Mo + 24,3Cr — 12Ni (A.21)
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T, = 727 + 21,657 + 0,0235i* + 8 Mo + 13Cr — 21Cu — 25Mn — 33Ni (A.22)

La temperatura de comienzo de la transformacion ausferritica es evaluada, en
°C', utilizando la ecuaciéon presentada en la referencia [Bhadeshia, 2001|, estando la
concentracion de los elementos de aleacion de la austenita en %peso:

Tas = 830 — 270c,, — 90Mn — 37Ni — 70Cr — 83 (A.23)

La temperatura de comienzo de la transformaciéon martensitica para ambas regiones
de austenita es evaluada, en °C', utilizando la ecuaciéon presentada en la referencia
|Grange and Stewart, 1945|, estando la concentracion de los elementos de aleacion de
la austenita en %peso:

Tuss,., = 538 — 361c,,., — 38,9Mn — 38,9CT — 19,4Ni — 27,8 Mo (A.24)

donde c,,,, es la concentracion de carbono en la austenita para las regiones de bloques
y de halos.

A.5. Propiedades térmicas y mecanicas

Temperatura Conductividad Calor especifico

[°Cl [W/(m°C)] [//(kg°C)]

20 44.1 500

280 44.1 612

420 40.9 672

560 37.1 732

700 33.6 750

840 28.1 758

980 22.5 786
Calor Ly, = 32104 Loy = 1,2210%

latente [J/kg| Lo = 1,22010*

Tabla A.1: Propiedades térmicas de la fundicién de hierro nodular
[Kapturkiewicz et al., 2005, Celentano et al., 2013, Lacaze and Gerval, 1998|.
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Temperatura Médulo de Tensiéon de

[°C] Young [MPa] fluencia [M Pa]
20 163471 260
100 163113 255
200 160174 250
300 151650 230
400 135276 210
500 110898 135
600 81386 60

700 52021 50

720 46668 48

750 44267 45

770 43788 42

800 44356 40

830 45935 37

850 42935 35

900 35435 30

1000 28435 20

Coeficiente de Poisson v=0.33
Param. endurecimiento ~ AP=300M Pa nP=0.22

Tabla A.2: Propiedades mecanicas de la fundiciéon de hierro nodular [Celentano et al., 2013].
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Apéndice B

Ajuste del modelo de cambio de fase
de la transformaciéon ausferritica

Los pardmetros del modelo de la transformaciéon ausferritica k; y ko se obtienen
mediante el ajuste de los resultados del modelo con los resultados experimentales. Para
realizar este ajuste se utiliza un método iterativo basado en minimos cuadrados, cuyo
diagrama de flujo se encuentra en la figura B.1.

En cada iteracion it se simula el tratamiento térmico de austemperizado para
distintos valores de los pardametros ki, 'y ko, . Los valores de estos parametros varian
en el siguiente rango klmm“ < klm < k;lmw“ v ko < k;gm < ]fgm(mit. Estos
rangos tienen nkl y nk2 intervalos, con un valor de Aky,, = (ki,,,, — ki /nkl
y Akzit = (kQ'mazit - k’gmmzt)/nl{ﬁ

Los parametros ky y ko deben ser ajustados de tal manera que sus valores no
dependan de conteo de nédulos de grafito ni de la temperatura de austemperizado. Para
lograrlo, para cada ki, y ko, ~se simulan nens tratamientos térmicos, teniendo cada
uno de ellos distintas combinaciones de valores de la temperatura de austemperizado
y de conteo de nédulos de grafito. Para una combinacion dada de ki, y ko, , la suma
de las diferencias al cuadrado se calcula con la siguiente ecuacion:

Sdcitm‘ = Z [Z(Tml - rez)zl (Bl)
k

k=1 =1

mingy

Tt )

donde nens es el nimero de configuraciones de ensayos considerados para realizar el
ajuste, nres es el nimero de resultados considerados para realizar el ajuste, y 1y,
y 7, son los resultados del modelo y del experimento, respectivamente. El ntimero de
resultados nres tiene que ser lo suficientemente elevado como para que el modelo pueda
ser ajustado correctamente para todo el desarrollo de la transformacion ausferritica.
Los valores 6ptimos de los parametros resultantes de cada iteracion (ki, v ka,,)
se determinan considerando que éstas minimizan a sdci,;. Una vez encontrados los
parametros 6ptimos, se define el rango de variaciéon de los pardmetros para la proxima

iteracion de la siguiente manera ki, .~ = ki, + Dk, ki, = ki, — Ak,
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= kg, + Ak, ¥ K2,y = Ko, — Akg,,. Es importante remarcar que en cada
iteracion se va acotando la region de busqueda del valor 6ptimo de cada parametro.
El ntimero méximo de iteraciones it,,,, tiene que ser lo suficientemente elevado para
asegurar que los valores de los pardmetros obtenidos estén en convergencia.
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Figura B.1: Diagrama de flujo del algoritmo propuesto para calcular los parametros del modelo de la
transformacion ausferritica ki y k.
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Apéndice C

Implementacion del modelo del
tratamiento térmico de
austemperizado en Abaqus

C.1. Descripciéon general de la implementacion

El tratamiento térmico de austemperizado de una fundicién de hierro nodular puede
ser simulado utilizando el programa de elementos finitos comercial Abaqus. Para ello es
necesario implementar el modelo metaltrgico propuesto en esta tesis en dicho programa
acoplandolo a su modelo coupled temp-displacement mediante el uso de subrutinas de
usuario.

El modelo coupled temp-displacement resuelve las ecuaciones de los problemas
térmico y mecanico simultaneamente. El acoplamiento no lineal entre ambos problemas
se resuelve utilizando el método de Newton [Dassault, 2010], al igual que en el programa
de elementos finitos académico (ver ecuacion 4.16). Las ecuaciones utilizadas para tener
en cuenta las interacciones entre problemas se describen a continuacion.

La modificacién de la historia térmica debida a los cambios de fase se tiene en cuenta
mediante el flujo de calor r generado o absorbido en tales casos (energia térmica por
unidad de tiempo y volumen). Este flujo es calculado en cada punto de integracion
mediante la siguiente ecuacion:

r= p(La—>'Y .f’ys + Lp—>'7 f’ym + L’y—>a fap) (Cl)

El flujo de calor es introducido al programa mediante la subrutina de usuario
HETV AL, en la cual FLUX (1) =r.

El modelo constitutivo utilizado para la fundicién de hierro nodular en el problema
mecéanico es el elastoplastico perfecto. El médulo de elasticidad y la tensién de fluencia
son introducidos al programa como dependientes de la temperatura.

Las deformaciones debidas a los cambios de temperatura y de fase se tienen en
cuenta mediante el denominado incremento de deformacion térmica. Considerando una
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deformacion macroscopica isotropica, el tensor de incremento de la deformacion térmica
es calculado en cada punto de integraciéon utilizando el modelo propuesto por Christien
et al. [Christien et al., 2013|, cuya ecuacion es la siguiente:

A6th _ P, pt;nAwt — fmc 1 (02>
3\ PEAc P

donde p™e, pi™S, y p™ son las densidades macroscopica del material (teniendo en
cuenta su microestructura) al comienzo del tratamiento térmico, para un tiempo ¢t — At
y para un tiempo t, respectivamente. Ademas, 1 es el tensor unitario.

Este tensor de deformacion es introducido al programa mediante la subrutina
de usuario UFXPAN, en la cual, debido a que la deformacion es isotropica,
EXPAN(1) = At

La implementacion del modelo metalargico en Abaqus se realiza mediante la
subrutina de usuario USDFLD. A lo fines de simplificar la estructura de la misma
se introduce una subrutina por cada modelo de cambio de fase. Como se observa
en el diagrama de flujo de la figura 4.3, es necesario contar con el valor de la
temperatura dentro de la subrutina USDF LD. Como la temperatura no es una variable
de entrada de esta subrutina, esta variable se obtiene utilizando la subrutina de usuario
GETV RM.

Las variables del modelo metalargico son almacenadas en el arreglo STATEV.
Ademas, este arreglo permite enviar informaciéon del modelo metalirgico a las
subrutinas UFXPAN y HETV AL. Las variables metalturgicas son inicializadas,
en sus valores correspondientes, utilizando la subrutina de usuario SDVINI. En
esta subrutina se introdujeron subrutinas destinadas al calculo de los wvalores
iniciales de algunas de las variables. Para controlar la correcta asignacion de los
valores de determinadas variables metalturgicas, se utiliza la subrutina de usuario
STDB _ABQERR. En el caso de una asignacion incorrecta, esta subrutina detiene
la simulacion y genera un mensaje de error en el archivo *.dat.

C.2. Entrada de datos

Los datos de entrada para el modelo térmico y mecanico se introducen mediante el
archivo *.inp de Abaqus. Los datos de entrada para el modelo metaltrgico se introducen
mediante un archivo denominado parameters.input, que se incluye en las subrutinas
utilizadas para la implementacion del modelo metaltargico y para la implementacion de
las interacciones entre los problemas térmico, mecénico y metaltargico.

A continuacion se presenta el archivo de entrada del modelo metalirgico utilizado
para el caso de estudio presentado en el Capitulo 7.

REAL*8,PARAMETER ::
c- ambient temperatures [2C]
Tamb=20.DO
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c- chemical composition [wt]
,C=3.48

,Mn=0.
,Cr=0.
.016
,Cu=0.
,Ti=0.
,Mo=0.
,Sn=0.

,Ni=0

22
05

6

04
03
0079

,V=0.012

,A1=0.
,8i=2.

02
028

c- initial microstructure (matrix)
,vEFini=0.40 !
,vfPini=0.60 !

ferrite
perlite

c- initial microstructure feature
,eip=0.5E-5 !
,denvngr=5254 !

c- latent heat [J/kgl]
,hlf=1.2E4 !
,hlp=3.E4 !

,hlfp=

1.2E4 !

c- ausferritic model
,ck4=8.E15 !
,ckb5=4.7E3 !

c- martensitic model
,€c2=0.006 !

[m]
[nodules/mm3]

ferrite
pearlite
ferrite platele

k1 or k4
k2 or k5 [J/moll]

martensitic parameter

C.3. Subrutinas desarrolladas

La implementaciéon del modelo metaltirgico y de las interacciones entre los modelos
térmico, mecanico y metalturgico, se realiz6 en Abaqus mediante subrutinas de usuario
propias del programa y subrutinas aqui propuestas.

Las subrutinas utilizadas son las siguientes:

C.3. Subrutinas desarrolladas

» STATEV: inicia las variables utilizadas en el modelo.

» USDFLD: resuelve los modelos de cambio de fase.

» HETVAL: calcula el calor latente de los cambios de fase.

s UEXPAN: calcula los cambios de volumen generados por los cambios de

temperatura y de fase.

= BLOARRSIZE: dimensiona el arreglo en el cual se almacenan las variables del

modelo.

s INIDATA: calcula los valores iniciales de algunas variables del modelo.
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» SGMAXBHA: calcula la maxima energia libre disponible para la nucleacion de
las subunidades de ferrita.

s DENSITY: calcula la densidad de las fases.

= SOLSOLI1: resuelve el modelo de cambio de fase para la transformacion eutectoide
inversa y para el proceso de homogeneizaciéon de la concentracion de carbono en
la austenita.

= SOLSOL2: resuelve el modelo de cambio de fase para la transformacion
ausferritica.

» SOLSOL3: resuelve el modelo de cambio de fase para la transformacion
martensitica.

A continuacién se encuentra el codigo fuente, en lenguaje fortran, de las subrutinas
mencionadas:
ccccececececececececececececececceecececececececececeececcccecceccecceccceccececceccecccccccccecceccccccce

¢

C Initialization of variables

C
cceececececececececececceccececececececececececeeeccecccceccecceccececcceccecccecececececececcecececceccccce
C

¢

C
ccceecececececececececcececececececececececececeeecceccecccceccecececececcecececceccececececcecececceccccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

¢ccececeeeececececceeecececcceceececcceccecececccccececccccceccccccccccccceccccccce

SUBROUTINE SDVINI (STATEV,COORDS,NSTATV,NCRDS,NOEL,NPT,
1 LAYER ,KSPT)

IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC’

INCLUDE ’parameters.input’

DIMENSION STATEV(NSTATV),COORDS (NCRDS)

cc-- size of array block
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,6NVM3,NOV)

cc-- initial data
call inidata(vfGri,vfFi,vfPi,vifCmi,TempTP,denGri,
denMxRef ,denT)

cc-- constant incubation model (ausferritic transformation)
call sgmaxbha(Si,Mn,Cr,Ni,Cu,Mo,ako,akl,ak2)

cc-- general variables
icheck=0
icheck=icheck+1 IrvfGr
STATEV (icheck)=vfGri
icheck=icheck+1 I'vfFs
STATEV (icheck)=vfFi
icheck=icheck+1 ! vfds
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! vfP
STATEV (icheck)=vfPi
icheck=icheck+1 ! vfCm
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STATEV (icheck)=vfCmi

icheck=icheck+1 ! vfFm
STATEV (icheck)=vfPi-vfCmi
icheck=icheck+1 ! vfdm
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! ufAf
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! vfAh
STATEV (icheck)=0.D0O
icheck=icheck+1 ! vfd
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! free
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! vfFp
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! vfdb
STATEV (icheck)=0.D0O
icheck=icheck+1 ! cldav
STATEV (icheck)=0.D0O
icheck=icheck+1 ! cdR
STATEV (icheck)=1.4D0
icheck=icheck+1 ! vfdusf
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! uflM
STATEV (icheck)=0.D0O
icheck=icheck+1 ' vfMfb
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! vfMh
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! cGammablockav

STATEV (icheck)=0.DO0O

pi=4.DO*datan (1.DO0)

NSETGR=1 ! (one graphite set)

do ISETGR=1,NSETGR
grndenl=denvngr ! from parameters.input
grnden=1.D9*grndenl
viGrset=viGri ! from parameters.input

viGrsi=vfGrset
RGri=(3.DO*vfGrsi/(4.DO*pi*xgrnden))**(1.D0/3.D0)

icheck=icheck+1 ! RGr
STATEV (icheck)=RGri
icheck=icheck+1 ! R4
STATEV (icheck)=0.DO0
icheck=icheck+1 ! RAusf
STATEV (icheck)=0.DO0
icheck=icheck+1 ! cdsetav
STATEV (icheck)=0.D0
icheck=icheck+1 ! RF (eutectoid transformation)
STATEV (icheck)=0.DO
enddo
NSETP=1 ! (one pearlite set)
do ISETP=1,NSETP
icheck=icheck+1 ! XCm
sip=eip ! from parameters.input
IF (vfPi.EQ.0.DO) THEN
XCmi=0.DO
ELSE

RCmP=vfCmi/vfPi
XCmi=(sip/2.D0) *RCmP
ENDIF
STATEV (icheck)=XCmi
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icheck=icheck+1 ! X4
STATEV (icheck)=0.DO
enddo

NRGMV=icheck
if (NRGMV.gt.NGMV) then
LOP=-3
call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF °

>GENERAL VARIABLES (%I) BIGGER THAN NGMV’,NRGMV,REALV,

. CHARV)
endif

eutectoide inverse variables
icheck=NGMV

icheck=icheck+1 ' vfGre
STATEV (icheck)=vfGri
icheck=icheck+1 ! vfFiq
STATEV (icheck)=vfFi
icheck=icheck+1 ! vfPi

STATEV (icheck)=vfPi

NRVMi=icheck - NGMV
if (NRVM1.gt.NVM1) then
LOP=-3 I'stop
call STDB_ABQERR(LOP,’>SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF °

’MODEL 1 VARIABLES (%I) BIGGER THAN NVM1’,NRVM1,6REALV,

CHARV)
endif

ausferritic variables
icheck=NGMV+NVM1

icheck=icheck+1 ! zio
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! deltao

STATEV (icheck)=0.DO

nsetgr=1
do isetgr=1,nsetgr

icheck=icheck+1 ! cGammablock?
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 I z3
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! vfFpi
STATEV (icheck)=0.DO0O
icheck=icheck+1 I vfAfq
STATEV (icheck)=0.DO0O
icheck=icheck+1 I vfdbi
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! vfFpgbi
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! vfFpauti
STATEV (icheck)=0.DO

enddo

icheck=icheck+1 ! ako

STATEV (icheck)=ako

icheck=icheck+1 ! akl

STATEV (icheck)=ak1l

icheck=icheck+1 ! ak2

STATEV (icheck)=ak2
NRVM2=icheck - (NGMV+NVM1)

if (NRVM2.gt.NVM2) then
LOP=-3
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c--

c--

cc--

C.3. Subrutinas desarrolladas

call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF ’ //
>MODEL 2 VARIABLES (%I) BIGGER THAN NVM2’,NRVM2,REALV,
CHARV)
endif

martensitic variables
icheck=NGMV+NVM1+NVM2

icheck=icheck+1 ! free
STATEV (icheck)=0.DO
icheck=icheck+1 ! free

STATEV (icheck)=0.DO

NRVM3=icheck - (NGMV+NVM1+NVM2)
if (NRVM3.gt.NVM3) then
LOP=-3
call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF ’> //
>MODEL 3 VARIABLES (%I) BIGGER THAN NVM3’,NRVM3,REALV,
. CHARV)
endif

other variables
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3

icheck=icheck+1 ! temp at the beginnig of step
STATEV (icheck)=Tamb

icheck=icheck+1 ! total density
STATEV (icheck)=denT

icheck=icheck+1 ! rtemp

STATEV (icheck)=0.D0

icheck=icheck+1 ! dfvds

STATEV (icheck)=0.D0

icheck=icheck+1 ! dfvdm

STATEV (icheck)=0.D0O

icheck=icheck+1 ! heat fluz
STATEV (icheck)=0.DO

icheck=icheck+1 ! denlz

STATEV (icheck)=denMxRef

icheck=icheck+1 ! denMzRef
STATEV (icheck)=denMxRef

icheck=icheck+1 ! dfvFp

STATEV (icheck)=0.DO0O

NROV=icheck - (NGMV+NVM1+NVM2+NVM3)
if (NROV.gt.NOV) then
LOP=-3
call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF ’> //
>OTHER VARIABLES (%I) BIGGER THAN NOV’,NROV,REALV,
CHARV)
endif

check DEPVAR
NSTATVU=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3+NOV
if (NSTATVU.gt.NSTATV) then
LOP=-3
call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: NUMBERS OF ’ //
>REQUITED STATEV VARIABLES (%I) BIGGER THAN DEPVAR’,
NSTATVU ,REALV , CHARV)
endif

RETURN
END

ccceeceeeecececcecececececcceceececcecccecececcccececccccceccecccccceccccccccccccce

C
C

Phase change
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C
ccceceeceececececeeecececcceececceccecceccececccccccecccccceccccccccccccceccccccce
C

¢

[¢
cccceecececececececececcecececececececececececececeeecceccecccceccececececceccecececcecececcececececececceccccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

¢ccceceeceececececeeecececcececececcecceccecececcecccccececccccceccccccceccccccceccccccce

SUBROUTINE USDFLD(FIELD,STATEV,PNEWDT ,DIRECT,T,CELENT,TIME,DTIME,
1 CMNAME , ORNAME ,NFIELD ,NSTATV ,NOEL ,NPT ,LAYER ,KSPT ,KSTEP ,KINC,
2 NDI,NSHR,COORD, JMAC,JMTYP ,MATLAYO ,LACCFLG)

IMPLICIT INTEGER(i,j,k,l,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?

INCLUDE ’parameters.input’

CHARACTER*80 CMNAME , ORNAME

CHARACTER*3 FLGRAY (15)

DIMENSION FIELD(NFIELD),STATEV(NSTATV),DIRECT(3,3),T(3,3),TIME(2),
* COORD (*) , JMAC (%) , JMTYP (*)

DIMENSION ARRAY (15) ,JARRAY (15)

cc-- block array size
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,6NVM3,NOV)

cc-- variables
c- general variables
icheck=0

icheck=icheck+1
fvGr=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
fvF=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
fvP=STATEV (icheck)
icheck=icheck+5
icheck=icheck+1
fvA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
fvFB=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
cA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+2
icheck=icheck+1
fvM=STATEV (icheck)

c- other variables
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+1
altemp=STATEV (icheck)

cc-- temperature at first of increment
CALL GETVRM(’TEMP’,ARRAY, JARRAY ,FLGRAY,JRCD,
JMAC, JMTYP, MATLAYO, LACCFLG)
temp=ARRAY (1)

cc-- temperatura rate
rtemp=(temp-altemp)/DTIME

cc-- density

call density(temp,cA,denA,denF,denCnm,
denP ,denGr ,0.D0,denM)
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denT=fvGr*denGr+ (fvF+fvFB+fvM) *denF+fvP*denP+fvAxdenA

cc-- phases change
call solsoll(temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV,rtemp)
call solsol2(temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV)
call solsol3(temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV)

cc-- transfer microscopical to statev variable
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=temp

icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=denT

icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=rtemp

RETURN
END

¢ccececeeceeecececcecceceecccececcececccecceccececececcceccecececccceccccececccccceccccccccccccce

C

C Heat flux by phase change

C
geceeececececcececceccecceccecceccecceccecceccecccecccecceccecceccccce
C

C

C
gceecececececcececcceccececececcecccececceccceccceccecccecccecccecccecccceccccccccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

¢ccceceeceeecececeecececccececcececceccecececcceccecececcccccceccccccccccccccccccce

SUBROUTINE HETVAL (CMNAME , TEMP ,TIME,DTIME,STATEV,FLUX,
1 PREDEF ,DPRED)

IMPLICIT INTEGER(i,j,k,l,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?

INCLUDE ’parameters.input’

CHARACTER*80 CMNAME

DIMENSION TEMP (2),STATEV (*) ,PREDEF (%) ,TIME (2) ,FLUX(2),
1 DPRED (%)

cc-- block array size
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,NVM3,NOV)

cc-- variable initialization
c- general variables
icheck=0

icheck=icheck+1
fvGr=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
fvF=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
fvP=STATEV (icheck)
icheck=icheck+5
icheck=icheck+1
fvA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
cA=STATEV (icheck)

c- other variables
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icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
dfvAs=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
dfvAm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
dfvFp=STATEV (icheck)

cc-- total density
call density (TEMP (1) ,cA,denA,denF,denCm,
. denP ,denGr ,0.D0,denM)
denT=fvGr*denGr+fvF*denF+fvP*denP+fvA*xdenA

cc-- heatflux
heatfluxf=-hlf*dfvAs*denT/DTIME
heatfluxp=-hlp*dfvAm*denT/DTIME
heatfluxfp=hlfp*dfvFp*denT/DTIME
heatflux=heatfluxf+heatfluxp+heatfluxfp
FLUX (1) =heatflux

cc-- save variables
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+5
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=heatflux

RETURN
END

ccceeceeeecececceceecececceececccecceececccccecececccccceccecccccececcccccceccccccce
C

C Thermal strain

[
cceecececececcecececcecececeeecceceeceecececeececeeccecceccecceccecceccecceccececececececcecceccccccccccccce
¢

[¢

¢
cceececececcececececceccececececceeecececececececeeececcecceccecceccececceccecceccececccecceccecececececcccccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

¢cceeceececeececcececececcceccececececcecccececececcccecececcccecececccccececccecccececccccce

SUBROUTINE UEXPAN (EXPAN ,DEXPANDT ,TEMP,TIME,DTIME, PREDEF,
1 DPRED , STATEV , CMNAME , NSTATV , NOEL)

IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’>ABA_PARAM.INC’

INCLUDE ’parameters.input’

CHARACTER*80 CMNAME

DIMENSION EXPAN (%) ,DEXPANDT (%) ,TEMP(2),TIME(2) ,PREDEF (%),
1 DPRED (*) ,STATEV (NSTATV)

cc-- block array size
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,6NVM3,NOV)

cc-- variables
c- general variables
icheck=0

icheck=icheck+1
vEfGr=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfFs=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
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icheck=icheck+1
vEiP=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfCm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
vEfAm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEfAf=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEAh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
viFp=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
viAb=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cAav=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cAR=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
viM=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEMb=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEMh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1

c- other variables
cGammablockav=STATEV (icheck)
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+6
icheck=icheck+1
aldenMx=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
denMxRef=STATEV (icheck)

cc-- mechanical model
if (vfFp.gt.0.D0) then
call density (TEMP (1) ,cAR,denAf ,denF ,denCm,denP,denGr ,0.D0,denM)
call density (TEMP (1) ,cAav,denAh,denF,denCm,denP,denGr,clav,
denMh)
call density (TEMP (1) ,cGammablockav ,denAb,denF,denCm,denP,6denGr,
cGammablockav ,denMb)
denMx=vfGr*denGr+(viFs+vfFp)*denF+vfP*denP+vfAf*denAf+
viAh*xdenAh+vfAb*denAb+viMb*denMb+viMh*denMh
else
call density (TEMP(1),cAav,denA,denF,denCm,denP,denGr,cAav,denM)
denMx=vfGr*denGr+vfFs*denF+vfP*denP+vfA*denA+vfM*xdenM
endif

epc=(denMxRef /3.D0)*(aldenMx -denMx) /(aldenMx*denMx)
EXPAN (1) =epc
cc-- save variables
icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+6

icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=denMx
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RETURN
END

¢ccececeeceececcecececeecececcceceececcceccecececceccceccececcceccecccecccccccecccccceccccccce

C
C
C

STATEV size

ccececeeceececececceeecececcceecececcceccecececcecccccececcccccecccccceccccccceccccccce

C
C
C

ccccceeceeecececeeecececceececccecceececcceccecececcccceccecceccccceccccccceccccccece

C
C

author: A.D. Boccardo
date: 06-2016

ccececeeceececcececeeecececcceceececcecceccecececcecccccececccccceccccccccccccceccccccce

cc--

cc--

SUBROUTINE BLOARRSIZ (NGMV ,NVM1,NVM2,NVM3,NOV)
IMPLICIT INTEGER(i,j,k,l,m,n)
INCLUDE ’>ABA_PARAM.INC’

STATEV shape

NGMV NVM1 NVM2 NVM3 NOV

block size

NGMV=30 !'mazimum number of gemeral wartiables
NVM1=10 !'mazimum number of model 1 wartiables
NVM2=12 !'mazimum number of model 2 wariables
NVM3=10 !'mazimum number of model 3 wartables
NOV=10 !'mazimum number of other wartiables
RETURN

END

cceecececececececececcecececeeececececeececececececececcecceccecccecceccececcececcececcececccececcececccceccccccce
¢

C Initial data

C
cceececececececececececececececeececececececeececeececceccecceccecceccecececccececececcecececececececececcecccccce
C

¢

C
ccceceececececececececececececeecececececececececececeececcecceccecceccecceccececcececccececcecececcececccececcecceccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016
cceececececececececcececececeecececeecececececeeceeececceccecceccecceccececceccececececcecececececececececcecccccce

SUBROUTINE INIDATA(vfGri,vfFi,vfPi,vfCmi, TempTP,denGri,
. denMxRef ,denT)

IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC’

INCLUDE ’parameters.input’

cc-- parameters
cFCm=0.03DO0
cGr=100.DO0
ccCm=6.67D0

cc-- volume fraction
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viini=vfFini+vfPini
if (vfini.ne.1.D0) then

LOP=-3

call STDB_ABQERR(LOP,’SDVINI USER SUBROUTINE: INITIAL °> //
>VOLUME FRACTION OF MATRIX (%R) NOT EQUAL TO ONE’,INTV,
. vfini , CHARV)
endif

cc-- demnsity
call density(Tamb,0.D0O,denAi,denFi,denCmi,denPi,denGri,
0.D0,denM)
cc-- carbon concentration

TempPo=727.D0+30.07D0*Si-1.98D0*Si**2.D0-10.7D0*Cu-13.7D0*Mn
+9.3D0*Mo+24.3D0*Cr-12.D0O*Ni

TempP=727.D0+21.6D0*Si+0.023D0*Si**2.D0+8.D0*Mo+13.D0*Cr-21.D0*Cu
-25.D0*Mn-33.D0O*Ni

if (TempPo.gt.TempP) then

TempTP=TempPo
else

TempTP=TempP
endif

CP=(0.1876D0-4.112D-4*TempTP+2.26D-7*TempTP **2.D0+
0.125D0*Si/100.D0) *100.D0O

cc-- volume fraction

ccmdenmo=cFCm*denFi*vfFini+CP*denPi*vfPini

viGri=0.1DO

do i=1,1000,1
denTo=vfGri*denGri+(1.D0-vfGri)*(denFi*vfFini+denPi*vfPini)
vfGri=(C*denTo-ccmdenmo)/(cGr*xdenGri-ccmdenmo)

enddo

viFi=(1.D0-vfGri)*vfFini

viPi=(1.DO-vfGri)*vfPini
vECmi=viPi*(CP-cFCm)/(ccCm-cFCm) !using lever rule

cc-- density of matriz denMRef
denMxRef=vifGri*denGri+vfFi*denFi+vfPi*denPi
denT=vfGri*denGri+vfFi*denFi+vfPi*denPi

RETURN
END

ggeeeceececeecececececececececececececcececececcecceccecccccccccccce
C

C Maximum free energy available for nucleation

C
ccgeeeceececececececececececececececececececececcecececccccceccecce

aaoaaoaaaQ

cceececececececececcececececeeecececeecececeececececceccecccecceccececcecceccececccececececececececececcccccce
C author: A.D. Boccardo
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C date: 06-2016
ccceceeceececececeeecececcceececceccecceccececccccccecccccceccccccccccccceccccccce

SUBROUTINE SGMAXBHA (csi,cmn,ccr,cni,ccu,cmo,ao,al,a2)

DOUBLE PRECISION C(12),CW(12) ,TGMAX(20,2) ,res (400,3)

DOUBLE PRECISION A(3,3),an(3,1),B(3,1)

DOUBLE PRECISION CCmax,CCmin,dCC,CC,ao0,al,a2,GMAXF ,err,
errl ,Gn,aktempmin,aktempmax,csi,cmn,ccr,cni,ccu,cmo

INTEGER ntemp,nmax,k,kk,j,nchcomp,index,nres, LOP

PARAMETER (nmax=20)

cc-- chemical composition
CCmax=1.3D0 ! C maz
CCmin=0.5D0 ! C min
C(2)=csi ! S4
C(3)=cmn ! Mn
C(4)=cni ! Ni
C(5)=cmo ! Mo
C(6)=ccr ! Cr
C(7)=0.DO Py
€(8)=0.D0 ! Co
C(9)=ccu ! Cu
€(10)=0.DO 4l
C(11)=0.D0 v
cc-- temperate range [K]
aktempmin=473.DO0
aktempmax=873.DO0
cc-- variables
ntemp=20 ! number of temperetures (min 2)
nchcomp=20 ! number of chemical composition (min 2)
if ((ntemp.gt.nmax).or.(nchcomp.gt.nmax)) then
LOP=-3

call STDB_ABQERR(LOP,’SGMAXBHA: WRONG NTEMP OR’> //
. >NCHCOMP > NMAX’,ntemp,REALV,CHARV)
endif

cc-- solve gmax
dCC=(CCmax -CCmin) /(nchcomp -1)

index=0

do kk=1,nchcomp,1
C(1)=CCmin+(kk-1.D0)*dCC
CwW(1)=Cc(1)

CW(2)=C(2)
CW(3)=C(3)
CW(4)=C(4)
CW(5)=C(5)
Cw(6)=C(6)

CW(7)=C(7)
CW(8)=C(8)
CW(9)=C(9)
CW(10)=C(10)
CWw(11)=Cc(11)
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cc--

0O 0 o0 o0 o000

o o0 oo

C.3. Subrutinas desarrolladas

call MAP_STEEL_MUCG73 (aktempmin ,aktempmax,
ntemp ,CW, TGMAX)

note about MAP_STEEL_MUCG73:

Copyright Dr. H. K. D. H. Bhadeshia, University of Cambridge
Department of Materials Science and Metallurgy, Pembroke

St. Cambridge CB2 3QZ

do k=1,ntemp,1
cC=C(1)
index=index+1
res (index ,1)=CC
res (index ,2)=TGMAX (k,1)
res (index ,3)=TGMAX (k,2)

enddo
enddo

fit curve (multi linear regresion)

GMAXF=ao+al*xCC+a2*CTEMP

[Al*[an]=[B] ==>

| ntemp*nchcomp sum(CC) sum (CTEMP) | laol |sum(GMAX)

| sum(CC) sum (CC**2) sum (CC*CTEMP) |*|al|=|sum (CC*GMAX)

| sum(CTEMP) sum (CCxCTEMP) sum(CTEMP*%*2) | |a2| |sum(CTEMP*GMAX)

nres=ntemp*nchcomp
A(1,1)=nres

A(1,2)=0.D0

A(1,3)=0.D0

A(2,1)=0.D0

A(2,2)=0.D0

A(2,3)=0.DO0

A(3,1)=0.D0

A(3,2)=0.DO0

A(3,3)=0.D0

B(1,1)=0.D0

B(2,1)=0.D0

B(3,1)=0.D0

do j=1,nres,1
A(1,2)=A(1,2)+res(j,1)
A(1,3)=A(1,3)+res(j,2)
A(2,1)=A(2,1) +res (j,1)
A(2,2)=A(2,2)+res(j,1)**2.D0O
A(2,3)=A(2,3)+res(j,1)*res(j,2)
A(3,1)=A(3,1)+res(j,2)
A(3,2)=A(3,2)+res(j,1)*res(j,2)
A(3,3)=A(3,3)+res(j,2) **2
B(1,1)=B(1,1)+res(j,3)
B(2,1)=B(2,1)+res(j,1) *res(j,3)
B(3,1)=B(3,1)+res(j,2)*res(j,3)

enddo

solve the system using gaus method
call sgauss(A,an,B)

note about sgauss:

Gaussian elimination with scaled row pivoting

Numerical Analysis: Mathematics of Scientific Computing

Third Edition, D.R. Kincaid & E.W. Cheney, Brooks/Cole Publ.,
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c Copyright (c) 1996

ao=an(1,1)
al=an(2,1)
a2=an(3,1)

RETURN
END

cceecececececcececececececececcecececececececececeeeccecceccceccecceccececceccceccecccececececececececccecccce
C

¢ Phase density

(¢
cceeecececececececcecececececececececececececececeececceccceccecceccecceccecceccecececececececcecececceccccce
C

¢

C
ccccececececececececececcecececececececececececececeececcecccceccecceccecececcecececceccccececcececceccecccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016
cceececececececececececececcececececececececececeeeccecceccecceccecceccecececceccecccecececececececececececcccce

SUBROUTINE DENSITY (Temp,cA,denA,denF,denCm,denP,denGr,cM,denM)
IMPLICIT INTEGER(i,j,k,l,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?

INCLUDE ’parameters.input’

cc-- parameters
cF=0.03D0
cFCm=0.03D0
cCm=6.67D0
Tref=20.DO0
denGret=2200.D0 !'graphite density at enviroment temperature

cc-- austenite density
denA=8099.79D0-0.506D0*Temp+(-118.26D0+0.00739D0*Temp) *cA
+(-7.59D0+(3.422D-3) *Temp - (5.388D-7) *Temp**2.DO
-0.014271D0*Cr)*Cr+(1.54D0+(2.267D-3) *Temp
-(11.26D-7) *xTemp**2.D0+0.062642D0*Ni) *Ni
-68.24D0*S51-6.01D0*Mn+12.45D0*Mo

cc-- ferrite demnsity
denF=7875.96D0-0.297D0*Temp - (5.62D-5) *Temp**2.DO
+(-206.35D0+0.00778D0*Temp+(1.472D-6) *Temp**2) *cF
+(-8.58D0+(1.229D-3) *Temp+(0.852D-7) *xTemp**2.D0
+0.018367D0*Cr)*Cr+(-0.22D0-(0.47D-3) *Temp
-(1.855D-7)*Temp**2.D0+0.104608D0*Ni) *Ni
-36.86D0*Si-7.24D0*Mn+30.78D0*Mo

cc-- cementite density
denCm=7686.45D0-0.0663D0*Temp - (3.12D-4) *Temp**2.DO

cc-- pearlite demnsity
TempPo=727.D0+30.07D0*Si-1.98D0*Si**2.D0-10.7D0*Cu-13.7D0*Mn
+9.3D0*Mo+24.3D0*Cr -12.DO*Ni
CP=(0.1876D0-4.112D-4*TempPo+2.26D-7*TempPo**2.D0+
. 0.125D0*Si/100.D0) *100.DO
fvCmP=(CP-cFCm) /(cCm-cFCm)
denP=(1.D0-fvCmP)*denF+fvCmP*denCm

cc-- graphite density
alphagr=(4.06D-6) *(0.853157D0+(4.26564D-4) *Temp -
(1.42849D-7) *Temp*%2.DO0)
denGr=denGret/(3.D0O*alphagr*(Temp-Tref)+1.D0)
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cc-- martensite density
c- parameters
rc=0.071D0 I'nm
BAlp=18.D-6 1[1/K]
TAlpdeb=305.D0 '[K]
Ak=103.9D-4 !'for boccardo’s modification
AloGamAlp=1.D0-Ak !loGam/lodlp
c-
Tempkel=Temp+273.D0 '[K]

Trefk=Tref+273.D0

if (Tempkel.eq.Trefk) then
alphafpht=BAlp*AloGamAlp*(1.DO-dexp(-Tempkel/TAlpdeb))
alphafphs=alphafpht

else
alphafphs=BAlp*AloGamAlp*(1.D0+TAlpdeb/(Tempkel -Trefk) *

(dexp (-Tempkel/TAlpdeb) -dexp(-Trefk/TAlpdeb)))
endif
alphaM=alphafphs

c- martensite density at ambient temperature and without carbon content
(equal than ferrite density)
cM1=0.DO

denM1=7875.96D0-0.297D0*Tref - (5.62D-5) *Tref **x2.D0
+(-206.35D0+0.00778D0*Tref+(1.472D-6) *Tref **2) *xcM1
+(-8.58D0+(1.229D-3) *Tref+(0.852D-7) *Tref **2.D0
+0.018367D0*Cr) *Cr+(-0.22D0-(0.47D-3) *Tref
-(1.855D-7) *Tref **2.D0+0.104608D0*Ni) *Ni
-36.86D0*Si-7.24D0*Mn+30.78D0*Mo

alMo=(((2.D0*55.845D0/(denM1*(1000.D0*6.02214129D23)/
(1000.D0*100.D0**3.D0)))**x(1.D0/3.D0))/1.D-8)/100.D0

rfe=alMo*(3.D0**(1.D0/2.D0))/4.DO

c- lattice parameter
wc=cM
wfe=100.D0-(Mn+Cr+Ni+Cu+Ti+Mo+Sn+V+Al+Si+wc)
cxM=(wc/12.011D0)/(wc/12.011D0+wfe/55.845D0)
fexM=(wfe/55.845D0)/(wc/12.011D0+wfe/55.845D0)
xc=100.D0*wc*55.845D0/(wfe*x12.0107D0)

alM=(4.DO*rfe/(3.D0**(1.D0/2.D0)) -
xc*((4.D0O*rfe/(3.D0**(1.D0/2.D0)) -
(2.D0)**(1.D0/2.D0)*(rfe+rc))/(4.D0*10.D0)) ) *
(1.DO+alphaM*(Temp-Tref)*fexM+alphagr* (Temp-Tref)*xcxM)

clM=(4.D0*rfe/(3.D0O**(1.D0/2.D0))+xc*((2.D0*(rfe+rc) -
4.D0*rfe/(3.D0**(1.D0/2.D0)))/(4.D0%10.D0)))*
(1.DO+alphaM*(Temp-Tref)*fexM+alphagr*(Temp-Tref)*cxM)

c- density
wmtM=2.D0*55.845D0
denM=(wmtM/(1000.DO*c1M*1.D-8%(alM*1.D-8)**x2.D0)/
6.02214129D23) /1000.D0*100.D0*%*3.DO0

RETURN
END

ccceeececececececececececececececececececececececeececceccecceccceccececcccecceecececececececececececececceccccce
[¢

C Reverse eutectoide transformation

[¢
ccccecececececececececcecececececececececececececeeececccceccceccececcececceccecceccececececececececececcccce
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cccececececececececececececeecececececcecececeeeceecceccecccecceccecececccececcececceccececceccecceccececceccccce
author: A.D. Boccardo

¢ccececeeceececceccececececececceccececececcceccececececcceccccecccecceccecccccccecccccceccccccce

cCc--

cc--

SUBROUTINE SOLSOL1 (Temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV,rtemp)
IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?’

INCLUDE ’parameters.input’
DIMENSION STATEV(NSTATV),TIME(2)

DIMENSION ASETGR(10,15)
DIMENSION ASETP(10,15)

block array size

'array of graphite set (wvariables,nsetgr)
'array of pearlite colony set (variables,nsetp)

call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,6NVM3,NOV)

load variables

icheck=0
icheck=icheck+1
vEGr=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
viFs=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfAs=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfP=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfCm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vifFm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfAm=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
vfAh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEiA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
cAav=STATEV (icheck)
icheck=icheck+5
icheck=icheck+1

cGammablockav=STATEV (icheck)

nsetgr=1
do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1

RGr=STATEV (icheck)
ASETGR (2, isetgr)=RGr

icheck=icheck+1
RA=STATEV (icheck)

ASETGR (6, isetgr)=RA

icheck=icheck+1
icheck=icheck+1

cAsetav=STATEV (icheck)

ASETGR (8, isetgr)=cAsetav

icheck=icheck+1
enddo

nsetp=1
do isetp=1,nsetp
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icheck=icheck+1

XCm=STATEV (icheck)

ASETP (5, isetp)=XCm

icheck=icheck+1

XA=STATEV (icheck)

ASETP (4, isetp)=XA
enddo

icheck=NGMV
icheck=icheck+1
vEfGri=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfFi=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfPi=STATEV (icheck)

cc-- some parameters from parameters.input

cc=C

csi=Si
cmn=Mn
ccr=Cr
cni=Ni
ccu=Cu
cmo=Mo

nsetgr=1

do isetgr=1,nsetgr
grndenl=denvngr
ASETGR (1, isetgr)=1.D9*grndenl

viGrset=viGri
ASETGR(7,isetgr)=vfGrset
enddo

NSETP=1

do ISETP=1,NSETP
vicelP=viPi
ASETP (1,ISETP)=vfcelP

sip=eip
ASETP (6,isetp)=sip
enddo
cc-- parameters
ipc=0 !0: don’t transf. 1: ferrite.

!2: pearlite. 3: austenite.
viAslast=vfAs
viAmlast=vfAm
dfvAs=0.DO
dfvAm=0.DO

cc-- temperatures
TempFo=739.D0+31.5D0*csi-7.7D0O*ccu-18.7D0*cmn+3.3D0*cmo -
10.7DO*ccr-26.D0*cni
TempF=739.D0+18.4D0*csi+2.D0O*csi**2.D0-14.D0O*ccu-
45.D0O*cmn+2.D0*cmo -24.D0*ccr -27.5D0*cni
TempP=727.D0+21.6D0*csi+0.023D0*csi**2.D0+8.D0*cmo+13.D0*ccr-
21.D0*ccu-25.D0*cmn-33.D0*cni
TempPo=727.D0+30.07D0*csi-1.98D0*csi**2.D0-10.7D0*ccu-13.7D0*cmn+
9.3D0*cmo+24.3D0O*ccr-12.D0*cni

cc-- carbon concentration

CP=(0.1876D0-4.112D-4*TempPo+2.26D-7*TempPo**2.DO0+
0.125D0*csi/100.D0) *100.DO
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cFGr=0.03D0

cFCm=0.03D0

cGr=100.D0O

cCm=6.67D0

cFA=(6.7D-4-5.D-10*Temp*%2.D0-2.8D-7+Temp+
(1.2D-8*Temp*%2.D0-4.5D-3)*csi/100.D0)*100.D0

cAF=(0.1876D0-4.112D-4*Temp+2.26D-7*Temp**2.D0+
0.125D0*csi/100.D0) *100.D0

cAGr=(Temp-1154.6D0-6.5D0*csi)*(1.5D0-0.216D0*csi)/
(354.6D0+6.5D0*csi)+2.1D0-0.216D0*csi

cAGr1=0.335D-3*Temp+1.61D-6*Temp**2.D0+0.006D0*cmn

. -0.11D0O*csi-0.07D0*cni+0.014D0*ccu-0.3D0*cmo-0.435D0

cACm=(Temp-491.27D0) /365.95D0

cc-- density
if (cAav.eq.0.D0) then
cAav=CP
endif

call density(Temp,cAav,denA,denF,denCm,denP,denGr ,0.D0,denM)
denT=vfGr*denGr+vfFs*xdenF+vfP*xdenP+vfA*denA

cc-- radii

pi=4.DO*datan (1.D0)

do isetgr=1,nsetgr
grnden=ASETGR (1, isetgr)
vEiGrset=ASETGR (7, isetgr)
viFset=vfGrset*vfFi/vfGri
vfAset=vfGrset*(1.D0O-vfGri)/vfGri
RF=(3.D0*vfGrset*(1.DO+vfFset/vfGrset)/

(4.DO0*pi*grnden))**(1.D0/3.D0)

ASETGR (4, isetgr)=RF

Rcel=(3.D0*vfGrset*(1.D0O+vfAset/vfGrset)/
(4.DO*pi*grnden))**(1.D0/3.D0)
ASETGR (3, isetgr)=Rcel

RGr=ASETGR (2, isetgr)

RAi=1.01DO*RGr

ASETGR (5, isetgr)=RAi
enddo

cc-- length
do isetp=1,nsetp
sip=ASETP (6, isetp)
XF=sip/2.D0
ASETP(2,isetp)=XF

XCm=ASETP (5, isetp)

XAi=1.01DO0*XCm

ASETP (3,isetp)=XAi
enddo

cc-- coefficient of carbon diffusion in austenite and ferrite
DfA=1.67D-6*dexp (-1.2D5/(8.314472%(Temp+273.D0)))
Tc=1043.D0-1000.D0*csi/100.DO0O
DfF=7.9D-7*dexp (-7.58D4/(8.314472*(Temp+273.D0)))

cccceccceccececccccccccccccccccccccececec
cc-- phase change ferrite
cccceccececcceccccccccccccccccccccceccecec

if ((Temp.gt.TempFo).and.(vfFs.gt.0.D0)) then

ipc=1
sumGr=0.DO0
sumF=0.DO

178



C.3. Subrutinas desarrolladas

sumAs=0.DO0

do isetgr=1,nsetgr
grnden=ASETGR (1, isetgr)
RGr=ASETGR (2, isetgr)
RF=ASETGR (4, isetgr)
RAi=ASETGR (5, isetgr)
RA=ASETGR (6, isetgr)

c- RA for frist input
if (RA.le.RGr) RA=RAi

c- cbm(cFo)
vfGraux=(RGr/RF) **3.D0
viFsaux=1.D0-(RA/RF) **3.D0
vfAsaux=(RA**3.DO-RGr**3.D0) /RF**3.D0

denTl=denGr*vfGraux+denF*xvfFsaux+denA*vfAsaux
denT=vifGr*denGr+vifFs*denF+vfP*denP+vfA*denA
CT1=(cc*denT-CP*denP*vfPi)/(denT1*(1.D0O-vEfPi))
cbm=2.D0*(CT1*denT1-cGr*denGr*vfGraux -
(cAGr+cAF)/2.DO*vfAsaux*denA -
cFA/2.DOxdenF*vfFsaux)/
(denF*vfFsaux)
if (cbm.1t.0.01D0) cbm=0.01DO
if (cbm.gt.0.06D0) cbm=0.06DO

c- delta radius of graphite
delRGr=DfA*denA*RA*(cAF-cAGr)/(RGr*(RA-RGr)*
(cGr*denGr -cAGr*denA) ) *DTIME
if (delRGr.gt.0.DO0) delRGr=0.DO

c- delta radius of austenite
delRA=(DfF*denF*RF*(cbm-cFA)/(RA*(RF-RA))-DfA*denhAx*
RGr* (cAF-cAGr)/(RA*(RA-RGr)))/
(cAF*denA -cFA*xdenF)*DTIME
if (delRA.1t.0.D0) delRA=0.DO ! I use it for stabilize the solwe

c- impediment effect
fraceq=vfGraux+vfAsaux
if ((fraceq.ge.0.5D0).and.(RA.ne.RF)) then
delRA=delRA*((1.D0-fraceq)/(1.D0-0.5D0))**(2.D0/3.D0)
endif

c- radius of graphite at time t+delt
RGr=RGr+delRGr

c- radius of austenite at time t+delt
RA=RA+delRA
if (RA.gt.RF) RA=RF

c- for help solve
if ((RF-RA)/RF.1e.0.001D0) then
RA=RF
endif
c- sum of graphite, austenite and ferrite

sumGr=grnden*RGr**3.D0+sumGr
sumAs=grnden* (RA**3.D0-RGr**3.D0) +sumAs
sumF=grnden*(RF**3.D0-RA*%3.D0) +sumF
ASETGR (2, isetgr)=RGr
ASETGR (6, isetgr)=RA

enddo

c- volumetrix fraction of graphite, austenite and ferrite at time t+delt
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viGr=4.D0/3.D0*pi*sumGr

viAs=4.D0/3.DO*pi*sumAs

viFs=4.D0/3.D0*pi*sumF

dfvAs=(vfAs-vfAslast)/(1.DO-v£fGr)
endif

cccceccccecccccccccccccccccccccccecccec
cc-- phase change pearlite
cccceccccccccccccccccccccccccccccccece
if ((Temp.gt.TempPo).and.(vfP.gt.0.D0)) then

ipc=2

sumP=0.D0

sumCm=0.DO0

sumAm=0.DO

do isetp=1,nsetp
vicelP=ASETP (1, isetp)
XF=ASETP (2, isetp)
XAi=ASETP (3, isetp)
XA=ASETP (4, isetp)
XCm=ASETP (5, isetp)

c- XA for first input
if (XA.1lt.XAi) XA=XAi

c- cbm(cFo)
vfAmaux=(XA-XCm) /XF
vfCmaux=XCm/XF
vfFmaux=(XF-XA) /XF

cbm=2.D0*(CP*denP -cCm*denCm*vfCmaux -
(cACm+cAF) /2.DO*denA*vfAmaux -
cFA/2.DOxdenF*vfFmaux)/
(denF*vfFmaux)

if (cbm.1t.0.01D0) cbm=0.01DO

if (Cbm.gt.0.0GDO) cbm=0.06D0

c- delta cementite
delXCm=DfA*denA* (cAF-cACm) *DTIME/ ((XA-XCm) *
(cCm*denCm-cACm*denA))
if (delXCm.gt.0.D0) delXCm=0.DO0 !for help to solwe

c- delta austenite
delXA=-DfAxdenA* (cAF-cACm)*DTIME/ ((XA-XCm) *
(cAF*denA -cFA*denF))+DfF*xdenF*(cbm-cFA)/
((XF-XA)*(cAF*denA -cFAxdenF))*DTIME
if (delXA.1t.0.DO) delXA=0.DO

c- length cementite at time t+delt
XCm=XCm+delXCm
if (XCm.1t.0.D0) XCm=0.DO

c- length austenite at time t+delt
XA=XA+delXA
if (XA.gt.XF) XA=XF

c- for help solve
if ((XF-XA)/XF.1e.0.001D0) then
XCm=0.DO
XA=XF
endif

c- sum of pearlite, austenite and cementite
sumAm=vfcelP* ((XA-XCm) /XF)+sumAm
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sumP=vfcelP*(1.D0-(XA-XCm) /XF)+sumP
sumCm=vfcelP* (XCm/XF)+sumCm

ASETP(4,isetp)=XA
ASETP (5, isetp)=XCm

enddo
c- volumetrix fraction of cementite, austenite, ferrite and perlite at
c time t+delt

vfAm=sumAm

viP=sumP

viCm=sumCm

viFm=v{fP-v{fCm

dfvAm=(vfAm-vfAmlast)/(1.DO-v£fGr)
endif

CCCCCCCcCcccccccceccceccccececececececececececceccece
cc-- volume fraction of austenite
ccccececececececececececcecccccccecccceccecececcceccece
if ((ipc.eq.1).or.(ipc.eq.2)) then
viA=vfAs+vfAm
cAav=(cAGr*vfAs+CP*vfAm)/vfA
endif

cccceccecceccecccccccccccccccccccccecccec
cc-- austenite homogenization
cccceccecceccccccccccccccccccccceccecccec
if (TempP.gt.TempFo) then
TempAH=TempP
else
TempAH=TempFo
endif

if ((Temp.ge.TempAH).and.(rtemp.ge.0.D0)) then
if (vfP.eq.0.D0O.and.vfFs.eq.0.D0) then

viAh=vfA

sumGr=0.DO0
sumA=0.DO
RAav=0.DO
cbmav=0.DO0
RGrav=0.DO

do isetgr=1,nsetgr
grnden=ASETGR (1, isetgr)
RGr=ASETGR (2, isetgr)
Rcel=ASETGR(3,isetgr)
cAsetav=ASETGR (8, isetgr)

c- cbm(cho)

vfGraux=(RGr/Rcel) **3.D0
vfAaux=1.D0-(RGr/Rcel) **3.DO0
denT=vfGr*xdenGr+vfA*denA

cbm=(2.D0O*cc*denT-2.D0*xvfGraux*cGr*denGr -
vfAaux*denA*xcAGrl)/(vfAaux*denl)

if (cbm.1t.0.3D0) cbm=0.3DO

if (cbm.gt.1.5D0) cbm=1.5D0

c- delta graphite
delRGr=DfA*denA*Rcel*(cbm-cAGrl)/(RGr*(Rcel -RGr)*
(cGr*denGr -cAGri*denA))*DTIME

c- graphite radius at time t+delt
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RGr=RGr+delRGr

c- new austenite radius
RA=Rcel
c- sum of graphite and austenite

sumGr=grnden*RGr **3.D0+sumGr

c- sum of radii
RGrav=RGr+RGrav
RAav=RA+RAav
cbmav=cbm+cbmav

c- average austenite carbon concentration for each set
cAsetav=RA*(cAGrl-cbm)/(RA-RGr) *(RGr/(RA-RGr)*
dlog (RA/RGr) -1) +cAGri

c-
ASETGR (2, isetgr)=RGr
ASETGR (6, isetgr)=RA
ASETGR (8, isetgr)=cAsetav
enddo
c- average austenite carbon concentration
RGrav=RGrav/nsetgr
RAav=RAav/nsetgr
cbmav=cbmav/nsetgr
cAav=RAav*(cAGrl-cbmav)/(RAav-RGrav)*(RGrav/(RAav-RGrav) *
dlog(RAav/RGrav) -1) +cAGr1l
cGammablockav=cAav
c- volume fraction of graphite, ferrite and austenite at time t+delt
viGr=4.D0/3.D0*pi*sumGr
viA=1.DO0-vEiGr
endif
endif
cc-- save variables
icheck=0

icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfGr
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfFs
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAs
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfP
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfCm
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfFm
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAm
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAh
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfA
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cAav
icheck=icheck+5
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cGammablockav
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do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1
RGr=ASETGR(2,isetgr)
STATEV (icheck)=RGr
icheck=icheck+1
RA=ASETGR (6, isetgr)
STATEV (icheck)=RA
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
cAsetav=ASETGR (8, isetgr)
STATEV (icheck)=cAsetav
icheck=icheck+1

enddo

do isetp=1,nsetp
icheck=icheck+1
XCm=ASETP (5, isetp)
STATEV (icheck)=XCm
icheck=icheck+1
XA=ASETP (4, isetp)
STATEV (icheck)=XA

enddo

icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1

STATEV (icheck)=dfvAs
icheck=icheck+1

STATEV (icheck)=dfvAm

RETURN
END

ccceeceeeececececeecececcccececececccecceccececccccececcccccccecccccceccccccccccccce
C

C Ausferritic transformation

C
cceececeeceececececcecceceecececcceceeeccecceeeecccceeecceccceceececcecececceccceceececccccce
C

C

C
cceecececeeececececcececeececceccececeeccecceccececeecceccececeecceccececeeeccccecceceececccceceeccecceccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

ccceeceeeecececceceecececceceececceccceececcccecececcccccecceccccceccccccccccccce

SUBROUTINE SOLSOL2(Temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV)
IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’>ABA_PARAM.INC’

INCLUDE ’parameters.input’

DIMENSION STATEV(NSTATV),TIME (2)

DIMENSION ASETGR (15,15)

cc-- block array size
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,NVM2,6NVM3,NOV)

cc-- variable initialization
c- general variables
icheck=0

icheck=icheck+1
vEGr=STATEV (icheck)
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icheck=icheck+6
icheck=icheck+1
vfAf=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfAh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
viFp=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEAb=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cGamma=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cARav=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfAusf=STATEV (icheck)
icheck=icheck+3
icheck=icheck+1
cGammablockav=STATEV (icheck)

nsetgr=1

do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1
RGr=STATEV (icheck)
ASETGR (2, isetgr)=1.D6*RGr
icheck=icheck+1
RA=STATEV (icheck)
ASETGR (4, isetgr)=1.D6*RA
icheck=icheck+1
RAusf=STATEV (icheck)
ASETGR (3, isetgr)=1.D6*RAusf
icheck=icheck+1
cGammai=STATEV (icheck)
ASETGR (5, isetgr)=cGammai
icheck=icheck+1
RF=STATEV (icheck)
ASETGR (6, isetgr)=1.D6*RF

enddo

ausferritic variables
icheck=NGMV+NVM1
icheck=icheck+1
xio=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
deltao=STATEV (icheck)

nsetgr=1

do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1
cGammablocki=STATEV (icheck)
if (cGammablocki.eq.0.D0) then

cGammablocki=ASETGR (5, isetgr)

endif
ASETGR (9, isetgr)=cGammablocki
icheck=icheck+1
xi=STATEV (icheck)
ASETGR (10, isetgr)=xi
icheck=icheck+1
vEFpi=STATEV (icheck)
ASETGR (11,isetgr)=vfFpi
icheck=icheck+1
vfAfi=STATEV (icheck)
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ASETGR (12, isetgr)=vfAfi
icheck=icheck+1
vEAbi=STATEV (icheck)
ASETGR (13, isetgr)=vfAbi
icheck=icheck+1
vEFpgbi=STATEV (icheck)
ASETGR (14 ,isetgr)=vfFpgbi
icheck=icheck+1
viFpauti=STATEV (icheck)
ASETGR (15, isetgr)=vfFpauti
enddo

icheck=icheck+1
ako=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
ak1=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
ak2=STATEV (icheck)

cc-- parameters from parameters.input

cc=C

csi=8i
cmn=Mn
ccr=Cr
cni=Ni
ccu=Cu
cmo=Mo

nsetgr=1
do isetgr=1,nsetgr

grndenl=denvngr

ASETGR (1, isetgr)=grndenl/1.D9 ! nodule/mm3 to nodule/microm3
enddo

cc-- parameters
pi=4.DOx*datan (1.D0)
cAlphap=0.03DO0O

viFpl=vfFp

dfvFp=0.DO

ipc=0 ! 9ipc=0 no transformation.
! ipc=1 transformation.

ibsm=1
if (ibsm.eq.1) then
TBS=830.D0-270.D0O*cGamma -90.D0*cmn -37.D0*cni-70.D0*ccr
- -83.D0*cmo
elseif (ibsm.eq.2) then
TBS1=-1.D0*(2540.D0+ako+akl*cGamma) /(ak2-3.637D0)
bko=3.072D0-0.24D0*csi-0.161D0*cmn-0.115D0*cni+0.25D0*ccu+
0.06D0O*cmo+2.69D0*ccr
bk1=-0.0016DO
TBS2=(cGamma -bko) /bk1l
if (TBS1.le.TBS2) then
TBS=TBS1
else
TBS=TBS2
endif
endif

TMS=772.D0-300.D0*cGamma -33.3D0O*cmn-11.1D0*csi-22.2D0*ccr
-16.7D0*cni-11.1D0*cmo-273.D0

Tkel=Temp+273.DO0
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cGammaTo=3.072D0-0.0016D0*Temp -0.24D0*csi-0.161D0*cmn
-0.115D0O*cni+0.25D0*ccu+0.06DO*cmo+2.69D0*ccr

Tgeo=Tkel

Tgeomax=450.D0+273.DO0

if (Tgeo.gt.Tgeomax) Tgeo=Tgeomax

plength=10.D0*(Tgeo-528.D0)/150.D0

up=20.D0*((Tgeo-528.D0)/150.D0) **3.D0O

xfpab=0.12D0

call density(Temp,cGamma ,denA ,denF,denCm,denP,denGr,0.D0,

. denM)

call density(Temp,cGammaTo ,denATo ,denF,denCm,denP,denGr,
0.D0,denM)

viFpmax=(cGammaTo*denATo - cGamma*denA) /
(cGammaTo*denATo-cAlphap*denF)

cccccecceccccccececcceccecccccceccccccecccce
cc-- ausferritic phase change
ccccceccececcceccececcceccecccceccecccccccccce
if ((Temp.lt.TBS).and.(Temp.gt.TMS).and.(vfA.gt.0.D0)) then
ipc=1

cc-- maximum free energy available for nucleation (bhadeshia’s model)
delGmo=ako+akl*cGamma+ak2*Temp

c- ausferrite growth
viAusflast=vfAusf
vfAusf=0.DO
vfAh=0.DO
do isetgr=1,nsetgr
grnden=ASETGR (1, isetgr)
RGr=ASETGR (2, isetgr)
RAusf=ASETGR (3, isetgr)
RA=ASETGR (4, isetgr)
cGammai=ASETGR(5,isetgr)
RF=ASETGR (6, isetgr)
c- initial ausferrite radious
if (RF.1lt.RGr) then
RAusfini=RGr
else
RAusfini=RF
endif
if (RAusf.lt.RAusfini) RAusf=RAusfini
cGammablocki=ASETGR (9, isetgr)
c- rAusf growth
call ausferrite(delGmo,Tkel,cGammablocki ,cGammaTo ,cGammai ,
. plength ,DTIME,RAusf ,RA,vfAusflast ,vifGr,6ck4,ck5)
c- austenite and austenite halo volume fraction
viAusf=vfAusf+4.D0/3.DO*pi*grnden* (RAusf **3.D0-RGr**3.D0)
vifAh=vfAh+4.D0/3.DO*pi*grnden*(RA**3.D0-RAusf **3.D0)
ASETGR (3, isetgr)=RAusf
enddo

c- ferrite growth

vEFp=0.D0

vEfAf=0.DO

vEAb=0.DO

sumcGammablocki=0.DO

do isetgr=1,nsetgr
grnden=ASETGR (1, isetgr)
RGr=ASETGR (2, isetgr)
RA=ASETGR (4, isetgr)
RAusf=ASETGR (3, isetgr)
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cGammai=ASETGR (5, isetgr)

cGammablocki=ASETGR (9, isetgr)

xi=ASETGR (10, isetgr)

viFpi=ASETGR (11, isetgr)

vifAfi=ASETGR (12, isetgr)

viAbi=ASETGR (13, isetgr)

viFpgbi=ASETGR (14, isetgr)

viFpauti=ASETGR (15, isetgr)

c- viFpi growth

vol=4.D0/3.DO*pi*RA**3.D0 !rve volume (microm3/nodule)

Ak=(4.DO*pi/3.D0)*viFpmax* ((RGr+plength) **3.D0-RGr**3.D0) /up

Bk=1.DO

viFpgbmax=vfFpmax*(((RGr+plength) /RA) **3.D0-(RGr/RA) **3.D0)

call ferrite(vfFpi,xfpab,cGammai,cAlphap,cGammaTo ,hbdelGmo,
Tkel,xi,Bk,vol ,up,DTIME,vfFpauti,6 Ak,vfFpgbi,viFpgbmax,
viFpmax ,RGr ,RA ,RAusf ,vfAfi,vfAbi, cGammablocki , ck4,ck5)

c- viFp volume fraction
viFp=vfFp+4.D0/3.D0*pi*grnden*viFpi*RA**3.D0
viFpaux=vfFpmax*(vfAusf+vfAh)
if (vfFp.gt.vfFpaux) vfFp=vfFpaux !control
viAf=vfAf+4.D0/3.DO*pi*xgrnden*vfAfi*RA**3.D0
viAb=vfAb+4.D0/3.DO*pi*grnden*vfAbi*RA**3.D0
sumcGammablocki=sumcGammablocki+cGammablocki
ASETGR (9, isetgr)=cGammablocki
ASETGR (10, isetgr)=xi
ASETGR (11, isetgr)=vfFpi
ASETGR (12, isetgr)=vfAfi
ASETGR (13, isetgr)=vfAbi
ASETGR (14, isetgr)=vfFpgbi
ASETGR (15, isetgr)=viFpauti

enddo
cGammablockav=sumcGammablocki/nsetgr
viA=vfAf+vfAb+viAh
dfvFp=(vfFp-vfFpl) /(1.DO-v£fGr)

c- xioverall and deltaoverall
xio=vEiFp/viFpaux
deltao=vfAusf/(vfAusf+vfAh)

c- austenite film carbon concentration
cARav=cGammaTo
endif
cc-- save variables
icheck=0

icheck=icheck+7
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAf
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAh
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfA
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfFp
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAb
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cARav
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAusf
icheck=icheck+3
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icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cGammablockav

do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
RAusf=ASETGR (3, isetgr)
STATEV (icheck)=1.D-6*RAusf
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1

enddo

icheck=NGMV+NVM1
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=xio
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=deltao

do isetgr=1,nsetgr
icheck=icheck+1
cGammablocki=ASETGR (9, isetgr)
STATEV (icheck)=cGammablocki
icheck=icheck+1
xi=ASETGR (10, isetgr)
STATEV (icheck)=xi
icheck=icheck+1
viFpi=ASETGR (11, isetgr)
STATEV (icheck)=v{Fpi
icheck=icheck+1
vfAfi=ASETGR (12, isetgr)
STATEV (icheck)=vfAfi
icheck=icheck+1
vEAbi=ASETGR (13, isetgr)
STATEV (icheck)=vfAbi
icheck=icheck+1
viFpgbi=ASETGR (14, isetgr)
STATEV (icheck)=vfFpgbi
icheck=icheck+1
viFpauti=ASETGR (15, isetgr)
STATEV (icheck)=vfFpauti

enddo

icheck=NGMV+NVM1+NVM2+NVM3
icheck=icheck+8

icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=dfvFp

RETURN
END

C % 3k ok % % ok ok K K sk ok ok K sk ok ok K K ok ok K % sk ok ok K sk ok ok %K 3 sk ok %k K sk ok K 3k 3k ok K K % ok ok K % ok K
c ferrite growth
© % ok ok Kk ok ok K K sk ok K K ok ok K 3 ok ok K K ok ok ok K ok ok K 3 ok ok K ok ok K K ok K K k ok ok K % ok X
SUBROUTINE FERRITE(vfFpi,xfpab,cGammai,cAlphap,cGammaTo ,delGmo,
Tkel ,xi,Bk,vol,up,DTIME,vfFpauti,b Ak,vfFpgbi,vfFpgbmax,
viFpmax ,RGr ,RA ,RAusf ,vfAfi,vfAbi, cGammablocki ,ck4, ck5)
IMPLICIT INTEGER (i,j,k,1l,m,n)
INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?

cc-- austenite block carbon concentration

viAusfi=(RAusf **3.D0O-RGr**3.D0)/RA**3.D0 !Rcel 77
viFpgo=vfFpi/vfAusfi
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viAfgo=vfFpgo*xfpab

viAbgo=1.D0-(viFpgo+vfAfgo)

Temp=Tkel -273.DO0

call density(Temp,cGammai,denA,denF,denCm,denP,denGr ,0.D0,

. denM)

call density(Temp,cGammaTo ,denATo,denF ,denCm,denP,denGr,

. 0.D0,denM)

call density(Temp,cGammablocki ,bdenAb,bdenF,denCm,denP,denGr,
0.D0,denM)

cGammablocki=(cGammai*denA-(viFpgo*cAlphap*denF+
vifAfgo*cGammaTo*denATo))/(vfAbgo*denAb)
if (cGammablocki.gt.cGammaTo) then
cGammablocki=cGammaTo
elseif (cGammablocki.lt.cGammai) then
cGammablocki=cGammai

endif
cc-- incubation time and nucleation rate
nr=2 'nucleation region

call incubationtime (delGmo ,Tkel,cGammablocki,cGammaTo ,cGammai ,nr,
tnn2,ck4,ck5)
anss=1.D0/tnn2

cc-- ferrite platelet (autocatalitic)
Tnpsaut=(1.D0-xi)*Bk*(vol*vfFpi/up)
delvfFpauti=up*anss*Tnpsaut*DTIME/vol
viFpauti=vfFpauti+delvfFpauti

cc-- ferrite platelet (graphite-austenite)
Tnpsgb=(1.D0-xi)*Ak*(1.D0-vfFpgbi/vfFpgbmax)
if (Tnpsgb.1lt.0.D0) Tnpsgb=0.DO
delvfFpgbi=up*anss*Tnpsgb*DTIME/vol
viFpgbi=vfFpgbi+delvfFpgbi

cc-- ferrite platelet volume fraction
viFpi=vfFpgbi+vfFpauti
viFpadm=vfFpmax*vfAusfi
if (vfFpi.gt.vfFpadm) then
viFpi=vfFpadm
endif

cc-- xi. It is put here to avoid some problems when Ak and Bk are higher.
xi=vfFpi/(vfAusfi*vfFpmax)
if (xi.gt.1.D0) then
xi=1.DO
endif

cc-- film austenite volume fractions
viAfi=viFpix*xfpab

cc-- block austenite volume fraction
viAbi=vfAusfi-vfFpi*(1.DO+xfpab)
RETURN
END

% % K K K K K ok ko ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok oK oK K K K K K K K K K K K K Kk koK ok ok ok ok ok ok ok ok K
c ausferrite growth: Boccardo’s model for
[ ausferritic transformation
% % K ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok oK oK K K K K K K K K K K K K Kk Rk ok ok ok ok ok ok ok ok K
SUBROUTINE AUSFERRITE (delGmo ,Tkel,cGammablocki,cGammaTo ,cGammai,
plength ,DTIME ,RAusf ,RA,vfAusflast ,viGr,bck4,ckb)
IMPLICIT INTEGER (i,j,k,1l,m,n)
INCLUDE ’ABA_PARAM.INC?
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cCc--

cc--

cc--

Apéndice C. Implementacion del modelo del TTA en Abaqus

incubation time

nr=1 !'nucleation region

call incubationtime (delGmo,Tkel,cGammablocki ,cGammaTo ,cGammai ,nr,
tnnl,ck4,ck5b)

sheaf growth

dRAusf=(plength/tnnl)*DTIME

RAusflast=RAusf

RAusf=RAusflast+dRAusf

if (RAusf.gt.RA) then
RAusf=RA

endif

impediment effect

vii=vifGr+vfAusflast

if (vfi.gt.1.D0) then
vii=1.DO

endif

if ((vfi.ge.0.5D0).and.(RAusf.ne.RA)) then
dRAusfic=dRAusf=*((1.D0-vfi)/(1.D0-0.5D0))**(2.D0/3.D0)
RAusf=RAusflast+dRAusfic;
if (RAusf.gt.rA) then
RAusf=RA
endif
endif

RETURN
END

€ 3 3k 3k 3k 3k 3k 3k %k %k 3k 3k 3k 3k %k %k % % %k %k %k %k >k >k >k >k >k %k %k %k %k % 3k 3k > > > % % % % % %k %k %k %k %k %k %k % k %

C

incubation time of a set of ferrite subunits

€ % 3 3k 3k 3k 3k 3k %k %k %k 5k 5k 3k %k % % % %k %k %k %k %k %k >k %k %k %k %k %k % % % 3 3 % % % % % % %k %k %k %k %k %k % %k % % %k

cc--

cCc--

cc--

cc--

cc--

SUBROUTINE INCUBATIONTIME (delGmo ,Tkel,cGammablocki,cGammaTo,
. cGammai ,nr,tnn,ck4,ck5)

IMPLICIT INTEGER (i,j,k,1,m,n)

INCLUDE °’>ABA_PARAM.INC?

maximum free energy available for para-equilibrium nucleation
Gn=3.637D0*(Tkel -273.15D0) -2540.D0 !J/mol

function fab

if (nr.eq.1) then
cGammablockauxi=(cGammablocki+cGammai) /2.DO0
fab=(cGammablockauxi-cGammai) /(cGammaTo - cGammai)

elseif (nr.eq.2) then
fab=(cGammablocki -cGammai) /(cGammaTo - cGammai)

endif

real maximum free energy available for para-equilibrium nucleation
delGm=delGmo -fab*(delGmo-Gn) !'write as a function of block carbon

!concentration (done)

constant

akb=1.3806488D-23 !Boltzmann constant [m2 kg/(s2 K)]
ah=6.62606957D-34 !planck constant [m2 kg / s]
anu=akb*Tkel/ah

ck3=2540.D0 !J/mol

R=8.31432D0 1'J/(K mol)

incubation time. Matsuda and Bhadeshia.
tnn=ck4/anuxdexp (ck5/(R*Tkel) *(1.D0+delGm/ck3))

RETURN
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END

ccceeeeeececececeecececccecececececcceccecececccecccecececcccccceccccccceccccccccccccce

C

C Martensite transfortation

C
ccceececececececececececeececececececececececececeececceccecceccceccececccececcecececececececececececececceccccce
C

[

C
cccceececececececececececececceecececececececececeeececccecceccecceccecececcecceccececcecceccceccececececececececccccce
C author: A.D. Boccardo

C date: 06-2016

ccceeceeeecececeeecececccececececcecceccecececcccececcccccceccecccccceccccccccccccce

SUBROUTINE SOLSOL3(Temp,STATEV,TIME,DTIME,NSTATV)
IMPLICIT INTEGER(i,j,k,1,m,n)

INCLUDE ’>ABA_PARAM.INC’

INCLUDE ’parameters.input’

DIMENSION STATEV(NSTATV),TIME(2)

DIMENSION ASETGR (10,15)

cc-- block array size
call bloarrsiz (NGMV,NVM1,6NVM2,6NVM3,NOV)

cc-- initial variable
icheck=0
icheck=icheck+1
vEGr=STATEV (icheck)
icheck=icheck+6
icheck=icheck+1
vEAf=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vfAh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEfA=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
vEFp=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEfAb=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cGamma=STATEV (icheck)
icheck=icheck+2
icheck=icheck+1
vEM=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEMb=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
vEMh=STATEV (icheck)
icheck=icheck+1
cGammablockav=STATEV (icheck)

cc-- parameter from parameters.input

cc=C

csi=Si
cmn=Mn
ccr=Cr
cni=Ni
ccu=Cu
cmo=Mo

cc-- parameters
viMlast=viM
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ipc=0 !ipc=0 no transformation.
!'ipc=1 transformation.

TMS=772.D0-300.D0*cGamma -33.3D0O*cmn-11.1D0%*csi-22.2D0*ccr
-16.7D0*cni-11.1D0*cmo-273.D0

ccceccececcececcceccceccccccccccccccecccecce
cc-- martensitic phase change
ccceccececcececcececccecccccccccccccceccccecce
if ((Temp.le.TMS).and.(vfA.gt.0.D0)) then
ipc=1

c- martensite start temperature (halo, and films and blocks)
TMSh=772.D0-300.D0O*cGamma -33.3D0O*cmn-11.1D0*csi-22.2D0*ccr
-16.7D0*cni-11.1D0*cmo -273.D0
TMSb=772.D0-300.DO0O*cGammablockav -33.3D0*cmn-11.1D0*csi
-22.2D0*ccr-16.7D0*cni-11.1D0*cmo -273.DO0

c- amount of austenite halo that transforms into martensite
admierr=0.001DO
itermax=2000
vfAMh=0.5D0
if (Temp.le.TMSh) then
err=1.1DO*admierr
ii=0
do while (err.gt.admierr)
viAMhl1=vfAMh
vfAMh=1.D0-dexp (-vfAMh*(1.D0O+c2* (TMSh-Temp)))
err=100.D0O*abs (vfAMh -vfAMh1)
ii=1+1ii
if (ii.gt.itermax) goto 20
enddo
else
vfAMh=0.0DO
endif
20 continue

c- amount of austenite block that transforms into martensite
viAMb=0.5D0
if (Temp.le.TMSb) then
err=1.1DO*admierr
ii=0
do while (err.gt.admierr)
viAMbl=vfAMb
vEAMb=1.D0-dexp (-vfAMb* (1.D0+c2*(TMSb-Temp)))
err=100.D0O*abs (vEAMb-vfAMb1)
ii=1+1ii
if (ii.gt.itermax) goto 21
enddo
else
viAMb=0.0DO
endif
21 continue

c- martensite volume fraction in halo and block
vifAhori=vfAh+v{iMh
viAbori=vfAb+v{iMb
viMh=vfAMh*vfAhori
viMb=vfAMb*vfAbori

c- marteniste volume fraction (total)
viM=vifMb+viMh

c- retained austenite volume fraction (block, halo, and total)
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cc--

C.3.

vfAh=vfAhori-v{fMh
viAb=vfAbori-v{iMb
viA=vfAh+vfAb+vEiAf

endif

save variables
icheck=0
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfGr
icheck=icheck+6
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAf
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAh
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfA
icheck=icheck+1
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfFp
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfAb
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cGamma
icheck=icheck+2
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfM
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfMb
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=vfMh
icheck=icheck+1
STATEV (icheck)=cGammablockav

RETURN
END
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