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ABSTRACT

L'alluminio e le sue leghe sono fra i materiali pivportanti nel’ambito della ingegneria

meccanica e trovano spazio in tutti i principalit@e dell’industria aerospaziale e

motoristica. La loro versatilita € legata principehte all’elevata resistenza specifica
indotta dal trattamento termico, all’'ottima resmsta alla corrosione e all'elevata
conducibilita elettrica e termica. Purtroppo I'eféedi rinforzo indotto del trattamento

termico viene ad essere compromesso nel caso ticagppni delle leghe a temperature
superiori ai 200°C.

Negli ultimi anni, al fine di aumentare I'efficieaz la potenza dei motori endotermici, le
temperature a cui questi sono sottoposti si sonalzate. Per tale ragione si stanno
sviluppando e studiando leghe che, attraverso ilengg di opportuni elementi, possano
mantenere alte proprieta meccaniche anche a tetapegauperiori ai 200°C.

L’obiettivo della presente ricerca € valutare liginza della microstruttura sulle
proprieta meccaniche in temperatura di due leghalldiminio per applicazioni in

fonderia, C355 e A354, aventi come elementi priaicigh lega Si, Cu e Mg.

Aluminium and its alloys are important materialsie field of mechanical engineering,
in particular aereospace and automotive sectorsir Mersatility is mainly due to the
high specific resistance induced by the heat treatpexcellent corrosion resistance and
high electrical and thermal conductivity. Unforttels the reinforcing effect, induced by
heat treatment, is not effective if the alloys emgployed at temperatures above 200°C.
In order to increase the efficiency and power afathermic engines, the temperatures at
which these are subjected have risen. For thiorettsey are developing and studying
alloys which, through the addition of suitable ed#ts, can maintain high mechanical
properties even at temperatures higher than 200°C.

The objective of this study is to evaluate theuefice of the microstructure on the
mechanical properties of C355 and A354 alloys aftgposure to high temperatures.
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CAPITOLO 1.

ALLUMINIO E LE SUE LEGHE

L'alluminio (Al) e il tredicesimo elemento dellavtda periodica, ha un peso atomico di
26.98uma e fa parte del terzo gruppo del sistemadgieo degli elementi. E’ un metallo
anfotero, pud quindi combinarsi con gli acidi parali rispettivi sali, oppure con le basi

forti per formare gli alluminati relativi.

E’ leggero, malleabile e duttile (grazie al reteratubico a facce centrate CFC con
distanza reticolare di 4,0494 A in cui cristallizacon temperatura di fusione
relativamente bassa (la temperatura di fusione08@®6 € molto diffuso in natura sotto
forma di ossido idrato, da cui si ricava. Viene gompiegato allo stato puro, ma é
tuttavia di grande importanza industriale perchétitiisce I'elemento di base per la
produzione delle leghe leggere. Questo metallotrima®@ molto avido di ossigeno e
all'aria si ricopre immediatamente di un leggermtst di ossido che lo protegge da
un'ulteriore piu profonda ossidazione (passivitdl'al@minio). Questa passivazione
dell'alluminio € un fattore positivo per le caraitéiche del materiale in presenza di
determinati tipi di ambienti, in quanto va a praere il materiale da eventuali agenti che
potrebbero generare corrosioh@. sua densita e modulo elastico sono circa uro térz
quelle dell’'acciaio e visto I'eccellente rapporésistenza/densita, puo esser applicato in
larga scala in settori dove siano necessarie akstgzioni unite a leggerezza del
materiale; presenta, inoltre, ottima conducibiliegmica ed elettrica ed una grande

resistenza a corrosione [1,2].
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Figura 1.1: struttura CFC [2]



1.1 PROPRIETA’ CHIMICO - FISICHE GENERALI DELL'ALLU  MINIO

L'alluminio, il cui nome deriva da allumina, fu edto dalla bauxite per la prima volta da
H.C. Oersted [3] nel 1825. Dopo l'ossigeno e its| € I'elemento piu abbondante nella
litosfera, di cui costituisce circa I'8%. E' pretgem forma di silicati e di ossidi in molti

minerali della crosta terrestre ad esempio nesfetl, miche, argille e corindone.

E' un metallo molto elettropositivo e facendo patét Il gruppo presenta soltanto lo
stato di ossidazione +3; l'alluminio ha una graaffamita per l'ossigeno e, se molto
finemente suddiviso, puo bruciare all'aria formard@ssido AbOz con una reazione
fortemente esotermica; ciononostante puro e compmatpraticamente inattaccato sia
dall'aria sia dall'acqua, poiché si ricopre rapidata di una sottile e impenetrabile
pellicola di ossido che lo protegge da un'ulteriossidazione (passivazione). Questa
passivazione genera una delle principali caratiehis dell’alluminio, ovvero la grande
resistenza a corrosione che si riduce nel case deghe [3]. L'alluminio pud essere
attaccato dagli acidi non ossidanti come il claddre il fosforico anche diluiti con
svolgimento di idrogeno, mentre € debolmente attacdagli acidi organici a caldo, si
"passiva”, infine, non disciogliendosi in acidi issti come l'acido nitrico concentrato.
Dato il suo carattere anfotero, € inoltre facilneeattaccato dagli alcali con formazione

dei corrispondenti alluminati:
2Al + 20H" + 6H,0 — 2[AI(OH) 4] + 3H;

Con i sali di mercurio forma facilmente un amalgasha decompone l'acqua con
svolgimento di idrogeno. Infine, I'alluminio reaggsfacilmente con gli alogeni e, ad alta
temperatura, con lo zolfo, l'azoto e il fosforo;ri@ inoltre nelle sue leghe molti
composti intermetallici. In Tabella 1.1 vengono nelate le principali caratteristiche

chimico-fisiche dell’alluminio.



PROPRIETA’ GENERALI PROPRIETA’ ATOMICHE PROPRIETA'’ FISICHE

Nome alluminio | Massa Atomica in uma (*2) 26.98 Stato di Aggregazione (*3) Solido
Simbolo Al Elettronegativita (Pauling) 15 Temperatura di fusione (°C) 660
Numero Atomico 13 Numeri di Ossidazione +3 Temperatura di Ebollizione (°C) | 2467
Periodo 3 Energia di | lonizzazione (eV) | 5.98 Densita (*4) 2.7
Comportamento

dell'Ossido (*1) anfotero | Raggio Atomico (Angstrom) 1.43 Struttura Cristallina CFC

*1 = Relativo all’'ossido con valenza maggiore

*2 = Un eventuale () indica che il valore ripodat quello dell'isotopo a vita pit lunga di un ekto radioattivo che non ha isotop

stabili e la cui massa atomica non puo essereitietion precisione

*3 = allat=20°C e P = latm

*4 = per solidi e liquidi & espressa in g/ml aQ0Per i gas in g/L a 0°C e latm

Tabella 1.1: principali caratteristiche allumini [

Da un punto di vista tecnologico ed ingegneristi@buminio e le sue leghe [5]:

* non infragiliscono alle basse temperature (asseihzamperatura di transizione) e
possono essere laminate in fogli sottili fino ai¢nom

« hanno il modulo elastico compreso fra 60-70 GPalerb densita (circa 2,7 g ¢
sono circa un terzo quella dell’acciaio (210 GFa8¥g cnt)

* hanno, nel caso delle leghe per fonderia, una teatyp@ di fusione inferiore a quella
dell’Al puro e questo le rende idonee a questaiegbne anche se hanno un calore
specifico relativamente alto rispetto ad altri nie{®21 J/Kg a 1000°C rispetto ai
circa 500 J/Kg dell’acciaio ed ai 377 J/Kg del rame

« possiedono un coefficiente di espansione termiga édineare, circa 24*10K™,

fortemente influenzato dagli elementi di lega dalptesenza di rinforzo
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COEFFICIENT OF THERMAL EXPANSION

Figura 1.2: rappresentazione confronto coefficieapansione termica di un composito a matrice di

alluminio e le principali leghe metalliche [6]

« hanno una buona conducibilita elettrica (37,7 m/\’m 62% di quella del rame) e

termica (242 W/m K, superata solo da Ag, Au e Cu)

0,5

0 ]

Rame Alluminio Ferro Ottone

Figura 1.3: conducibilita termica alluminio conftata ad altri materiali [7]

e sono amagnetiche, quindi sono utilizzabili perdtabnica e tutti quei settori dove
c’é bisogno di sopportare elevati voltaggi
* hanno ottime caratteristiche di deformabilita es#fglita, rendendo possibile la

realizzazione di profilati con sezione complessa
| vantaggi principali dell’alluminio rispetto adted leghe metalliche sono:

» elevato rapporto resistenza/peso
« elevata resistenza alla corrosione
» facilita dei processi di fabbricazione

* riciclabilita



Come ogni materiale pero, anche le leghe di alifaihio hanno limiti quali:

* Assenza di limite di fatica
» Bassa resistenza al creep
* Riduzione delle proprieta meccaniche gia a tempegatei 200°C

* Scarsa saldabilita.

La bassa resistenza al creep e la caduta di ptapmeccaniche gia a 200°C sono
imputabili alla bassa temperatura di fusione sdroatata con altri tipi di materiali (es.
acciaio 1370+1530 °C) ed alle basse temperatureegowengono effettuati i trattamenti

termici delle leghe [5].

La scarsa saldabilita, invece, e dovuta all’'elewataducibilita termica che determina un
incremento della temperatura del componente salttatbe lontano dal bagno di fusione,
con conseguente incremento di estensione della termaicamente alterata. Altra
problematica che si riscontra nella saldaturaféerti® tendenza dell’alluminio e delle sue
leghe allo stato liquido a ricoprirsi rapidamenteudo strato di ossido, che ostacola il
processo di saldatura per il suo elevato puntoudiohe. L’ALOs, inoltre, di peso
specifico superiore alle leghe leggere tende ameshglobato nella saldatura creando

Zone non omogenee a minor resistenza meccanica.

Altri aspetti da tener presente sono sia la dilatez termica, sia il ritiro durante la
solidificazione che favoriscono la formazione diicche durante la saldatura.

Industrialmente | processi maggiormente impiegatios

* TIG (Tungsten Inert Gas Welding): saldatura ad amtoatmosfera inerte con
elettrodo di tungsteno in genere alimentato daecderelttrica (Figura 1.4)
 MIG (Metal Inert Gas welding): saldatura ad arctte@as inerte con elettrodo di

metallo fusibile alimentato a corrente continuaokpta inversa (Figura 1.5)
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Figura 1.4: Processo TIG [8]

Figura 1.5: Processo MIG [9]

1.2 NOMENCLATURA

Le leghe di alluminio si dividono in due categorie:

Leghe da fonderia: le leghe particolarmente addléerealizzazione di getti e quindi
ad essere colate allo stato liquido e a solidiiagaruna forma che riproduce I'oggetto
da realizzare

Leghe da deformazione plastica: che rappresentaf@zione piu importante delle
leghe leggere sia in termini numerici che di agdioni. Sono quelle il cui utilizzo
avviene allo stato di semi-lavorati (estrusi, laatiretc.) ottenuti mediante processi di

trasformazione plastica di prodotti primari denoatitbillette o placche.



La lega, a seconda degli elementi presenti, puéredsattabile termicamente o meno.
La differenza consiste nel fatto che nelle primpo&sibile ottenere la formazione di
precipitati fini, omogeneamente dispersi con uwata durezza; mentre le leghe non
trattabili sono rinforzate per deformazione plasta freddo. La denominazione IADS

(Internetional Alloy Designation Systerdglle leghe é riportata in Tabella 1.2

Leghe da fonderia Leghe da deformazione plastica
1xx.x | Al puro Ixxx | Al puro
2xx.x | Al-Cu trattabile 2xxx | Al-Cu trattabile
termicamente termicamente
3xx.x | Al-Si-Cu (Mg) trattabile 3xxx | Al-Mn

termicamente

4xx.x | Al=Si 4xxx | Al=Si
5xx.x | Al-Mg 5xxx | Al-Mg
7xXxX.x | Al=Zn trattabile 6xxx | Al-Mg-Si trattabile
termicamente termicamente
8xx.x | Al-Sn trattabile 7xXxx | Al-Zn—-Mg trattabile
termicamente termicamente
Oxx.x | altre 8xxx | Al-Li (Sn, Zr, trattabile
composizioni B) termicamente

Tabella 1.2: denominazione IADS principali leghe[3]
La seconda cifra indica eventuali varianti dellaposizione originaria, cui € assegnato
I'indice O; l'ultima o le ultime due hanno funziodeclassificazione.
Nelle leghe da fonderia, la cifra dopo il puntoev@lse lo stato di fornitura € in colata; 1

se in lingotto.

Infine anche le leghe da fonderia poi possono essetdivise in:
* leghe suscettibili di trattamento termico

* leghe non trattabili



1.3 PRODUZIONE LEGHE DI ALLUMINIO

L’alluminio pud essere primario, ovvero prodott@artire dal minerale con un grande
apporto di energia (26 kWh k&), oppure secondario ovvero riciclato dall’allunaini
primario con la sola spesa di energia per la wfusi (0,7 kWh kg™); la grande
differenza tra i due é data dal grande apportondrgia necessaria alla produzione di
nuovo materiale di alluminio, rendendo cosi il cofihale molto dipendente dal costo
dell’'energia utilizzata.

Il minerale piu importante per la produzione déiliainio é la bauxite, un ossido idrato
dell'alluminio che contiene dal 50 al 60 % dp®@4 (allumina), dall' 1 al 20 % di @3
(ematite), dall'l al 10 % di Spdsilice), minori quantita di titanio, zirconio, nadio ed
altri minerali contenenti gli ossidi dei metalli stansizione, con un contenuto di acqua
che varia dal 20 al 30 %.

Figura 1.6: bauxite [10]

La bauxite é purificata con il processo Bayer (Fégl.7) che sfrutta il carattere anfotero
dell' ossido di alluminio (allumina). Quest'ultim® solubile nelle basi forti, mentre
l'ossido di ferro(lll) non lo é. La bauxite grezei@ne disciolta nell' idrossido di sodio
(NaOH):

Al,Os (s) + 20H (aq) + 3H0 () ©2 Al(OH)4 (aq)

e separata dall' ossido di ferro (lll) idrato el@alltre impurezze insolubili mediante una

filtrazione.



L'ossido di alluminio puro precipita quando la sidme viene raffreddata fino a

sovrassaturazione e seminata con germi dell' idliedtluminio da cristallizzare.

2AI(OH) 4 (aq) #Al,03 * 3H,0 (s) + 20H (aq)
inventarono un processo efficiente per la sua mode. Il processo Hall-Héroult
consiste nella deposizione catodica dell'allumidadla criolite fusa (NglFs ) che

contiene I' ossido o ADs in soluzione.

AI(OH) 3 + 6HF + 3NaOH— NagAlF ¢ + 6H,0

BACING
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LAVORAZIONE RESIDUO INSOLUBILE oo
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Figura 1.7: processo Bayer per la purificazionexiiatj11]

L'acqua di idratazione viene allontanata con uteirazione a 1200°C.
Al,O3 * 3H,0 (S) &AlLOz3+ H,O
Si ottiene alluminax di elevata purezza 99,5%) in forma di polvere bianca molto fine,

inerte ed igroscopica. La soluzione di soda caaistiene recuperata riconcentrata e

riutilizzata nelle produzioni successive.



Se paragonato al rame, al ferro, all'oro ed al pimnthe erano noti fin dall' antichita, il
metallo alluminio & relativamente recente. Sir HamypDavy lo aveva ottenuto come

una lega del ferro e dimostro la sua natura megatiel 1809.

Fu isolato da H.C. Oersted nel 1825, in una forefativamente pura, per mezzo della
riduzione del cloruro di alluminio con un' amalgawuhiapotassio sciolto nel mercurio,

secondo la reazione:

AICI 5 (s) + 3K(Hg) (1) #3KCI (s) + Al(Hg)sx (1)

dai cui prodotti era stato rimosso il mercurio gistillazione.

L'alluminio e rimasto una curiosita di laboratofilmo al 1886 quando Charles Hall negli
Stati Uniti e Paul Héroult [3] (un francese delkessa eta), in modo indipendente,
inventarono un processo efficiente per la sua mowe. Il processo Hall-Héroult
consiste nella deposizione catodica dell'allumidalla criolite fusa (N#AlFg) che

contiene |' ossido o0 AD3 in soluzione.

Al(OH) 3 + 6HF + 3NaOH— NagAlF + 6H,0O

Ogni cella consiste di una vasca rettangolare damg lunga 6 m, larga 2m ed alta 1m
che funge da catodo, mentre gli anodi di grafitessitzia si estendono dal tetto della
cella fin dentro il bagno di criolite fusa. Enorrorrenti elettriche (50.000 fino a
100.000A) sono fatte passare attraverso la cefiacea 100 di queste celle possono
essere collegate in serie.

La criolite fusa, che & completamente dissociagli ieni Na" a AIR®*, & un solvente
eccellente dell'ossido di alluminio che produceegpilibrio ripartito tra gli ioni A},
AIF?*, ..., AIR> e O nell'elettrolita. La criolite fonde a 1000 °C miasiio punto di
fusione & abbassato dall'ossido di alluminio iua@ine in modo che la temperatura di
esercizio e di circa 950 °C. A confronto con la pematura di fusione dell' ossido puro
Al,O3 (2050 °C), quella della criolite € una temperatoagsa e questa e la ragione per

cui il metodo Hall-Héroult ha avuto successo. Laziene al catodo é:

Al +3¢€ — Al

10



mentre all’anodai ha I'ossidaziondell'elettrodo di carbonios{ ha pertanto il consun
di carbone per l'elettrog per formare anidride carbonica:

20,-+C— CO; + 4e

L' alluminio fuso & un po' piu denso della massafa 950 °C e percio si raccoglie
fondo della cella, da dove  essere estratto periodicamente.

T IGEIS esausto

)

"N

Ancdi in grafite

E=5V
| = 200 KA

Alluminio fuso

?
_,f B Y, i
Vasca in acclaio Catodo Rivestimento
refrattario

Figura 1.8: processo Hall-Héroult [12]

1.4 ELEMENTI NELLE LEGHE DI ALLUMINIO

Per le ridotte proprieta resistenzi(scarsa resistenza a trazione, bassa resil,
I'alluminio puro non puo essere utilizzato nellgbgazioni le quali richiedono maggi
resistenza meccanichastano percio piccole quantita di elementi legéadi esempi
rame, silicio, magnesio) per formare con l'allurnimielle leghe con carattstiche e
proprieta meccaniche eccellenti, pur conservandpeeil vantaggio della leggerez

11



| principali elementi di lega sono [3]:

Silicio: la sua importanza e dovuta allaumento fldidita e alla riduzione del
coefficiente di dilatazione termica, proprieta roolttili nella tecnologia dei getti e
nelle saldature. La resistenza alla corrosioneduttlita rimane pressoché inalterata
e, man a mano che il tenore di Si aumenta, si wedaetto miglioramento della
durezza. Il sistema AI-Si forma un eutettico akemperatura di 577 °C ad una
percentuale di silicio dell'11.7% in peso; poichgegto sistema non forma composti
intermetallici, il Silicio precipita direttamentealia matrice della soluzione solida
primaria. La durezza delle particelle di Silicionéerisce infine una buona resistenza
all'usura. Nelluso commerciale a questo sistemage®o aggiunti altri elementi in
lega quali per esempio il Rame e il Magnesio. Akfidi ottenere una morfologia
sferoidizzata del Si eutettico nella lega fusa wgrgaggiunti elementi quali Sr o Na
metallico. Questa morfologia del silicio, unita a’affinazione della struttura,

determinano un miglioramento delle proprieta mewtandella lega.

Magnesio: conferisce doti particolari di resisteaita corrosione ed ottime doti di
duttilita e lavorabilita. Il magnesio mostra unaoba solubilita nell’alluminio
(seconda solo allo zinco) e, per questo, leghecomeentrazioni minori del 7% non
mostrano una apprezzabile precipitazione (tuttad@asono presenti altri elementi
questa percentuale diminuisce), ma é possibile ogoeiottenere un discreto effetto
indurente tramite la lavorazione a freddo, vistce dh Magnesio permette di
conservare un’ottima duttilita; il magnesio incidegativamente durante il processo
di fusione poiché rende la lega maggiormente obdala la probabilita di inglobare
impurezze di ossidi aumenta, aumenta inoltre lgilfta di ritiro. Il basso tenore di
Mg nelle leghe con Si (0.2 + 0.7 %) limita i latgnuativi e soprattutto rende la lega
trattabile termicamente: infatti durante il tratemo si viene a formare il precipitato

Mg.Si il quale migliora la resistenza meccanica.

Ferro: in genere la sua presenza non € solitamded&lerata a causa della sua
struttura aghiforme all'interno della lega, in qt@naumenta resistenza ma
diminuisce duttilitd. Nelle leghe utilizzate perepsofusione la presenza di Fe

favorisce il distacco del getto solidificato dadampo.
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Manganese: in generale il vantaggio conferito dahlyanese e quello di aumentare
la resistenza meccanica delle leghe lavorate &ldire la sensibilita alla corrosione
intergranulare ed alla stress corrosion, ma l'ava&et presenza di composti
intermetallici causa una diminuzione di duttilitha effetto di modifica sulla
microstruttura degli composti intermetallici ricathi Fe e da una morfologia di tipo
aciculare si evolve in chinese script, fase chenbam minor effetto negativo sul

comportamento a fatica del materiale.

Figura 1.9: esempio di chinese script [13]

E’ in percentuali di poco superiori all'l% in peswlle leghe non trattabili

termicamente e in quantita maggiori nelle leghtabdi al calore

Titanio: Il contenuto di Ti € in genere molto ritm{0.1 + 0.2 %), ma se si aumenta il
contenuto esso permette di ridurre la tendenza deltcatura a caldo nelle leghe da
fonderia. Spesso viene aggiunto insieme al Boroecaffinante del grano che si

sviluppa durante la solidificazione dei getti.

Rame: aumenta la resistenza alle alte temperagite leghe da fonderia, riduce |l
coefficiente di espansione termica ma riduconoldalita delle leghe; puo causare
diminuzione della duttilitd e della resistenza arasione dovuta alla notevole

differenza del potenziale elettrochimico fra Al 8.Ce caratteristiche delle leghe Al-
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Cu possono essere ulteriormente migliorate comrattatnento termico: il precipitato
che si formerda andando ad aumentare la sua dueeitZauAlb. Il contenuto di rame
puo variare fra 1 + 5% a seconda della tipologideda. Per migliorare la fluidita

delle leghe da fonderie al Cu e solitamente asgbc@me elemento di lega il Si.

* Nichel: aumenta le caratteristiche meccaniche doca\ligliora la resistenza dopo

bonifica particolarmente se in unione con altrned@ti come Mg e Si.

« Calcio: anche in piccole tracce pud aumentare labdita dell’idrogeno, il quale e

responsabile delle porosita presenti nelle leghe.

» Stronzio: I introduzione nella lega fa si chea@irhino particelle di silicio globulari e
molto fini aumentandone la tenacita, la lavorabild riducendo la tendenza alla

formazione delle cavita da ritiro.

Age-
> hardening
alloys

Casting
alloys
Work-
hardening
alloys

Figura 1.10: Schema delle principali combinazidraltiganti dell’alluminio [14]

In Tabella 1.3 vengono riportati i principali etiedegli elementi alliganti nelle leghe da

fonderia
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Elemento

Vantaggi

Svantaggi

Cu

Permette il trattamento termico

Aumenta proprieta meccaniche

Riduce la colabilita
Riduce la resistenza a

corrosione

Mg

Aumenta resistenza a corrosior|
Permette trattamento termico

(con aggiunta di Si)

Aumenta 'ossidabilita

Riduce la colabilita

Mn

Migliora resistenza corrosione
Contrasta la riduzione di tenaci

indotta dall’aggiunta di Fe

Zn

Migliora le proprieta meccanich
Permette trattamento termico

(con aggiunta di Mg e Cu)

Riduce la resistenza a

corrosione

Fe

Migliora la resistenza meccanid

ad alte temperature

Aumenta notevolmente
la fragilita anche a causa
della formazione di

composti intermetallici
Riduce la resistenza a

corrosione

Tabella 1.3: effetti dei principali elementi sulégghe da fonderia
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1.5 PROPRIETA’ MECCANICHE DELLE LEGHE D’ALLUMINIO

Appartenendo a diverse famiglie (tabella 1.2)elghle di alluminio sono molto numerose
fepneta e gli
Le leghe di una stessa famiglia presentano debpri@ta comuni, ma spesso le cose

e variano per quanto

vanno diversamente da una famiglia all'altra. Lghée da deformazione plastica della
famiglia 5000 sono saldabili mentre quelle dellenifglia 2000 offrono caratteristiche

meccaniche piu elevate, ma con una mediocre regetalla corrosione atmosferica

(Figura 1.11)

riguarda la composizione,

Lega

2K

FHRK

Proprieta’

Duttilita !

= ad
\\

-

Vi

[Ty

TN

Al Mo Si AlLZn Mg Al Cu Al Zn
Mg &I Mg Cu

Figura 1.11: variazione principali proprieta in Zisne del contenuto elementi di lega [15]

impieghi.




Lega Densita Carico di Carico di Modulo Note
rottura snervamenta elastico
2024-T3 2.780 483 MPa 345 MPa 73.1 GPa Buone proprieta
kg/m® meccaniche, buona
resistenza a faticg
Elevate proprieta
7075-T6| 2.810 | 572MPa| 503MPa | 71.7GPa meccaniche,
kg/m? suscettibile a
tenso-corrosione
Miglior controllo
tenore impurita
7175-T6 2.800 590 Mpa 520 Mpa 72 GPa rispetto alla 7075,
kg/m® aumentano
proprieta
meccaniche e cosli
2700 Basse proprieta
6061-0O kg/m® 124 Mpa 55.2 Mpa 68.9 GPa | meccaniche, buona
saldabilita

Tabella 1.4: esempio alcune leghe alluminio

Dalla Figura 1.11 e dalla Tabella 1.4 si nota sulditcomportamento del modulo di

elasticita delle varie leghe da deformazione pasthe rimane praticamente costante,

aumentando o diminuendo molto leggermente, ancHe caso di leghe trattate

termicamente (quindi con valori di resistenza madtita). Importante inoltre é la

valutazione del comportamento del materiale in ifmez dell’'utilizzo finale, ovvero non

si pud sostituire una lega 6061 con una 2024 T4esdare un'analisi precisa delle

condizioni di esercizio.

Infine in Tabella 1.5 € riportato un ulteriore cafto tra le caratteristiche di varie leghe

di alluminio con altri materiali
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‘ Proprieta Massa Coefficiente | Conduttivita | Conduttivita l Limite di l Resistenza AIIungamento' Modulo |Durezza |
volumica | di dilatazione termica elettrica elasticita | a trazione A di Brinell
‘ (kg/m?) lineare a20'C a20'c | Rpy; | Rm (%) elasticita | (HB)
da20a100°C | (W/mK) (5-m) (MPa) (MPa) (MPa)
(106 K1)

IR R ds (0P g

Lega 2700 235 229 34,5 80 15 69000 35 |
10504 ‘
[ H14 [

(=

| Lega 2730 23,2 155 244 140 155 8 69000 46
3003
H14

[ Lega 2790 229 134 19,7 275 425 21 72500 110
2017A
| T4T451

Lega 2670 23,8 126 18,0 330 17 71000 80
5086
H116 H321

Lega 2710 23,5 13 28,7 260 285 12 69500 90
6005A
T5T6

Lega 2810 23,5 130 19,1 505 570 10 72000 160
7075
T6 T651

Accialo 7850 12,5 44 5 >800 1150 >11 210000 -
34CrMo4
(35CD4)

Acciaio 7830 12 - - 1100-1800 | 1200-1800 611 210000 -
36NiCrMo16
(35NCD16)
Acciaio inox 7900 17,5 15 1,37 >230 <700 <50 200000 -
Z7CN18-09
| (304)

Acciaio 7900 19 152 1,35 >280 570-690 240 200000 -

inox

Z7CND18-12
l (316)

Titanio TAGV | 4430 8,6 8,5 0,625 900 960 13 105000 -

Rame 8940 17,0 391 57 69 235 45 115000 45
laminato
stato M20

Ottone 8500 21,0 121 14,3 196-245 432-500 215 95000 | 105-150
CuZn40Pb3

Poliammide 1130 100-150 0,24 <107 - 80 80 - -
PA6

Tabella 1.5:caratteristiche leghe Al confrontate atiri materiali [16]

Allo stesso modo anche le proprieta meccaniche dedjhe da fonderia (principalmente
Al-Si), dipendono sia dal tenore di Si presente dadla presenza di eventuali altri

elementi di lega. In Figura 1.13 infatti possianealere come all’aumentare dell’aggiunta
di rame alle leghe Al-Si-Cu-Mg, vadano ulteriornmeergd aumentare la resistenza alla

trazione e durezza, a discapito pero dell’allungsime
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Figura 1.12influenza del tenore di Si nelle proprieta medcia¢ in leghe da fonder [17]
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Figura 1.13Effetto del rame sulla durezza delle legh-Si-CuMg [18]
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CAPITOLO 2.
LEGHE DA FONDERIA

Nelle leghe da fonderia il principale alligantd &ilicio, il quale riduce la temperatura di
fusione, l'entita del ritiro e aumenta la colakijitcome ulteriori vantaggi conferisce
maggior durezza e resistenza ad usura e rendebpedskitrattamento termico (solo se
presente anche magnesio). L’aggiunta di Si inglttece la densita e il coefficiente di

dilatazione termica. Per tali ragioni il capitolard incentrato su queste leghe.

2.1 LEGHE AI-Si

Altomic Percent Silicon
o i 20 30 40 50 (] 70 1] ] 100
1500 i L s T
1414°%C
1300
py 11007
=]
o
L=
=
E a0
g
720 w482
o s
[FX]
{s1) =
o f!.\l}
E
L R s ST e -
0 10 20 30 an 50 Al 70 B0 (] 100
Al Weight Percent =ilicon Si

Figura 2.1: Diagramma di stato della lega Al-Si [1]

Nel diagramma in Figura 2.1, I'alluminio forma uatettico con I'11.7% di silicio avente

punto di solidificazione 577°C. La solubilita mamssai del Si nell’Al corrisponde ad una
concentrazione del 1.65% a 577°C. A 300°C la sbtaldiminuisce a meno di 0.05% e
la soluzione solida con 1.65% di Si a 577°C, dwantaffreddamento lento, separa del
Si in cristalli piu o0 meno piccoli a seconda de#gmperatura alla quale si formano,
seguendo la linea di equilibrio DE. L’eutettico guesta lega sara formato da cristalli

sovrapposti di alluminio e silicio, ed ha una gtrita molto grossolana.

21



Se prima della colata, in fase liquida a 750°/ T78f aggiunge del sodio metallico in
quantita dello 0.01 / 1.0%, a seconda se il tedosgdlicio varia da 1% a 14%, si ottiene
una estrema suddivisione e sferoidizzazione dédtéoo con aumento notevole delle
caratteristiche meccaniche. Tale variazione e dabate ad un fenomeno di

sottoraffreddamento causato dalla presenza del Na.

£3.35% Al
1a
- X .
TN T i iy i'i 2 -
B>, Lt X u e (b 3 r . W F __.:I;-‘ -
. P L i . I‘ g . i]

R AT kg (e
e W H . -

i &i 2% 5i o 5 5% Bi

Figura 2.2: Diagramma di stato lega Al-Si con vanierostrutture in base alla % Si [1]

Le microstrutture tipiche delle leghe Al-Si da femni@, dipendono in larga parte dal
tenore di Si presente (Figura 2.2). Le leghe ipsttiaghe (tenore di Si massimo 12.7%),
sono caratterizzate da dendriti di fase alfa cowtier dalla struttura eutettica Al-Si
mentre nelle ipereutettichs forma prima il Si primario, cristallo ad eleaadurezza che
conferisce alla lega grande resistenza a usuraceessivamente attorno ad esso si
sviluppa la struttura eutettica. In questo tipdedihe il Si ha una percetuale compresa tra
i1 12.7% e 20%.

Dal punto di vista microstrutturale, fondamentakr ple proprieta meccaniche del

materiale sono:

» la distanza dei rami secondari delle dendriti
» la morfologia del silicio eutettico
e la presenza di intermetallici

e presenza di eventuali porosotia e cavita da ritiro
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2.2 SDAS

La distanza dei rami secondari delle dendriti (SC- Secondary Dendrite Arm Spacin
e la distanza tra duedrci secondari di una dend

Figura 2.3: Esempio di SDAS [2]

Questa distanza dipende dal tempo di solidificazt secondo la seguente equazi

SDAS =k * '

In cui n e k sono coefficienti che dipendono datfanposizione del metalliFigura 2.4)
A piccoli valori di SDAS, ovvero a microtrutturen®, sono associati valori dulttilita,
resistenzaa fatica e trazionemigliori [3]. Inoltre e possibile correlare le proprit
meccaniche alla solidificazione e alle velocita rdiffreddament, semplicementre

andando a determinare lo SDAS del campione preesam (Figura2.5 e 2.6)

10

N

arm spacing {mm:

Sccondary dendrite

O.A.l 1 10 100 1,000 10,000 100,000
Solidification time is)

Figura 2.4 Dipendenza dello SDAS dal tempo di solidificazandalla composizio [1]
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Ultimate tensile strength (MPa)
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Figura 2.5: Effetti della SDAS sulle proprieta magiche di Al-9% campioni di Si-0.3% Mg in lega,

ottenuti con la tecnica di solidificazione pendeazzonfronto con processi industriali [4]
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Figura 2.6: durata a fatica in funzione dello SDA%ga in lega A357 [5]

2.3 MORFOLOGIA DEL Si EUTETTICO E MODIFICATORI

La morfologia caratteristica del Si eutettico étigp aciculare. Questa determina una
riduzione della tenacita del materiale e consegueente e consigliabile modificarla per
ottenere una forma sferica dei cristalli di Si. oeprocesso, detto di modifica, consiste

nell’aggiunta di particolari elementi quali sodicetallico, calcio, stronzio, antimonio i
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quali favoriscono la formazione di Si con morfolgsferoidale. Problematica della
modifica € la tendenza alla formazione di porositédla lega solidificata. Un modo
alternativo per modificare la morfologia del Si getio di aumentare la velocita di
solidificazione. Questa tecnica € pero limitatagetti di piccola dimensione ottenuti

attraverso colata in conchiglia.

Figura 2.7: Schema dei fronti di solidificazione pea lega non modificata (a) e modificata al Na[6b

La Figura 2.7 mostra i fronti di solidificazione lkutettico Al-Si per le diverse
condizioni di modifica. Nel caso di una lega nondificata la crescita sembra di tipo
dendritico con alcuni centri di nucleazione davahtironte di solidificazione mentre nel
caso di modifica col sodio, il fronte appare planatl sodio infatti si dissolve
rapidamente nel bagno ma altrettanto velocementgeice in forma gassosa (circa in 20
min. dalla sua aggiunta); se il tenore di Na sup@i@®02% si genera una “ipermodifica”
della lega, si avra quindi la formazione del contpo&ISiNa e conseguentemente le

proprieta meccaniche diminuiscono.

2.4 COMPOSTI INTERMETALLICI

A seconda della composizione chimica della legassibile che si formino dei composti
intermetallici, alcuni agiscono come precipitati rthforzo (ad esempio il precipitato
Mg,Si nelle leghe Al-Si-Mg) mentre altri, solitamerdebase Fe, possono determinare
una diminuzione della duttilita e resistenza acéatiel materiale.

Questi ultimi, oltre a impedire o rallentare le ettali lavorazioni secondarie, spesso
creano dei possibili inneschi a rottura dei compding@oiche agiscono da concentratori
di sforzi. Aumentando il contenuto di ferro (dalldd8 al 0.14 % in peso) diminuisce

significativamente la vita a fatica per la lega coicrostruttura piu grossolana mentre la
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riduzione e ridotta per microstrutture piu fini. k@a a fatica € quindi legata non solo
alla composizione chimica della lega, ma ancherafidalita di solidificazione.

E’ possibile percio realizzare microstrutture chéiscano meno l'effetto del ferro,
elemento che & sempre presente nell’alluminiogpdi $econdario.

1804  ~_
© Low-Fe
o A
[:H}
ﬁ b ~ ~
£ 1404 ‘ ~
= High-Fe
=
2]
2 120+
= I
o7 1 IS, specimens, R = -1
=== Low-Fe
100+ ——— High-Fe
10° 10* 10° 10° 10

Number of cycles to initiating a crack (V)

Figura 2.8: influenza della % di Ferro sul numeiraidi che porta alla formazione della cricca ioyini
con bassa % di Fe (<0.1%) ed alta (>0.55%) [7]

Gli intermetallici piu comuni nelle leghe Al-Si danderia sono:

o Composti di tipgg: hanno una forma di tipo “bastoncino” (platelasgono quelli piu
visibili nelle leghe ipoeutettiche

Figura 2.9: Esempio di composto di tipgAlsFeSi) [8]
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Composti di tipax e z: le formule chimiche sono rispettivamentg £ffe, Mn}Si, per
la tipologiaa e AlsFeMgSis per la tipologiar.

Figura 2.10: Esempio di composto di tip§8]

Questi ultimi sono denominati “Chinese script” parloro forma caratteristica
che ricorda quella di un ideogramma cinese, ed dhvaimmeffetto meno deleterio

sulla tenacita del materiale rispetto a quelli fmma aciculare

4 .
P

AN

i
i & B

Figura 2.11: Esempio di composto di tip8]
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Per limitare la formazione degli intermetallicipio intervenire su:

» Composizione chimica della lega: limitando la presedi elementi indesiderati nel
bagno
* Velocita di raffreddamento: a velocita alte i presiedi diffusione si riducono,

ostacolando cosi la formazione e I'accrescimenica®posti.

2.5 EFFETTI POROSITA’

La porosita € una conseguenza generalmente indasideella cinetica dei processi di
solidificazione dei metalli. Normalmente, con umga di dimensioni dai micron ai
millimetri, essa puo considerarsi una macrodifétilogjualora sia apprezzabilmente
visibile ad occhio nudo, mentre si parla di micfetlosita qualora serva l'ausilio di un
microscopio ottico per la sua individuazione. La gwesenza rappresenta in ogni caso
una discontinuitd microstrutturale che va ad im8unegativamente sulle prestazioni
meccaniche del manufatto, pertanto la porositesta\dome un vero e proprio difetto da

eliminare al fine di ottenere materiali sempre @iogenei e performanti.

Figura 2.12: porosita di gas in una analisi micafiga [8]

La porosita puo assumere varie morfologie e dinmemsa seconda del meccanismo di
formazione coinvolto e della sua cinetica.

Una prima distinzione nell’aspetto dei pori € dgutare al meccanismo di formazione
degli stessi: i pori creatisi a causa del fenomeeloritiro di volume sono generalmente
di dimensioni microscopiche, di forma irregolaraliedistribuzione piu fitta di quelli,
invece, generati dall’evoluzione di gas disciolel metallo (ad esempio idrogeno).

L'effetto di porosita dei gas sulle proprieta medcikae € meno deleterio di quello delle
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cavita di restringimento (talvolta I'idrogeno puesere aggiunto intenzionalmente per
contrastare l'effetto pit dannoso delle cavita efitnngimento [9]), comunque sia la
resistenza a trazione e la resistenza allo snemanmeostrano una riduzione se aumenta

la percentuale di vuoti o di idrogeno discioltogifiia 2.13)

42 -

38 -

Tensile strength, ksi

Yield strength, ksi

26 L L

% voids 0.4 0.8 1.2 1.6 2.0
H,ecm3/100 g 0.05 0.11 0.16 0.21 0.27

Figura 2.13: Effetto percentuale di vuoto e di gno disciolto sulla resistenza a trazione e smeewto
(lega A356-T6) [9]

Anche la durata a fatica € influenzata dalla preaati pori di gas, in quanto agiscono
come siti di cricca, accorciando la prima fased#ineggiamento; inoltre le prestazioni a
fatica sono correlate alla dimensione del difettaggiore € la dimensione dei pori,
minore e la durata a fatica [10]

Guardando i prossimi grafici (Figura 2.14), anchecampioni con SDAS differenti,
testati nelle stesse condizioni, mostrano come ifa & fatica sia funzione della

dimensione dei pori
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Figura 2.14: vita di fatica in funzione della dins@me dei pori: SDAS 20-28n (a), SDAS 70-78m (b)
[10]

Per ridurre il livello di porosita e importante wide il livello di idrogeno all'interno della
fusione, per evitare appunto che questo idrogenergpori gas. Possono essere applicati
alcuni accorgimenti tecnologici, come ad esempdurre la pressione, diminuire la

temperatura di colata e aumentare la velocitaftteddamento [10]
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2.6 LEGA A356

La lega attualmente piu utilizzata a per la prodneidi getti in sabbia ed in conchiglia &
la A356 poiché combina buone caratteristiche teagiohe quali la colabilita, ad alta
resistenza meccanica e una buona resistenza allasiome. Quest’'ultima proprieta
deriva dal fatto che il precipitato di rinforzo Mgj € caratterizzato da un potenziale
elettrochimico prossimo a quello della matrice diurainio. Le sue applicazioni
industriali sono principalmente nel campo automistiio, nella realizzazione di

basamenti e testate di motori

Di sequito si riportano le caratteristiche di gadsga [2,11,12,13]:

Composizione chimica (% in massa):

Lega Cumax | Mg Mn Si Fe max | Zn max | Ti max | Altri Al
max elem.
A356.1| 0.25 0.2 +]0.35 6.5 +| 0.6 0.35 0.25 0.15 | restante
0.45 7.5
A356.2 | 0.2 0.25 +| 0.10 6.5 +[0.2 0.10 0.20 0.15 | restante
0.45 7.5

Tabella 2.1: composizione chimica A356

Proprieta termiche:

Temperatura Liquidus. 615 °C (1135 °F)

Temperatura di Solidus. 555 °C (1035 °F)

Calore specifico. 963 J/kg - K (0.230 Btu/lb - &R)00 °C (212 °F)
Calore latente di fusione. 389 kJ/kg

Caratteristiche di colata:

Temperatura di fusione: da 675 a 815 °C (da 128808 °F)
Temperatura di colata: da 675 a 790 °C (da 12458 1F)
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Al-Mg-Si solidus projection [73Wil] Al-Mg-Si isothermal section at 430 °C [88Rok]
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Figura 2.15: diagramma di equilibrio Al-Si-Mg [14] Figura 2.16: Isoterme del sistema Al-Si-Mg][14

Il diagramma di fase di equilibrio & semplice e loefinito: il sistema & pseudo binario
Mg.Si con un rapporto Mg/Si pari a 1.73 ponderale. utéético pseudobinario
orizzontale € a 595°C. La composizione del liqueldettico € 8.15%wt di Mg e
4.75%wt di Si, in equilibrio con una soluzione Huminio solido contenente 1.13%wt di
magnesio e 0.67%wt di silicio (ca 1.85%wt }89. E possibile dividere il sistema lungo
la linea eutettica prendendo in considerazione gisiemi ternari: Al-MgAls-Mg,Si a
450°C e Al-Si-MgSi a 555°C. La solubilita di M&i in alluminio solido & leggermente
ridotta da un eccesso di silicio pitu che di magmdse leghe commerciali variano da una
composizione di alluminio con circa 0.6 wt% Mg a 1.5 wt% MgSi con una leggera
variazione dell’eccesso di silicio o magnesio. Qaidega infine possiede le seguenti

caratteristiche tecnologiche:

* buona conducibilita elettrica;

» elevate doti di finitura superficiale;

* buona saldabilita;

* ridotta lavorabilita all'utensile;

e buona tenuta a pressione;

« sufficiente attitudine all'ossidazione anodica ysrtecnici;

* piccola fragilita di ritiro.
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Figura 2.17: carico di snervamento e allungamemtdtara di leghe Al-Si trattate T6, con contenulti
diversi Mg in funzione dei tassi di tempra [15]

Come mostrato dalla Figura 2.17 le caratteristicheccaniche sono fortemente
influenzate dal trattamento termico a cui la leg® gssere sottoposta. Per guanto
riguarda la microstruttura, questa € analoga alajudtscritta per le leghe AI-Si.
Generalmente i trattamenti termici non incidondasuiicrostruttura di solidificazione se

non per quanto riguarda la presenza dei precigitainforzo.

2.7 LEGHE AI-Si-Cu-Mg: C355 E A354

Le leghe Al-Si-Cu-Mg sono state sviluppate recemtet® e la loro conoscenza € minore
rispetto alle classiche leghe Al-Si-Mg (come A356he sono ampiamente utilizzate

nelle fonderie da anni. Grazie alle loro eccellgmbprieta meccaniche, soprattutto per
applicazioni ad alta temperatura, l'interesse pestg leghe € aumentato. Fra le leghe
Al-Si-Cu-Mg attualmente le piu utilizzate e studiatono la C355 e la A354, che hanno
una composizione chimica elencata nella Tabella 2.2

Composizione chimica

Lega Si Cu Mg Fe Mn Ti Al

C355 45+55/1+15 | 04+06 0.2max 0.1max 0.1+ Qr2sto

A354 86+94/16+2 | 04+-048 0.2max 0.1max 0.1+ Qr2sto

Tabella 2.2: composizione chimica C355 e A354 [16]
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Le due leghe presentano una grande differenza gabatita di Si e quindi la A354
dovrebbe mostrare una maggiore fluidita e un maggontenuto di composti
intermetallici (dovuta anche alla maggiore Cu%) peito alla C355.
Nei paragrafi successivi verranno presentati i d#siponibili in letteratura, con
particolare attenzione alle proprieta meccanichie deghe in condizione T6 e gli effetti
dell'esposizione ad alta temperatura. Un confrdimitto tra queste leghe Al-Si-Cu-Mg e
le piu comuni leghe Al-Si-Mg e molto difficile pdré diversi parametri contribuiscono
alla definizione delle loro proprieta meccanichenfe microstruttura, quantita di difetti,
trattamento termico, ecc ): in prima approssimazi@n puo affermare che la presenza di
Cu porta ad una maggiore varieta e quantita diipitat di rinforzo (T6 dopo
trattamento termico) in leghe AI-Si-Cu-Mg che imghe AI-Si-Mg, con conseguenti

valori piu elevati di tensione rottura e caricodiene di snervamento, ma bassa duttilita.

2.7.1 LEGA C355

Dopo solidificazione la lega C355 mostra la presetizdiversi composti intermetallici a
causa della complessa sequenza di reazioni cheokjesdurante la solidificazione.
Mrowka-Nowotnik [17] ha identificato le reazioni diolidificazione in lega C355
solidificata in condizioni di non-equilibrio: unaeddrite primariaa-Alluminio si forma
tra 621-557°C (la temperatura esatta dipende dpllntita di Si e Cu); quando la
temperatura scende a 570-551°C, si forma una raigceéttica da-Alluminio e silicio,
portando ad un ulteriore incremento localizzatocositenuto di Cu del liquido rimanente
(in questo intervallo di temperatura si possonontme anche le fasi ricche di Fe, come
AlsFeSi e Al(FeMnSi)). A circa 535°C le fasi geMgSis € Mg iniziano a formarsi,
mentre le fasi ACu e AEMgsCwSis si formano quando la temperatura scende fino a
510-489°C. La Figura 2.18 mostra un esempio diosicuttura in lega C355.

<Z1.3 } o

Figura 2.18: microstruttura della lega C355 coffedénti fasi intermetalliche [17]

34



In Figura 2.19 sono riportate le micrografie SEMdBning Electron Microscopy) e i
corrispondenti spettri-EDS (Energy Dispersive X-R¥pectroscopy) acquisiti in alcune
posizioni specifiche. Si osservano particelle odalAl,Cu ed un’altra fase contenente

Cu (AlsMggCu:Sig); il Cu € mostrato come intermetallico scuro passono notare anche

particelle di silicio eutettico primario (con moldgia "chinese script"). Si osservano
anche composti contenenti Fe in forma aghiformeecfrlsFeSi e blocchi di fase di
silicio a-Al (FeMn).
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Figura 2.19: micrografie SEM della lega C355 iris@rezzo e i corrispondenti spettri-EDS acquiniti

posizioni indicate dalle frecce [17]

Dato l'elevato numero di fasi intermetalliche présenella microstruttura, anche la
sequenza di precipitazione che si verifica durahteattamento di indurimento (vedi
capitolo relativo), € molto complessa. Prima diauia morfologia del Si eutettico

primario cambia da struttura aghiforme a piu raffin "chinese script" e particelle
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sferiche; anche le fag-aghiformi si trasformano in sferiche simii-Al (FeMn)Si

(Figura 2.20 e 2.21).

Figura 2.20: Tipica microstruttura di lega C35%andizione T6 [17]
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Figura 2.21: micrografie SEM della lega C355 nebiadizione T6 ed il corrispondente spettro-EDS
acquisito nelle posizioni indicate dalle frecce][17
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Durante il periodo di invecchiamento le fasi difoizo metastabilie”, " e/o ', B'
(precursori dell'equilibrio delle fa®iAl,Cu ep-Mg.Si) facilmente precipitano ma anche
altri fasi come S-AICuMg o Q-CuMgsSisAls possono esistere. Per identificare queste
particelle, Mrowka-Nowotnik [17] ha applicato asalEDS su polveri estratte (ottenuto
tramite la tecnica di dissoluzione fenolica). Lgwa 2.22 mostra micrografie SEM e
spettri-EDS corrispondenti che indicano che leipalie estratte sono Si, AIMnFeSi,
AlsFeSi e fasi CiMgsSisAls. Per identificare fadd e 3 invece, € necessario utilizzare un
microscopio elettronico a trasmissione (TEM): leggufe 2.23 e 2.24 mostrano le
micrografie TEMB-Mg,Si e8'-Al,Cu.

a)

~a- Al[221]
- Mg,Si (6.34) [001]
-cP

Figura 2.23: micrografie TEM prese in lega C355 tre® il precipitato rafforzamen{3-Mg,Si e il

corrispondente modello di diffrazione di elettr§hir]
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Figura 2.24: micrografie TEM di rafforzamerfleMg,Si (a) e fasB in lega C355-AiCu (b) [17]

La precipitazione di fasi intermetalliche prece@eménte descritta porta ad un
miglioramento significativo delle proprieta mecadr@ dopo il trattamento termico. In
particolare in Figura 2.25 é riportato I'andamedédie proprieta meccaniche in funzione
della temperatura e del tempo di invecchiamenta.dlrezza dei campioni invecchiati a
150 °C (dopo un trattamento di solubilizzazione28@°& per 5h, seguito da tempra in
acqua) aumenta con il prolungamento del tempo diedchiamento; quando
I'invecchiamento invece e condotto a 220°C, la zhaeaumenta rapidamente con il
tempo di invecchiamento fino a raggiungere un \@atlirpicco, ma per ulteriori tempi di
invecchiamento la durezza diminuisce. Inoltredlove massimo di durezza ottenibile
dopo invecchiamento a 150°C (48 h) €& maggiore dalore massimo dopo
invecchiamento a 220°C (6 h).

Hardness HB5/250

—=— 150°C
—e— 220°C

PR I T | YR AN N S N | N T Y | I T N
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
Time of aging, h

Figura. 2.25: Variazione della durezza con il terdpmvecchiamento artificiale in lega di Al-5.2Si-
1.33Cu-0.53Mg-0.2Fe-0.14Mn alla temperatura di @3220°C [17]
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Gli effetti della temperatura, del tempo di invelerhento sulle altre proprieta
meccaniche della lega C355 sono mostrati in Figu&6: le proprieta tensili dei
campioni invecchiati a 220°C sono quasi uguali aellgu ottenute dopo un
invecchiamento a 150°C (solo la tensione di sneerdm € sempre leggermente
maggiore nei campioni invecchiati a temperaturaath, e la tendenza di entrambi YS
(carico o tensione di snervamento) e UTS (tensdinettura), a causa del tempo di

invecchiamento, in linea di principio non cambia.

La resistenza della lega aumenta fino a 10 orend@achiamento a 220°C o 15 ore a
150°C, dopo di che un ulteriore aumento delle pedprmeccaniche e visibile solo in
campioni invecchiati a 220°C; quando il tempo dieochiamento € prolungata oltre 20
ore, si osserva una diminuzione UTS. La duttilitdstra una diminuzione con il tempo
di invecchiamento, fino a raggiungere un minimo @& (220°C) o 10 ore (150°C); per
un periodo piu lungo di invecchiamento, l'allungameeaumenta di nuovo, soprattutto
nei campioni invecchiati a 220°C [17].
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Figura 2.26: Effetti del tempo di invecchiamentdbLS (a), YS (b) e E% (c) della lega Al-5.2Si-1.38C
0.53Mg-0.2Fe-0.14Mn invecchiata a 150 e 220°C [17]
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2.7.2 LEGA A354

La conoscenza per guanto riguarda la lega A354@oupiu ampia in quanto questa lega
e gia utilizzata in alcune fonderie per la prodoeidai teste di cilindri. Molina [18] ha
evidenziato come questa lega mostra un breve altendi solidificazione e il suo
notevole contenuto di Si genera una maggiore giaadiifase eutettica rispetto ad una
lega con % inferiore di Si (Figura 2.27), come wwmnune A356 (7% circa di Si).
La prima germinazione-Al nuclei avviene, piu 0 meno, allo stato liqui(EB5°C); la
solidificazione dell’eutettico principale con congpoal silicio @-Al + Si + AlsFeSi)
avviene invece alla temperatura eutettica (565-65H8° La precipitazione di fasi
contenenti il Cu (Al + AICu + Si + AkFeSi) inizia nel range 557-522°C, mentre |l
complesso eutettico di composti al Cu (Al +,@l + Si + AEMgsCu:Sis) solidifica
quando la temperatura € di poco superiore 500°@npgeatura alla quale la

solidificazione & completata).
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Figura 2.27: diagramma binario di fase Al-Si e amaérmica di solidificazione di una lega A354 J18

Una prima conseguenza del trattamento termico T@ega A354 e lalterazione
morfologica delle particelle di Si da fibrosa arfar sferica; questo comportamento e piu
pronunciato nei campioni con basso SDAS, anche wndp la microstruttura é

grossolana il Si é piu allungato (Figura 2.28).
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Figura 2.28: morfologia Si in lega A354: (a), (b(cg sono campioni con rispettivo SDAS di 8, 200e 6

1m; (d), (e) e (f) sono i campioni trattati termicamte corrispondenti (raffreddamento in acqua) [19]

Seifeddine [19] analizzando gli effetti della tempdopo il trattamento in soluzione,
sulle proprieta microstrutturali e meccaniche dddga A354 ha evidenziato come
velocita di raffreddamento maggiori portino a paetie di silicio piu sottili rispetto a
guelle con drasticita di tempra inferiori. Questiongortante per determinare le proprieta
meccaniche finali, in quanto il meccanismo di n&tdel materiale puo essere correlata
alla morfologia di Si eutettico (e anche alla presedi fasi Fe-ricche aghiformi come le
[B-Fasi).

Aumentando la velocita di tempra c’é un aumentéadelsistenza ma mentre per la lega
A356 la resistenza ottenibile e la stessa senzar teonto della finezza della
microstruttura, la lega A354 presenta valori diigtesiza inferiori quando la
microstruttura € grossolana (Figura 2.29). La mamggPo di Si e la presenza del Cu,
determinano un incremento della tensione di roteiranervamento della lega A354
rispetto alla lega A356 in virtu della presenzapticipitati contenenti Cu sviluppatisi

durante l'invecchiamento.
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Figura 2.29: Variazione delle proprieta tensilildééga A354 con diverso SDAS (ottenuto con laitn

di solidificazione gradiente) in funzione dellasglta di raffreddamento rapido [19]

| precipitati di rinforzo che si formano durantewecchiamento sono simili a quelli
precedentemente descritto per la lega C355: [Fddg,Si, 6-Al,Cu, S-ALCuMg e Q-
AlsCwpMgsSis e loro precursori [20].

Un esempio di curve di invecchiamento per una 8884 sono mostrate nelle Figure
2.30 — 2.31 — 2.32, dove € interessante notara eakri massimi di UTS e YS sono
raggiungibili applicando un trattamento di inve@hento artificiale a bassa temperatura
(155 e 170°C) per lungo tempo (fino a 72 ore). &eiperatura di invecchiamento va
oltre 195°C, il picco di resistenza puo essereitadg con un trattamento piu breve, ma i
valori finali di UTS e YS sono inferiori a quellittenuti con una bassa temperatura di
invecchiamento.

Anche qui il trattamento d’invecchiamento ha effetulla duttilita negativamente,
portando valori piu bassi in corrispondenza del cpic di resistenza.

Confrontando le proprieta meccaniche della lega 4A86n i valori presentati nel
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paragrafo precedente per la C355, e chiaro chet'gliésa mostra una duttilita
maggiore della prima, mentre la resistenza e nttextte superiore nella lega A354 (tali
comportamenti sono legati alla maggiore quantitdl@nenti presenti nella lega A354).
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==Y5170°C
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Figura 2.30: variazione tensione di snervamentadiea A354 sotto varie temperature e tempi di

invecchiamento [20]
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Figura 2.31: variazione tensione di rottura dedlgal A354 sotto varie temperature e tempi di

invecchiamento [20]
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Figura 2.32: variazione modulo elastico della 183&4 sotto varie temperature e tempi di invecchiatme
[20]

Rispetto alla lega C355 € anche evidente che itasimwecchiamento, a causa di alte
temperature (piu di 200°C), determina una drastitaminuzione delle proprieta
meccaniche.

Questa affermazione & supportata anche da Moli@adie ha comparato le proprieta
meccaniche a temperatura ambiente di una lega A8B4le proprieta dello stesso
materiale, testato perd a temperature elevate €12%0°C), dopo un lungo periodo
(500h) di esposizione alle temperature di provardgione di questo comportamento e
legato alla trasformazione dei precipitati di rirf® da coerenti e semicoerenti a ad
incoerenti ed al loro ingrossamento. L'evoluziore precipitati di rinforzo é illustrato
nella Figura 2.33, dove le immagini SEM sono tratte campioni di lega A354 in
condizione *“as-cast” quindi non trattati termicangene dopo diversi tempi

d’'invecchiamento.
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Figura 2.33: immagini SEM prelevate da campiorieda A354: condizione as-cast (a), invecchiato a
245°C per 1 h (b), invecchiamento a 254°C per {@ le spettro EDX (d) corrispondente i precipitati

osservati in (c) [20]

Anche il meccanismo con cui avviene la fratturardateriale mostra alcune differenze a
seconda della condizioni di invecchiamento: Amn24] indica che quando il materiale
viene invecchiato a 155°C la modalita di fratturaremisto tra frattura duttile e fragile
(visibile in Figura 2.34 “a-b”) risultato della menza di precipitati fini e di piccoli spazi
tra di essi. D'altra parte quando il trattamentoveécchiamento € applicato ad una
temperatura piu alta, come 245°C, la modalita ditdra € completamente duttile, con
profondi micro-cavita (dimples) sulla superficie fdattura (Figura 2.34 “c-d”) dovute
alla presenza di precipitati di grosse dimensi@nuieste cavita sono di forma “ovale” e

sono allungate nella direzione della sollecitaziapplicata.
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Figura 2.34: immagini SEM della superficie di ftatt di provini in lega A354: (a) e (b) campioni
invecchiati a 155°C per 72h; (c) e (d) profondagit in campioni invecchiati a 245°C per 72h [20]
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CAPITOLO 3.
TRATTAMENTI TERMICI DELLE LEGHE DI ALLUMINIO

Per trattamento termico si intende una operaziongn@ successione di operazioni
mediante le quali un metallo o una lega metallieme& sottoposta al di sotto del punto di
fusione, in ambiente di natura determinata ad urpuocicli termici (riscaldamento,

permanenza a temperatura, raffreddamento) entrpetetture, durate e ben precise, per

dar loro determinate proprieta [1].

Il trattamento termico comprende tre operazioneez®li che lo caratterizzano:

* Riscaldamento.
e Permanenza in temperatura

+ Raffreddamento

Ognuna di queste operazioni e dipendente da dui@bilarfondamentali, tempo e
temperatura. E’ nell’ambito della variabilita diepti due parametri e del loro rapporto
(velocita di variazione di temperatura) che e gmksindurre nelle leghe tutte le possibili
trasformazioni strutturali.

Infatti riscaldamenti e raffreddamenti molto lewntilunghe permanenze tenderanno a
creare strutture di equilibrio, stabili a temperat@mbiente e senza tensioni interne:
trattamenti di_ricotturavariazioni veloci di temperatura (soprattutto reffreddamento)
invece creeranno strutture instabili, facilmenteateponibili con forti tensioni interne
sia a livello reticolare che macroscopico: trattatndi tempra

Al fine di chiarire i fenomeni che avvengono dumntrattamenti termici dell’Al e sue
leghe, € necessario richiamare alcuni concetti shreo alla base dello studio della

cristallografia.
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3.1 CENNIMECCANISMI DI RINFORZO PER PRECIPITAZIONE

I metalli sono solidi cristallini sono costituitiadatomi disposti a distanze costanti e
regolari nello spazio secondo un ordine geometohe riproduce fin dal cristallo
elementare, i piani lungo i quali esso puo defosmatosi nel caso di un cristallo di
alluminio purissimo e perfetto, il reticolo e cubia facce centrate (CFC) ed é illustrato
nella Figura 1.1.

La posizione degli atomi nel reticolo cristallingéneralmente la piu compatta possibile,

la loro distanza reciproca quindi € la minima ploissi(Figura 3.1).
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Figura 3.1: accostamento di quattro cristalli d 4l

Oltre all’attrazione reciproca ed al fenomeno agjitazione termica, gli atomi del
reticolo cristallino sono soggetti, tanto piu quanpiu alta & la temperatura,
all'autodiffusione, cioé al cambiamento di postornescolamento continuo in virtu del

fatto che il reticolo dei cristalli non € perfettoa presenta dei difetti [1]:

* dipunto: le vacanze ed impurezze

+ dilinea: le dislocazioni
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3.1.1 Vacanze
In un reticolo cristallino quando in alcuni pungtticolari mancano degli atomi e si crea

discontinuita, si dice che esistono delle vacakigufa 3.2)

O———— -0

Vacanza o lacuna [___\‘ L l, f Jr ]

Figura 3.2: esempio di vacanze o lacune [2]

Le vacanze aumentano in relazione alllaumento mhpgFatura, in quanto con questa
aumenta la mobilita degli atomi e quindi al pod##idi spostamenti degli stessi nel
reticolo cristallino.

Il raffreddamento istantaneo (tempra) di una leigalldminio da una temperatura vicina
a quella di solubilizzazione (generalmente circ@°®) lascia nella lega cosi raffreddata
una quantita notevole di vacanze. Fra posti vacahtatomi si creano spostamenti ed
azioni reciproche: solo con la presenza di vacandatti possibile spiegare i fenomeni
di diffusione di atomi di soluto che si hanno dueala fase d’invecchiamento delle leghe

leggere.

3.1.2 Dislocazioni

Le dislocazioni sono zone del reticolo cristallimocui vi € un disordine a livello di
disposizione dei piani reticolari; in presenzaetidioni esterne, le dislocazioni possono
muoversi e tale movimento determina una deformaziplastica nel metallo (Figura
3.3).
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Figura 3.3: Formazione di dislocazioni [2]
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L’attitudine di un metallo a deformarsi plasticarteerdipende dalla mobilita delle
dislocazioni; ponendo ostacoli al movimento deliglatazioni € possibile rinforzare i
materiali metallici aumentando la resistenza meceared in base agli ostacoli esistono
diversi “meccanismi di rinforzo™:

* rinforzo per incrudimento

« affinamento del grano

« alligazione

* rinforzo per precipitazione

* rinforzo per dispersione

| trattamenti a cui sono sottoposti le leghe duraihio da fonderia inducono nel

materiale un rinforzo per precipitazione.

3.2 TRATTAMENTI DI RICOTTURA

Tendono a portare la lega in condizioni di equidibchimico-strutturale secondo i

diagrammi di stato relativi. A seconda delle comahz di partenza del materiale e dei
risultati che si vogliono ottenere, si cercherdagire in un modo conveniente sui due
parametri tempo — temperatura [1].

Si parlera quindi di

a) Ricottura di omogeneizzazione, quando si tendooreare le condizioni di equilibrio
chimico — fisico con le fasi separate e finemengparse

b) Ricottura di ricristallizzazione, quando si tend rigenerare le strutture incrudite di
lavorazione plastica a freddo.

c) Ricottura di distensione, per eliminare le tensiche si creano per esempio nei getti

complessi durante il raffreddamento nelle staffe.

a) RICOTTURA DI OMOGENEIZZAZIONE

Le ricotture in genere (e quella di omogeneizzazionparticolare) sono trattamenti che
interessano molto piu le leghe da deformazionetipiashe quelle da fonderia. Essa
viene effettuata sui getti per la necessita di cenegzzare la struttura primaria di fusione
che presenta oltre a segregazioni, anche dendot grosse disuniformita di

composizione sia nel loro interno, sia tra l'unal’atra a seconda del tempo di
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formazione [1]; & spesso applicata quando si éstdito greggio di fusione, per preparare
il materiale alla estrusione, laminazione, fucimatlE’ un trattamento che viene sempre
eseguito alle massime temperature consentite etgmepi molto lunghi, ed oltre a
detensionare completamente il materiale genera dissoluzione delle fasi solubili
eventualmente precipitate e una omogeneizzaziolla geluzione solida, per cui il
risultato finale sara un “soluto uniformemente rilstito e le impurezze insolubili
globulizzate”.

Queste trasformazioni consentono:

- una maggiore velocita di estrusione senza peridbiotture per I'eliminazione delle
disuniformita di zone a struttura diversa o di costpfragili.

- Un miglioramento della plasticita a caldo nelfgeoazioni di laminazione e stampaggio,
quindi una diminuzione degli scarti. La temperatdrdavorazione a caldo infatti non &
tale da permettere una adeguata solubilizzazioneodgposti.

- Un miglioramento dell’'aspetto superficiale deizpie soprattutto se destinati
all'ossidazione anodica.

- Un aumento delle caratteristiche meccaniche potegiche dei semilavorati sempre
dovuto all’eliminazione dei composti fragili e atene a composizione differenziata che

costituiscono zone preferenziali per I'innescoatiure a fatica o a tensocorrosione.

Il trattamento di omogeneizzazione viene eseguitgdnere a temperatura di 420°C —
480°C per durate di 24 — 48 ore a seconda dadilitigghe.

Come si € detto vi € la tendenza ad adottare teaafyere tempi sempre piu spinti al fine
di ottenere risultati piu efficaci, nel contempocsirca di partire da leghe con strutture
primarie meno grossolane e colando in condizionirodlate di raffreddamento. Questi
accorgimenti permettono di raggiungere piu rapidame le condizioni di
omogeneizzazione della lega e di ottenere migliergm delle caratteristiche
meccaniche, soprattutto di quelle nelle direziomstersali al senso di laminazione.

Per definizione la ricottura deve tendere a portiareateriale in condizioni equilibrio
chimico - strutturale, per cui il raffreddamentoectseguira alla permanenza in
temperatura dovra essere sufficientemente lentoogiacreare soluzioni soprassature a
temperatura ambiente. Come si € piu volte dettaclattura di omogeneizzazione si
effettua a temperature molto spinte al fine di fmeee al massimo i tempi di esecuzione.
Tale tendenza porta ad arrivare a temperature ipresalla linea solidus per cui é

necessario operare con dei forni in grado di gastéemperature molto uniformi in tutte
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le zone e perfettamente controllate. Eventuali rdité@ di temperatura all'interno del
forno possono facilmente il materiale oltre il liendella fase solida con inizio di fusione

dei punti a concentrazione eutettica e danno ipexbile nel materiale.

b) RICOTTURA DI RICRISTALLIZZAZIONE

E’ un trattamento che riveste una particolare irtggara per le leghe da lavorazione
plastica semilavorate in quanto permette di rendex@/amente lavorabile un materiale
incrudito da una precedente lavorazione a freddo.

La ricristallizzazione deve essere tale da permestie ottenere una struttura con grano
cristallino il piu piccolo possibile perché in gtescondizioni si hanno le migliori
caratteristiche meccaniche, la migliore lavorahild freddo e il migliore aspetto
superficiale dopo questa lavorazione. Le condizpmriottenere una ricristallizzazione a

grano fine sono:

- Elevato grado di incrudimento. Incrudimenti tropipassi, dell’ordine del 2-6%, sono
chiamati incrudimenti critici, in quanto generarinugure talmente grossolane da creare
addirittura difficolta di deformazione plastica leesuccessive lavorazioni alle macchine
utensili.

- La seconda condizione per ottenere una ricrizstaltione a grano fine &€ una

temperatura di ricottura elevata con permanenzemimdispensabili.

Tenendo conto delle temperature che si raggiungompuesto tipo di ricottura é facile
capire come i raffreddamenti dovrebbero esserasknti per ottenere la completa
precipitazione delle fasi solubili a bassa tempgeatcome e richiesto da una buona
ricottura. Si pud ovviare a questo inconvenientettaddo un raffreddamento all’aria
dopo la ricottura di ricristallizzazione a temparatelevata, facendolo poi seguire da un
secondo riscaldo a temperatura piu bassa seguitandaaffreddamento in forno. I
risultato di questo doppio trattamento € una strattparticolarmente affinata che
presenta quindi il massimo delle caratteristichedacita.

Si é detto all'inizio che la ricottura di ricriskiazazione serve a preparare il materiale a
subire successive trasformazioni plastiche a fredtimndo al materiale la sua plasticita e
riportandone le caratteristiche meccaniche allaostantecedente la deformazione
plastica. La microstruttura del materiale pero h@ndopo la ricottura, risente del senso di

laminazione o del senso della lavorazione plagtioentiene proprieta anisotrope [2].
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L’anisotropia genera quindi inconvenienti e da mdkmpo si cerca di attenuare tale
anomalia agendo sia sulla purezza delle leghe¢c@mirollando accuratamente la loro
composizione e i cicli di colata, sia ancora effettdo delle omogeneizzazioni molto
spinte. La ricottura, contenuta entro limiti di {ganatura e di tempo precisi permette di
migliorare la tenacitd del materiale mantenendevah resistenza meccanica e

ripristinarne proprieta fisiche e chimiche.

c) RICOTTURA DI DISTENSIONE

E’ questo un tipo di ricottura che puo interessatee le leghe da lavorazione plastica
anche e soprattutto i getti di fonderia.

Quando si colano dei getti, tanto piu sono granmbraplessi ed hanno delle variazioni di
sezione notevoli tanto piu difficile sara realizzatelle condizioni di solidificazione e

raffreddamento uniforme in tutto il pezzo. Tali éisita sono la condizione per il

realizzarsi di tensioni all'interno del getto seshe possono essere di due tipi:

- Tensioni che si generano fra sezioni diversepdeko. Classico in fonderia € 'esempio
della ruota con le razze: se ad esempio la coranana sezione piu grande delle razze
gueste solidificheranno prima trascinandosi nélorparte di materiale ancora liquido o
plastico della corona. Ma quando la corona sotildra tendendo a stringersi trovera le
razze gia fredde e le mettera in compressione;

- Tensioni che si generano all'interno di una stesszione. Consideriamo la colata di un
getto cilindrico: prima solidifichera la parte este, che diminuendo di volume mettera
in compressione la parte interna: essendo anco@dé potra subire facilmente
deformazioni. Quando la parte esterna sara giad&etinterna continuera ancora a
raffreddarsi e a diminuire di volume, per cui terdda mettere in compressione gli strati

esterni e in trazione se stessa.

La ricottura di distensione dovra in questo casaare a tale inconveniente portando il
getto nel campo della deformazione plastica in mobe tutte le tensioni possano
liberarsi annullandosi.

Si trattera quindi di portare i getti a 300°C — 350mantenendoli per alcune ore a tale
temperatura e lasciarli poi raffreddare il piu Enente possibile, generalmente in forno.

Nel campo delle leghe da lavorazione plastica sieddtura di stabilizzazione ha una sua
giustificazione teorica, trova in pratica ben podhgplicazioni. La temperatura di
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distensione ¢ infatti troppo alta per trovare aggdione su leghe trattate termicamente al
fine di eliminare le tensioni create dalla tempHanéerno dei pezzi. La perdita delle
caratteristiche meccaniche sarebbe pressoché .t@ale materiali incruditi esistono
invece trattamenti specifici che permettono di raggere condizioni particolari del
materiale (omogeneizzazione, ricristallizzazioneglled quali la distensione non

rappresenta che un effetto secondario, comungeeuit.

3.3 TRATTAMENTO DI TEMPRA

La tempra consiste in un raffreddamento rapido adddga da una temperatura
determinata fino alla temperatura ambiente. Siepatd una temperatura tale da
disciogliere composti intermetallici e far entramesoluzione, nella matrice di alluminio,
gli elementi che li costituivano. Tale soluzionerisiova, se il raffreddamento € stato
sufficientemente rapido, a temperatura ambient®ndizioni di metastabilita. Si parla in

guesto caso di tempra di soluzione.

a) TEMPRA DI SOLUZIONE
Se si riscalda una lega di alluminio contenenteeseimpio 4% di rame partendo dalla
temperatura ambiente avremo una solubilizzazioaea crescente del Cu nell’ Al mano

a mano che cresce la temperatura.
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Figura 3.4: Diagramma di stato della lega Al-Cu [3]
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La misura della massima solubilita ad ogni tempeeat data dalla curva di equilibrio
per cui a 500°C circa I'alluminio e in grado disbilizzare tutto il 4% di Cu (vedi linea
rossa in Figura 3.4).

Questo in condizioni teoriche di equilibrio stabile pratica la solubilizzazione totale é

di difficile ottenimento in tempi praticamente ragevoli per due motivi principali:

- Alle temperature considerate, la mobilita atomécaempre relativamente modesta e
quindi e difficile la diffusione del soluto attrae il reticolo cristallino del solvente.

- Il soluto & generalmente sottoforma di aggredatiimensioni considerevoli, dovute al
tipo di raffreddamento della lega dal punto di dm& (zone interdendritiche a forti
concentrazioni di soluto o, nel caso di concentmaizdi soluto che lo permettono, zone
interdendritiche eutettiche). Essendo la velocita dissoluzione direttamente
proporzionale all’area interfacciale soluto—soleemon sussistono in questo caso le
condizioni per una rapida dissoluzione.

- La velocita di solubilizzazione € infine propamalmente piu lenta quanto piu
complessa e la composizione chimica delle fasiaitagkere. Da questo punto di vista
quindi le leghe complesse sono le piu difficoltose.

Questi motivi fanno si che per ottenere una pitida totale soluzione del soluto si
tenda alle massime temperature che lo stato sdkitla lega pud consentire. Nel caso
quindi della lega con il 4% di rame si puo, alm@ndbnea teorica, arrivare a temperature
di circa 560°C. Nel caso in cui invece nella legang presenti eutettici (es. tenore di
rame maggiore del 5.7%) oppure presenza insiemearak di altri composti che

modificano il diagramma di stato inducendo la pnegsedi eutettici piu complessi, la
temperatura massima raggiungibile &€ quella delgigb, quindi circa 540°C.

In pratica si raggiungeranno temperature di 10%€4@feriori all’inizio di fusione.

La permanenza in temperatura dovrebbe essereaalerchettere di portare in soluzione
la totalita dell’elemento di lega e quindi dovras&® proporzionalmente piu lunga
passando dalle leghe di lavorazione plastica, @i igeconchiglia e infine alla fusione in

sabbia. Queste ultime infatti possiedono le stratpiu grossolane e quindi le fasi da
solubilizzare piu voluminose. Una lunga permaneimmzdemperatura tende inoltre a
sferoidizzare le impurezze insolubili con grossintaggi per le -caratteristiche

meccaniche.
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Particolarmente nel caso delle leghe da lavorazagtica il fenomeno é rilevabile agli

effetti delle caratteristiche meccaniche. Infaktgrano cristallino deformato tende ad

ingrossarsi con la permanenza ad alta temperatura.
La velocita minima di raffreddamento che permettetténere a temperatura ambiente la

soluzione solida senza alcun inizio di precipitagiali soluto € chiamata velocita critica

di tempra del materialed ogni lega ha una sua velocita critica. Possiquiadi dire che

la velocita critica di tempra del materiale € uméodcaratteristico ed intrinseco ad ogni

tipo di materiale.

La tempra quindi nel caso di leghe di alluminioveel trasportare a temperatura
ambiente, in condizioni di metastabilita, una smloe solida ottenuta ad alta temperatura
ed essa non comporta alcuna variazione di fasmet@llo; come tutte le soluzioni solide

anche queste ottenute da tempra hanno buone catatte di malleabilita duttilita e

scarse di durezza e resistenza.
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Figura 3.5: curve delle velocita di raffreddameditoin provino di Al con diamentro 20 mm al variae

mezzo temprante [4]

3.4 INVECCHIAMENTO

L’invecchiamento tende a far precipitare in forma @ meno microscopica i composti o

gli elementi che si trovano in soluzione solidaragpatura immediatamente dopo la

tempra di soluzione. L'invecchiamento quindi puéegs:
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a) naturale, se avviene a temperatura ambiente;

b) artificiale, se avviene a temperature supe&aptiO0°C fino ad un massimo di 220°C;
c) invecchiamento associato ad un incrudimento arm@co eseguito immediatamente
dopo tempra, che permette di raggiungere durezzerisui. Siamo in presenza in questo

caso di un trattamento “termomeccanico”.

Complessivamente la durezza della leghe d’allumeuonenta quando si verifica la
formazione controllata di questi precipitati degliementi della lega e condizione
essenziale affinché I'indurimento sia il piu efteapossibile € che questi siano coerenti o

semicoerenti con il reticolo cristallino dell’allunio ed estremamente duri.

Per capire meglio le diverse fasi di precipitaziameanalizza la curva durezza-tempo

riassuntiva dello stadio di invecchiamento dellguFa 3.6:
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Figura 3.6: Invecchiamento e andamento delle figsietipitazione [5]
(a) soluzione solida con distribuzione aleatoria datgimi di soluto
(b) zona di aggregazione degli atomi di soluto coereatela matrice

(c) precipitato incoerente

Il grafico in Figura 3.6 rappresenta una curvakitchiamento in cui viene riportata, per
una fissata temperatura, I'andamento delle durgzzenzione del tempo di trattamento e
I'evoluzione dei precipitati durante l'invecchiantenPer le leghe AISIMg il processo
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viene esegquito all'interno dell'intervallo di tenmpéura 150-180°C e tempi che vanno da
2-8 ore.

E’ possibile distinguere due aumenti di durezzaprimo incremento € dovuto alla
formazione delle zone di Guiner Prest@P] che sono zone limitate del reticolo ad alta
densita di soluto che lo deformano elasticamente.

Il secondo € legato invece allo sviluppo, a pada#e zone GP, del precipitato coerente
B” e del semicorent§’.

Il decremento di durezza finale, invece, coincide o sviluppo del precipitat

stabile completamente incoerente con la matrice.

Questo andamento delle durezze € legato alla vamezdel meccanismo con cui le
dislocazioni superano i precipitati. Nel caso deicpitati coerenti e semicoerenti questi
vengono attraversati dalle dislocazioni secondmekccanismo di Ashby (Figura 3.7) e
quindi e importante che i precipitati abbiamo etaveesistenza e siano presenti in

maniera omogenea nel materiale.

Figura 3.7: Meccanismo di Ashby [2]

| precipitati incoerenti, invece vengono superacando il meccanismo di Orowan
(Figura 3.8) e quindi fondamentale € la distanaa ¥rari precipitati.

Per tempi d’'invecchiamento molto lunghi i precifpitstabili s'ingrossano e riducono in
numero, con conseguente aumento della distanzdi feasi e riduzione dell’effetto di

rinforzo
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Figura 3.8: Meccanismo di Orowan [6]

| tempi d’invecchiamento per ottenere la massim@ziza sono naturalmente connessi
con la temperatura del trattamento (Figura 3.9)amzhe con la quantita di elementi di
lega realmente in soluzione. Al crescere della gper@le di elementi in soluzione,
infatti, aumenta la durezza in seguito allaumed&d numero di precipitati ma si ha
anche un incremento della cinetica d’invecchiamemdoicendo cosi i tempi per ottenere
il picco della durezza ottenibile.

150
T6

140
= o5
2 130 -
g 120 - \\Q

110 - “\\

0o 175°%C A180°C o 210°C \-“O
100 e
1 10 100
t [h]

Figura 3.9: Durezza HBin funzione di temperatura e tempo di invecchiatmeiopo solubilizzazione a

500°C per 4 ore (stato T6) di una lega AMEyy ClUg s Si nota un sensibile aumento del picco di durezza

[7]
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CAPITOLO 4.

TECNOLOGIE DI FONDERIA

Le caratteristiche tecnologiche richieste alle &gtla fonderia sono fortemente
influenzate dal processo di colata per il qualegesm impiegate. Per tale ragione, oltre
alle indicazioni riguardanti la composizione chimioominale, per queste leghe viene

indicato anche la tipologia di getti per cui possessere utilizzate:

> Getti in sabbia;
» Getti in conchiglia;
» Getti presso fusi

4.1 COLATA IN SABBIA VERDE

Questa tecnologia € la piu antica e il modello (sbeve per ricavare I'impronta esterna
del getto) puo essere costruito in vari modi a sdaadel numero di getti da produrre e
dell'intervallo di tempo in cui questi getti sonagogotti, per assicurare la stabilita
dimensionale nel tempo [1].

La compattazione della sabbia sul modello puo aveenediante pestellatura manuale, a
scossa e vibrazione, a compressione idraulica aamedil vuoto: 'operazione e detta
formatura.

L’'operazione successiva, cioe I'estrazione del Miodialla forma, e detta sformatura;
limpronta é il negativo del modello ed il modetieve comprendere anche il sistema di
colata (cioe i canali verticali e orizzontali drfiea e sezione calcolata che convogliano il
metallo dall'imbuto di colata agli attacchi di ctda e le materozze, cioe le riserve di
metallo liquido che, poste in posizione piu elewdsaetto al getto, devono raffreddarsi
per ultime alimentando le parti piu massicce dettogger compensarne il ritiro
volumetrico indotto dalla solidificazione e dal fraldamento del metallo.
La forma normalmente €& contenuta in un telaio rhetal di opportuna rigidita e
resistenza, e pud essere prodotta con sabbiaieal@ditcon bentonite o con da sabbie
silicee legate con binder polimerici o chimici.

Nel primo caso una percentuale d’acqua, anchedsétaj € necessaria per sviluppare le
capacita coesive della bentonite: si parla percterda a verde dove verde sta per umido,

dall'inglese “green”.
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Figura 4.1: esempio colata in sabbia verde [2]

L’acqua puo pero decomporsi durante la colata dibdo idrogeno e generando quindi

porosita

Figura 4.2 e 4.3: presenza di porosita superfig3li

Per ovviare a cio si puo eseguire un trattamenftaniibatura alla sabbia addizionata con
materiali peciosi (a caldo rammolliscono e raffraldiosi danno origine ad uno strato
idrorepellente), ottenendo terre a semisecco.

L'utilizzo di sabbie con leganti sintetici riducei@ste problematiche, ma non le elimina
completamente, a causa della presenza di umiditatdta dalla forma dall’ambiente.

Le condizioni di lento raffreddamento dovute allasa conducibilitd termica della

sabbia non sono favorevoli all'ottenimento di un&rostrutture e fine e con altre

proprieta meccaniche [1]. Per aumentare la velatditéaffreddamento si introducono
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quindi i raffreddatori, ovvero blocchetti metalliche aiutano a smaltire il calore di

solidificazione. Le operazioni susseguenti allarfatura sono essenziali:

il ramolaggio, cioé il posizionamento accurato éahime (ovvero sono degli oggetti
che servono per ottenere dei fori nella fusionee aelle parti che non devono venir
riempite dal metallo liquido) nella forma utilizzdm opportuni riferimenti

la chiusura o accoppiamento delle due o piu pattadorma

la colata fatta a mano o automaticamente dal ferrseguita dal raffreddamento e
solidificazione

la disfatura, cioe I'estrazione del getto con gtema di colata dalla staffa o dalla
motta

la sterratura, cioé lo svuotamento dell’interno gietto dalla sabbia proveniente dalle
anime

la smaterozzatura; cioe la separazione delle matere del sistema di colata

la sbavatura, cioe I'asportazione delle bave doaupgani di divisione della forma

la finitura, cioé I'eliminazione delle eventualipesita superficiali

il trattamento termico, sempre richiesto per giittjualita

controlli geometrici e collaudi di funzionalita.

La complessita delle operazioni rende la colatasabbia verde piu adatta per la

produzione in piccola serie, dove gioca a favomiiior costo delle attrezzature .

4.2 COLATA IN CONCHIGLIA A GRAVITA’

Il metallo riempie la forma per azione della grayiguindi I'ingresso nella conchiglia

deve essere situato ad un livello superiore penete la giusta pressione metallostatica.

La pressione atmosferica, agendo sulle materozzeratiquide, riesce a compensare il

ritiro dovuto alla solidificazione. La conchiglia @gdstituita da un minimo di due parti

(una mobile e una fissa).
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Figura 4.4: esempio di conchiglia [4]

La sequenza delle operazioni € la seguente:

e preparazione della conchiglia (pulizia, lubrifioaze, riscaldamento);
e colata;
» estrazione del getto;

» taglio delle materozze e sbavatura delle lineauisidne.

Essendo la conchiglia prodotta con acciai alto tlegesistenti alle alte temperature
acciaio, induce nel metallo liquido velocita di frafldamento sono estremamente
elevate. Per evitare che zone della conchiglialisstlidifichino prima che la forma sia

stata completamente riempita, le conchiglie possssere dotate di sistemi localizzati di
termoregolazione. La verniciatura permette da uadepdi modificare lo scambio

termico fra metallo liquido e conchiglia, dall’'atpermette, come la lubrificazione, di
favorire lo scorrimento del metallo liquido nell@spo.

La precisione e la qualita superficiale sono intdtie fra la colata in sabbia e la

pressocolata.

4.3 COLATA A BASSA PRESSIONE

La caratteristica fondamentale di questa tecnol@giehe la macchina idraulica che
movimenta le parti mobili della conchiglia e disfosopra il forno di attesa dove é
presente il metallo liquido, in modo da consentifmeEmpimento dal basso attraverso un

tubo verticale in materiale ceramico [1]. Lo stan®pa pressione atmosferica mentre il

66



forno viene pressurizzato con aria compressaprild deve essere necessariamente a
tenuta e quindi non c'e la possibilita di usarerigcaldamento a fiamma, ma é
obbligatorio quello elettrico. Dopo un tempo preéi®, la sovra-pressione nel forno

viene azzerata e il metallo nel tubo di iniezioib@mna nel forno stesso.

COLATA IN CONCHIGLIA
A BASSA PRESSIONE
N

Forma Permanente
Nessun Modello

1

Pt
i

L

MR
|||JI|]1

L [ER%

i

DOOOO®
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Figura 4.5: rappresentazione processo colata a Ipasssione [5]

Le successive operazioni comprendono l'estrazi@hgekto, la sterratura, la sbavatura e
il trattamento termico. La smaterozzatura € mo#mplice. Recentemente la colata a
bassa pressione ha avuto un grande sviluppo teginolegato alle esigenze qualitative
e quantitative della produzione di cerchioni pepleazioni automobilistiche, arrivando
a colare contemporaneamente 4 cerchioni.

| vantaggi del processo risiedono nell’alta resaedle operazioni di finitura ridotte.
Questa tecnologia ben si presta per ottenere oggjetmetrici rispetto ad un asse
verticale e per quelli privi di zone massive iselaE’ possibile mettere lo stampo in
depressione invece del forno in pressione (richpete una migliore progettazione dello

stampo per evitare zone dove il metallo non arrivi)

67



4.4 PRESSOCOLATA

Conosciuta anche con il nome di pressofusione,tguesnologia € la piu diffusa per le
grandi serie per i ridotti tempi di produzione @eimponente abbinato al minor costo
delle leghe secondarie utilizzabili, alla buonacmi®ne dimensionale e all'ottimo grado
di finitura superficiale [1]

Le caratteristiche meno positive sono I'imposdiailili usare le anime in sabbia (quindi
di ottenere cavita interne non sformabili direttate® e I'impossibilita di eseguire sui
getti il trattamento termico e la saldatura.

Il processo di colata sotto pressione si svolgettando il metallo ad alta velocita in uno
stampo di acciaio tenuto chiuso e bloccato in ueaga idraulica che contrasta I'apertura
dello stampo (ne esistono da 1.000 a 40.000 kN).

Lo stampo e diviso in due semistampi, uno fissalerd mobile. Il gruppo d’iniezione é
costituito da un contenitore orizzontale entro suversa il metallo e in cui scorre il
pistone di iniezione. L’iniezione viene effettuatatre fasi con accelerazioni crescenti
allo scopo di ottenere un riempimento ottimaleastampo.

La disposizione del getto (o dei getti) e studiatanodo da realizzare il riempimento
dell'impronta dal basso verso l'alto, passandonatiadi colata, i getti e i pozzetti di
lavaggio (destinati ad accogliere ed eliminareriine metallo, piu freddo ed inquinato
dal lubrificante).

Di grande importanza per questa tecnica é il rdffeenento interno dello stampo,
ottenuto con canalizzazioni o linee d'acqua dispagpportunamente nelle zone piu
sollecitate. Importanti sono pure il raffreddamenésterno e la lubrificazione
dellimpronta effettuati al duplice scopo di fatalie lo scorrimento del metallo e il
distacco del grappolo dallo stampo. La temperaiuegime dello stampo € compresa fra
180 e 230° C.

L'ottenimento di alti livelli di produttivita e calizionato perdo da elevatissimi
investimenti nelle macchine e nei dispositivi aasi] da una progettazione molto
sofisticata degli stampi con conseguenti alti cdsgproduzione e dalla disponibilita di
personale specializzato per la manutenzione dellacchne e degli stampi.
Per migliorare la qualita del prodotto si puo imtarire sulliniezione. Un sistema
particolare realizza l'iniezione in un’unica fasgyn un andamento a parabola della

velocita del pistone nell'intento di evitare il iggamento su se stesso del metallo al
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momento del passaggio dalla bassa alla alta valoctthe altrimenti causa
I'intrappolamento dell’aria nel getto.

Le inclusioni d’aria si possono anche evitare facenl vuoto nello stampo, che
determina una maggiore qualita per i getti a pasetitile e consente il trattamento

termico.

PRESSOCOLATA

Forma Permanente
Nessun Modello

Figura 4.6: raffigurazione Pressocolata [5]
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CAPITOLO 5
ATTIVITA 'SPERIMENTALE

L'obiettivo del progetto € stato la valutaziond’efetto della microstruttura delle leghe
C355 e A354, sulle proprieta meccaniche anche degmosizione prolungata alla
temperatura di 200°C.

Questi dati non sono necessari solo in fase digitagione dei componenti meccanici
funzionanti a caldo, ma anche in fase di progeitezidel processo di colata per
I'ottenimento del pezzo.

In particolare queste leghe possono essere utdizaa componenti di motori da
competizione [1] dove le sollecitazioni e le tengtere sono particolarmente elevate a
causa della loro elevata potenza specifica e siiea velocita di rotazione.

5.1 MATERIALI E PROVE

Sono state studiate due leghe da fonderia Al-SMgua A354 e C355 i cui campioni a
microstruttura controllata sono stati realizzati eollaborazione con la School of
Engineering della JOonkodping University (Svezia).e§u sono stati prodotti tramite
un’apparecchiatura a gradiente di solidificaziooptwllato [2], che permette di ottenere
una solidificazione direzionale nel materiale cdffecenti velocita al fine di ottenere per
ogni lega campioni a SDAS fine e grossolano. La musizione chimica delle leghe

studiate e riportata in Tabella 5.1

Composizione chimica leghe
Lega Si% | Cu% | Mg% | Fe% | Mn% | Ti% B% Sr% | Al%
C355 modificata| 4.99 | 1.050| 0.470 0.138 0.021 0.133 0.001 0,021 Bal.
A354 modificata| 8.47 | 1.570| 0,444 0.135 0.001 0.126 <0.00@R024| Bal.

Tabella 5.1: composizione chimica delle leghe A832355

| campioni prodotti, prima di essere lavorati pdgenere i campioni di trazione conformi
allo standard 1ISO 6892:2009 (Figura 5.1), sond std#toposti a pressatura isostatica a
caldo (Hot Isostatic Pressing - HIP), al fine diménare possibili difetti di
solidificazione eventualmente presenti nel mateyialsuccessivo trattamento termico T6

per ottenere le massime proprieta meccaniche.
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Figura 5.1: geometria del campione per prove didrae

| parametri con cui e stato effettuato il procedsBblIP non sono stati forniti dall’azienda
che li ha esequiti. Per la lega C355 la sequenzaaateamenti subiti dal materiale prima

della realizzazine dei provini di trazione e stata:

 HIP secondo ciclo Bodycote Densal Il ZicklusID55i adindri di materiale a
microstruttura controllata

e Trattamento in soluzione a 530 = 3 ° C per 24 h

e Temprain HO a55-65°C

« Tempo tra tempra e invecchiamento artificiale did2Omin

e Invecchiamento artificiale a 180 = 2,5 ° C per 6 h

Il trattamento termico di questa lega era statomatzato dal gruppo di metallurgia
dell'Universita di Bologna [3]. Per quanto riguadavecchiamento artificiale, come
visibile in Figura 5.2, la durezza massima puo resssggiunta se viene eseguita a 180°C

per un tempo nell'intervallo 4-7 h.
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Figura 5.2: Variazione della durezza con tempesa¢uiempo per invecchiamento della lega C355 [3]

La lega A354, invece , € stata sottoposta adaitainento T6 standard ed i provini sono

stati prodoti attraverso la seguente sequenzattatnenti:

» HIP secondo ciclo Bodycote Densal Il

e Trattamento in soluzione a515+3°Cper10h

e Temprain H20 a55-65°C

 Tempo tra tempra e invecchiamento artificiale di3®0min

* Invecchiamento artificiale a210+£2,5° C per6 h

Parte dei provini delle due leghe, sono stati posti a degrado termico per simulare
I'effetto dell’esposizione prolungata del materiatbalta temperatura.

In particolare sono stati mantenuti all'internaidiforno a muffola a 200°C per 41 ore al
fine di replicare il deterioramento che il mategigubisce durante la vita di un motore da
competizione. In Figura 5.3 [3] é riportato I'effetsulla durezza dell’esposizione alle
alte temperature sulla lega C355: dopo 41 ore (i) a 200°C la durezza mostra una
diminuzione da 118HB a circa 105HB, che &, tuttain&riore a quella riscontrata in

altre leghe da fonderia tradizionali quali la A358357 (Figura 5.4).
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Figura 5.3: Diminuzione della durezza per lega CiB5tinzione della temperatura e del tempo [3]
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Figura 5.4: Diminuzione della durezza per legheedie in funzione del tempo ad alta temperatura®@)L0
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Per ogni lega infine, si sono ottenuti 3 grupptidis di provini, differenziati in base al
tipo di lega e alle condizioni di prova:

1) campioni A354 e C355, con SDAS fine e grossolaestati a temperatura ambiente;

2) campioni A354 e C355, con SDAS fine e grossolaastati a temperatura elevata
(200°C);

3) campioni A354 e C355, con SDAS fine e grossolaastati a temperatura elevata
(200°C) dopo sovra-invecchiamento di 41 ore a 200°C

5.2 CARATTERIZZAZIONE MECCANICA E MICROSTRUTTURALE

Le prove di trazione sono state effettuate utildauna macchina di prova GIULIANI

idraulica (Figura 5.5a), con un carico massimo @D IKN; per le prove ad alta

temperatura invece, si e utilizzato un forno MTS&3 fissato sulla macchina (Figura
5.5b).

Figura 5.5: macchina per prove di trazione (a)rad@er prove ad alta temperatura (b)
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Per misurare l'allungamento si e utilizzato un resiteetro MTS ® 63253F-11 (Figura
5.6) che presenta una lunghezza di 25 mm e una coessima di 2,5 mm (che
corrisponde al 10% di allungamento), sia in comgice® che in trazione.

L'estensimetro € fornito di due lunghe aste dimalha che non deformano alle alte

temperature e possono essere posizionate allmtainforno

Figura 5.6: MTS ® estensimetro con aste di allumina

Le prove di trazione a temperatura ambiente saate siseguite in accordo con la norma
ISO 6892-1:2009 [4] standard, mentre le prove &a @mperatura sono state eseguite
secondo la ISO 6892-2:2009; in particolare, le pregno state condotte in controllo di
carico e la velocita é stata fissata a 15 N/s.

Per le prove a 200°C, sono state inserite allimat@lella zona di afferraggio dei campioni
due termocoppie: secondo la norma ISO 6892-2:26D@yrante la prova il controllo
della temperatura, essere in grado limitare lotaoosnto dalla temperatura nominale al
di sotto dei 3°C. | campioni, una volta montati Iswgffferragi, sono riscaldati alla
temperatura di prova e mantenuti a tale temperger® minuti prima dell’applicazione
del carico. L'estensimetro viene collegato ai camigprima dell’inizio del riscaldamento
ed i valori di allungamento riportati, comunqueppeesentano l'allungamento del
materiale durante le prove non considerando latadilane termica dovuta al
riscaldamento del materiale (ISO 6892-2:2009).i&s@ina prova, i dati registrati sono

stati:
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* Forza, misurata dalla cella di carico della macahin

» Spostamento, misurato dall’estensimetro

La frequenza di acquisizione é stata fissata a 2Hzuccessiva elaborazione dei dati &
stata effettuata applicando il software EXCEL, @a@do con la norma ISO 6892-1:2009
e 1ISO 6892-2:2009, al fine di:

» Tracciare la curva sforzo-deformazione;

» Definire la tensione di rottura (UTS), ossia ilma massimo di tensione ([MPa));

» Definire la tensione di snervamento (YS), stimaime la tensione corrispondente al
0,2% di deformazione ([MPa])

» Definire l'allungamento percentuale a rottura (A%);

» Definire il modulo elastico E, stimato con una esggione lineare sulla curva sforzo-

deformazione ([MPa));

Successivamente da ogni campione e stata tagli@aerzione trasversale dalla zona di
afferraggio al fine di effettuare prove di durezrhanalisi microstrutturali. Nei campioni
testati ad alta temperatura le sezioni sono saglete dalla parte inferiore dei campioni,
in quanto la parte superiore dopo il fallimento aime all'interno del forno, subendo un
raffreddamento lento che inficerebbe i dati ottenut

Su ogni sezione, dopo essere stata inglobata dakacisono state eseguite tre macro-
misure di durezza Brinell con un diametro del peatete di 2,5 millimetri e 62,5 kgf di
carico, che é in accordo con lo standard HB10.

Le impronte sono state effettuate con un duroma#00 GALILEO e poi fotografate
con un microscopio ottico ZEISS ® AX10 a 2.5x dyriandimento (Figura 5.7).

Per misurare infine il diametro di ciascun puntet&o utilizzato il software di analisi

Figura 5.7: impronte Brinell in campioni C355 (ainecampioni A354 (b) a temperatura ambiente
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La caratterizzazione microstrutturale € stata d@se¢agliando una sezione trasversale ed
una longitudinale di un campione di ogni gruppo;dige parti sono state anch’esse
inglobate, lucidate e attaccate con una soluziomd-callo 0,5% per poter vedere meglio
la microstruttura con il microscopio ottico (® ZEB&X10).

Una prima serie di micrografie & stata presa adamgandimento (20x) per evidenziare
la differenza tra la sezione trasversale e quefigitudinale (a causa della solidificazione
direzionale); una seconda serie di micrografie ¢eyeé stata presa a piu alto
ingrandimento (100x) per misurare il Secondary Diead\rm Spacing (SDAS).

L'analisi della superficie di frattura infine € tstaeseguita con un microscopio SEM
(Scanning Electron Microscopy) ZEISS ® Evo 50 (cona tensione di 20 kV),
disponibile di EDS (Energy Dispersive Spectrometer)

E’ stata osservata una superficie di frattura pgri gruppo di leghe per analizzare il
meccanismo di frattura e per individuare alcuni posti intermetallici (riconosciuti con
EDS).

5.3RISULTATI

5.3.1 Prove a temperatura ambiente

| risultati delle prove di trazione effettuate anfgeratura ambiente, sono riassunte nelle
Tabelle 5.2 - 5.3 e rappresentate graficamentea isggrammi di Figura 5.8 in funzione

sia della lega che della microstruttura (fine osgana).

Prove di trazione a temperatura ambiente per lega 354
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media | STD| Media | STD | Media | STD
Fine 346 3 294 4 5,9 0,8 71 1
Gros. 294 5 270 3 1 0 73 2

Tabella 5.2: proprieta meccaniche medie a temperatmbiente A354. Microstruttura a basso SDAS
(fine) e alto SDAS (gros)
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Prove di trazione a temperatura ambiente per lega 855
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media STD | Media STD | Media | STD
Fine 361 4 293 5 10,1 0,9 72 2
Gros. 325 11 290 6 4,1 3 71,7 0

Tabella 5.3: proprieta meccaniche medie a temperatmbiente C355. Microstruttura a basso
SDAS (fine) e alto SDAS (gro:

MPa A354 T° AMB % MPa C355T° AMB %
400 400
- 14 - 14
350 350
L 12 - 12
300 300
250 - 10 250 - 10
200 -8 200 -8
150 -6 150 -6
100 -4 100 -4
50 L EUTS | ) 2 mUTS
mYS
0 L . 0 L o mYS
FINE GROSSOLANO HA% FINE GROSSOLANO A%

Figura 5.8: Istogrammi delle proprietd meccanicleelien delle leghe A354 - C355 a temperatura ambiente

La Figura 5.9, invece, rappresenta un esempio dvecwsforzo-deformazione a
temperatura ambiente di campioni delle due legineSIDAS diverso.
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Figura 5.9: Tipiche curve sforzo-deformazione jgeddie leghe testate a temperatura ambiente

Dai risultati riportati nelle Tabelle 5.2 - 5.3 all@ Figure 5.8 - 5.9 a temperatura

ambiente si nota che:

* in entrambe le leghe la microstruttura fine gasa@i una maggiore resistenza
meccanica ma soprattutto una maggiore duttilita ebangamenti percentuali a
rottura superiori del 300% rispetto a quelli deimg@oni con microstruttura
grossolana

» rispetto alla lega A354 la lega C355 mostra unngiamento a rottura A% molto
superiore mentre le differenze di YS ed UTS somtieesmmente ridotte.

Per quanto riguarda le prove di durezza, i risuttegdi delle misure Brinell sono elencati
nelle Tabelle 5.4 - 5.5 e confrontati graficamentEigura 5.10

Durezza di campioni testati a
temperatura ambiente per lega
A354

SDAS _ HB10
Media STD
Fine 120 0,4
Gross. 117 2

Tabella 5.4: durezza media leghe A354 testate paeatura ambiente
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Durezza di campioni testati a
temperatura ambiente per lega
C355

SDAS _ HB10
Media STD
Fine 125 1,2
Gross. 119,6 0

Tabella 5.5: durezza media leghe C355 testate peieatura ambiente

DUREZZA BRINELL T° AMB

126

124

122

HB10 170

W FINE
118

B GROSS.
116 -

114

112 -

A354 C355

Figura 5.10: durezza Brinell per le due leghe tessatemperatura ambiente

Le prove di durezza Brinell confermano che lega SCpossiede migliori proprieta
meccaniche rispetto alla A354 indipendentementda dalicrostruttura (soprattutto a
SDAS fine), anche se questa differenza potrebber@skovuta alla non ottimizzazione
del trattamento T6 per la lega A354. La differemmdla durezza fra SDAS fine e
grossolano per entrambe le leghe, pud essere tpiega la minore efficacia del
trattamento di solubilizzazione. Le dimensioni ldagtermetallici da disciogliere
durante questa fase del trattamento T6, infattiaggiore nel caso di SDAS grossolano,

e guesto puo richiedere tempi di solubilizzaziomeesiori a quelli utilizzati.
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5.3.2Prove ad alta temperatura (200°C)

| dati medi ottenuti dalle prove di trazione a 20&0ono elencati nelle Tabelle 5.6 - 5.7 e,
di nuovo, rappresentati tramite gli istogrammi igufa 5.11.

Prove di trazione a 200°C per lega A354
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media STD Media STD | Media | STD
Fine 233 4 210 4 11,8 0,6 65 1
Gros. 207 8 197 3 2 1 50 6

Tabella 5.6: proprieta meccaniche medie A354 a@00°

Prove di trazione a 200°C per lega C355
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media STD Media |STD| Media | STD
Fine 248 2 232 1 11,7 0,9 64 2
Gros. 235 2 221 9 5 6 63 3
Tabella 5.7: proprietd meccaniche medie C355 aQ00°
MPa A354 T 200°C % MPa C355 T 200°C %
400 400
350 [ 350 F
300 12 300 F 12
250 10 250 - 10
200 - -8 200 - -8
150 - - 6 150 - -6
100 - -4 100 - -4
50 | o EUTS|| o ., mUTS
. o EYS . o EYS
FINE GROSSOLANO uA% FINE GROSSOLANO A%

Figura 5.11: Istogrammi delle proprieta meccanicteglie delle leghe A354 - C355 a 200°C

Anche qui successivamente viene riportata la csfmezo-deformazione (Figura 5.12) di
un campione per ogni lega, testato a temperatweat, al fine di rappresentare il

comportamento tipico di una prova di trazione a°200

82



(o] T 200°C
[MPa]

300

250
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Figura 5.12: Tipiche curve sforzo-deformazionelpatue leghe testate ad alta temperatura

Dai risultati riportati nelle Tabelle 5.6 - 5.7 allé Figure 5.11 - 5.12 a 200°C si nota che:

 ['UTS e YS sono inferiori rispetto a quello a temgtera ambiente per entrambi gli
SDAS

» [l'allungamento a rottura migliora notevolmente petrambe le leghe, eccetto per lo
SDAS grossolano nella A354.

Il comportamento delle due leghe é analogo a quidiecritto per le prove svolte a
temperatura ambiente anche se in questo casoftaietiza nell’allungamento a rottura
tra le due a SDAS fine si & notevolmente ridotta.

Per quanto riguarda le prove di durezza, i risultetdi delle misure Brinell sono elencati
nelle Tabelle 5.8 - 5.9 e confrontati graficameantEigura 5.13

Durezza di campioni testati a
200°C per lega A354

SDAS . HB10
Media STD
Fine 121 1,8
Gross. 115 5

Tabella 5.8: durezza media leghe A354 testate ad alta temparatur
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Durezza di campioni testati a
200°C per lega C355

Media STD
Fine 123 0,7
Gross. 118 1

Tabella 5.9: durezza media leghe C355 testate ad alta temparatur

BRINELL T 200°C

124

122

120

118
HB10
116

H FINE

B GROSS.
114 A

112 A

110 A

A354 C355

Figura 5.13: durezza Brinell per le due leghe testd alta temperatura

La lega C355 ha, di nuovo, una durezza maggiota tga A354, anche se le differenze
tra la lega sono piu piccole rispetto a quelle mata dopo le prove di trazione a
temperatura ambiente. Confrontando i dati preceédentquesti, si puo affermare che la
durezza non é influenzata dalla breve esposiziotemgerature elevate nei campioni

sottoposti a prova di trazione a 200°C.
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5.3.3 Prove ad alta temperatura dopo esposiziomé @levata

| risultati delle prove eseguite a 200°C su malersmttoposto a degrado termico sono
elencati nelle Tabelle 5.9 - 5.10 e schematicamesppresentati negli istogrammi di
Figura 5.14.

Prove di trazione a 200°C per lega A354 Degradata
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media STD Media STD | Media | STD
Fine 226 2 200 4 10.5 0,3 61 1
Gros. 208 3 188 4 3 0 66 5
Tabella 5.9: proprieta meccaniche medie A354 dedeatdstata a 200°C
Prove di trazione a 200°C per lega C355 Degradata
SDAS UTS [MPa] YS [MPa] A% E [GPa]
Media | STD Media STD Media STD |Media| STD
Fine 217 5 196 5 10,7 0,7 64 2
Gros. 204 4 188 1 6 0 62 0
Tabella 5.10: proprieta meccaniche medie C355 dedmaestata a 200°C
A354 DEG. T 200°C C355 DEG. T 200°C
MPa % MPa %
400 400
- 14 - 14
350 350
- 12 - 12
300 300
250 - 10 250 - 10
200 - -8 200 - -8
150 - -6 150 - -6
100 - -4 100 - -4
50 - L WUTS | o . ,mUTS
. L omYS . L omYS
FINE GROSSOLANO A% FINE GROSSOLANO A%

Figura 5.14: istogrammi delle proprieta meccanicteglie ad alta temperatura, dopo elevata esposizione

termica
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Figura 5.15: Tipiche curve sforzo-deformazionelpatue leghe testate ad alta temperatura dopo

esposizione termica

| dati evidenziano come, anche dopo esposizionkupgata a 200°C, il decadimento

della resistenza delle due leghe é estremamend&taiger YS e UTS. Rispetto alle

precedenti prove si nota, pero, che la resisteragggiare € stata riscontrata nei campioni

in lega A354 e non C355. Si e invece assistitoratharemento dell’allungamento % a

rottura soprattutto per i campioni con SDAS graasol Questo dovuto, probabilmente,

all'evoluzione dei precipitati di rinforzo da coatead incoerenti.

Per quanto riguarda le prove di durezza, i risuuttetdi delle misure Brinell sono elencati

nelle Tabelle 5.11 - 5.12 e confrontati graficaneantFigura 5.16

Durezza di campioni testati a
200°C per lega A354 Degradata

SDAS . HB10
Media STD
Fine 112 1,3
Gross. 107 2

Tabella 5.11: durezza media leghe A354 degradatatéead alta temperatura
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Durezza di campioni testati a
200°C per lega C355 Degradata

Media STD
Fine 108 0,3
Gross. 101 1

Tabella 5.12: durezza media leghe C355 degradate testate a@lperatura

BRINELL DEG. T 200°C

114
112
110
108
106 -
HB10 104 -
102 +
100 -
98 -
96 -

B FINE

B GROSS.

A354 DEG. C355 DEG.

Figura 5.16: durezza Brinell per le due leghe testd alta temperatura dopo esposizione termica

| dati di durezza confermano i dati ottenuti dgdteve di trazione, con la durezza della
lega A354 maggiore rispetto a quella della C355.
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5.3.4 Caratterizzazione microstrutturale

La caratterizzazione microstrutturale in microseopitica (Figure 5.17 - 5.20) evidenzia
le differenze microstrutturali tra sezioni longitoali e le sezioni trasversali indotte dal
processo di produzione dei provini a gradiente dlidgicazione controllato. Le

micrografie delle sezioni longitudinali mostranondine dendriti con lo stesso
orientamento del fronte di solidificazione, mentee sezioni trasversali presentano
dendriti brevi con orientamenti casuali. Questéedénza € piu evidente nella lega A354

BN

perché é presente una maggiore quantita di paeticklsilicio eutettico, che fanno

maggiormente risaltare i vari rami delle dendriti.

Figura 5.17: Micrografie longitudinali (a) e trassali (b) di sezioni della lega C355 con SDAS #n8&0x
di ingrandimento

Figura 5.18: Micrografie longitudinali (a) e trasseli (b) di sezioni della lega A354 con SDAS fa&0x

di ingrandimento
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(A) (B)

Figura 5.19: Micrografie longitudinali (a) e trassali (b) di sezioni della lega C355 con SDAS gotesso

a 50x di ingrandimento

o

Figura 5.20: Micrografie longitudinali (a) e trassali (b) di sezioni della lega A354 con SDAS gaaro

a 50x di ingrandimento

SDAS
A354 C355
Lega - -
Media STD Media STD
Fine 20,1 0,4 24,2 0,5
Gross. 46,4 3,7 65,9 1,5

Tabella 5.13: SDAS medi delle due leghe

| valori di SDAS misurati con l'utilizzo di un sefare per I'analisi d’'immagine sono
riportati nella Tabella 5.13. Questi mostrano cdankega A354 abbia una microstruttura
piu fine della lega C355 (la differenza tra i dueAS della lega e nell'intervallo 15-
20%). Inoltre, dai valori ottenuti dopo le varieope di trazione, € emerso che le

condizioni di prova o l'esposizione ad alta tempgeanon causano variazioni di SDAS.
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Per quanto riguarda la distribuzione delle partécel la morfologia del Si eutettico, le
micrografie (Figure 5.19 e 5.20) evidenziano cheosdistribuite uniformemente tia

Al in fase primaria.

Figura 5.21: Micrografie a 200x (a) e 500x (b) masti morfologia del silicio eutettico e distribonie in
lega C355 fine

Figura 5.22: Micrografie adottate a 200x (a) e 5@@xmostranti morfologia del silicio eutettico e

distribuzione in lega A354 fine

Ad altro ingrandimento (Figura 5.21 e 5.22), é puks apprezzare la morfologia
globulare del Si dovuta allaggiunta di Sr ma, @tmente, anche ai trattamenti di
solubilizzazione a lungo applicati alle leghe, ¢f@no favorito un certo grado di una
sferoidizzazione del Si. Un'altra conseguenza dataimento di solubilizzazione e la
dissoluzione dei composti intermetallici a base Mg e Cu formati durante la
solidificazione. Gli intermetallici a base Fe, mesensibili alla dissoluzione durante il
trattamento invece, sono stati studiati mediant&@li?zo del SEM anche durante I'analisi

delle superfici di frattura.
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Le immagini SEM a basso ingrandimento delle supedi frattura nei provini con
SDAS fine testati a temperatura ambiente (Figug8)5e ad alta temperatura (Figura
5.24) non mostrano differenze significative fraampioni della stessa lega, anche se i
campioni in lega A354 presentano una frattura paingre ad alta temperatura rispetto
alla temperatura ambiente. Confrontando le supedalle due leghe a maggiore
ingrandimento, invece si puo notare come nellaS3d8tgura 5.25) il percorso di frattura

sembra seguire il bordo delle dendriti, mentrean@lB54 (Figura 5.26) la frattura appare

localizzata su diversi piani cristallografici.

200 Mage 6ex ET=2000KV  SignalA=QBSD Date 4 Mar2013 200 pm Wag= 6ex EHT=2000KV  SignaiA=QBSD Date 4 Mar2013
H WD=85mm  PhotoNo.=1580 Time 15:43:12 — WD=85mm  PhotoNo.=1615 Time 17:1842

Figura 5.23: immagini SEM a basso ingrandimenttéedgiperfici di frattura della lega C355 (a) e lega

A354 (b) esemplari testati a temperatura ambiente

e Mag= gax EHT=2000kY  Signal A=0QBSD Date 4 Mar 2013
H WD=95mm  PhotoNo.=1583 Time :15:19:24

200 pm Wag= 64x EHT=2000KV  SignaiA=QBSD Date 4 Mar 2013
H WD=85mm  PhotoNo.=1608 Time :17:06:02

Figura 5.24: immagini SEM a basso ingrandimenttedgiperfici di frattura della lega C355 (a) e lega
A354 (b) campioni testati a 200°C
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EHT = 20.00 kv Signal A=0BSD Date 4 Mar 2013 100 pr EHT = 20,00 kv Signal A=QBSD Date :4 Mar 2013

1 Mag= 500X A Mag= 500X 4
— WD= 75mm  PhotoNo.=1598 Time :15:53:23 p— WD= 85mm  PhotoNo. = 1584 Time 15:21:10

Figura 5.25: immagini SEM a ingrandimento 500x @sliperfici di frattura di provini C355 testati a
temperatura ambiente (a) e ad alta temperatura (b)

= N i 1 e ALiN = . e Skl . <
U0 pm Mag= Soox CHT=2000KV  Signal A=OBSD Date 4 Mar 2013 100 ym Mag= Soox Cr=2000KV  Signal A=0OBSD Date :4 Mar 2013
— WD= 85mm  PhotoNo.= 1616 Time :17:1843 =1 WD=85mm  PhotoNo.= 1611 Time 17:0842

Figura 5.26: immagini SEM a ingrandimento 500x @sliperfici di frattura di provini A354 testati a

temperatura ambiente (a) e ad alta temperatura (b)

Nelle precedenti immagini SEM (Figure 5.25 - 5.26}ltre, sono evidenti nei provini
A354 fasi intermetalliche piu luminose (ben vidikibprattutto nella superficie di frattura
del campione testato ad alta temperatura) mencemiesei campioni di lega C355.
Questo e da imputarsi ad una non completa efficdeidrattamento di solubilizzazione
che, come gia anticipato, non era stato ottimizpatda lega A354 ed & probabilmente la
causa della ridotta dulttilita della A354 rispetlia £355.

Aumentando ulteriormente l'ingrandimento e possikikualizzare le fossette (dimples)
caratteristiche delle superfici di frattura di matk che hanno avuto una frattura duttile.
Nei campioni di lega C355 (Figura 5.27), i dimpk=mmbrano seguire le dendriti; nei
campioni in lega A354 invece (Figura 5.28), i diegplsono normali alla direzione di

carico.
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EHT = 20.00 kV Signal A=0BSD Date 4 Mar 2013 10 pm EHT =20.00 kV Signal A =QBSD Date 4 Mar 2013

Mag= 500KX A Mag= 500KX "
p— WD= 75mm  PhotoNo.=1567 Time :15:54:44 — WD= 85mm  PhotoNo.=1585  Time 15:23:41

Figura 5.27: immagini SEM a ingrandimento 5000xXedsuperfici di frattura di provini C355 testati a
temperatura ambiente (a) e ad alta temperatura (b)

= = ’ 10 = i = .
Mag= 500k x EHT=2000KY  Signal A=0BSD Date 4 Mar 2013 pm Mag= 5ookx =1 =2000K/  SignalA=QBSD Date 4 Mar 2013
p— WD= 85mm  PhotoNo.=1623 Time :17:32:08 = WD= 85mm  PhotoNo.=1612 Time 17:1025

Figura 5.28: immagini SEM a ingrandimento 5000Xalsuperfici di frattura dei provini A354 testati a
temperatura ambiente (a) e ad alta temperatura (b)

Nei campioni testati ad alta temperatura i dimgl@so maggiormente evidenti, essendo
allungati nella direzione di carico.

Nelle immagini precedenti inoltre & possibile indivare alcune particelle eutettiche di
Si rotte (Figura 5.27b) che sono state identifitemite EDS (Figura 5.29): questa € una
prova del livello molto basso di difetti presengircampioni. Infatti se sono presenti
difetti, la rottura si verifica a carichi bassilesilicio eutettico rimane integro. In questo
caso invece, la rottura inizia in corrispondenzhedearticelle di Si eutettico o di altri
intermetallici che vengono cosi rotte e poi latfret si propaga nella matrice di Al.
Questo fenomeno &€ comune per entrambe le leghedesttemperatura ambiente e ad

alta temperatura
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Elemento %Peso %Atomica

Al 78.24 78.92

Si 21.76 21.08

30pm Electran Image 1

1] 05 1 15 2 25 3 35
ull Scale 208 cts Curzor: 1.521 (141 ct=) ket

Figura 5.29: particelle di silicio eutettico preSesulla superficie di frattura di un campione elja C355 e
corrispondente composizione chimica e spettro EDS

WD = 85mm Photo No. = 1619 Time :17:24:40

104m Mag= o0k EHT=2000KV  SignalA=QBSD Date 4 Mar 2013 2pm Mog = 1000k x ET=2000K/  Signal A=0BSD Date 4 Mar 2013

WD = B5mm Photo No. = 1618 Time :17:21:47

Figura 5.30: rottura particella di silicio eutettisulla superficie di frattura di un campione igdeA354
testato a temperatura ambiente a ingrandimenti>6(@)Ce 10000x (b)

L’'analisi SEM dei campioni a SDAS grossolano halewuziato come in questi fossero
ben presenti fasi intermetalliche a base Fe (Fi§uB4&) anche di grosse dimensioni non
riscontrate nei campioni a SDAS fine. Queste, dratidosi durante I'applicazione del

carico, determinano una sua diminuzione di dutilit
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Porositly associated to
intermetallic phases
‘

Intermetallic

Eutectic structure
compounds

BT = 2050k Sighal A = OBED Date 12 Jal 2013 EEL
WO= B5mm  PeolaNo, =870 Tiew 120446 g

X%

Hit pym EMT =20 00K Signil & 5 0BED Daip 52 Jul 2043

P = B00X
— - WO BEmm  PhoioNo =773 Tes 122605 ﬂ

| Mege soox

Figura 5.31: micrografia SEM con presenza di fasermetallica Fe-ricca in bassa presenza su SD#eS fi

(a) ed alta presenza su SDAS grossolano (b) in@&3éb

L’analisi frattografica conferma che indipendenteteedalla dimensione dello SDAS
nella C355 (Figura 5.32) il percorso di fratturanbea seguire il bordo delle dendriti

mentre nella A354 (Figura 5.33) la frattura apgacalizzata su diversi piani
cristallografici. In entrambe le leghe, a differardi quanto osservato per le leghe a basso

SDAS, per0, € chiara la presenza di intermetaliigrosse dimensioni, che in seguito

alla prova di trazione si sono fratturati e decaledia matrice.

Uage erey  DTTIUON g A GH20 Due 124 2010
Willw BSmwn Phkibe = 0740 Tews 82631

Mage fnpy DTN g s GES0 Due d Me 2010
Wllw BEmn Mhcibie e (Z0E Tews AEALTE

Sk EWT=2000 W pral 4= OHED Duwte:12 04 3013
VLT BEEER et ekt T 3T ﬁ

. ERT=Z000KY  Sigral s ORED Dube-d blas 2115
T TR ER e mitem okt (0 T 185008 E

Figura 5.32: immagini SEM a diverso ingrandimenétiedsuperfici di frattura di provini C355 con SDAS
fine (a-a’) e SDAS grossolano (b-b’) testati a tengpura ambiente
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Figura 5.33: immagini SEM a diverso ingrandimengiedsuperfici di frattura di provini A354 con SDAS
fine (a-a’) e SDAS grossolano (b-b’) testati a tengpura ambiente

Le fasi intermetalliche sono state identificate ¢erapparecchiature EDS ed un primo
esempio é riportato in Figura 5.34, dove viene matstuna fase Al-Si-Cu in forma quasi

globulare con il suo spettro EDS.

Elemento %Peso %Atomica
Al 60.80 73.43
Si 9.99 11.59
Cu 29.1 14.98

T T T T T T T T T T T T T
u] 1 2 3 4 El B 7 g ]
ull Scale 54 cts Cursor: 3.438 (0 cts) ke'|

Figura 5.34: fase Al-Si-Cu sulla superficie di fut di un campione lega C355 e corrispondente

composizione chimica e spettro EDS
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La Figura 5.35 presenta invece una fase intertizatalli forma piu complessa
contenente Al, Si e Mg e lo spettro EDS riveladaspnza anche di basse tracce di Ti e

Fe, mentre I'O e dovuto probabilmente all'ossidagigerificata dopo la rottura. Il P puo
essere considerato un'impurita.

Elemento %Peso %Atomica
Al 44.84 36.87
Si 7.34 5.78
Mg 4.42 4.02
Fe 0.59 0.23
Ti 3.54 1.64
(0] 35.16 48.62

30um Electron Image 1

Spectrum 2

x) 05 1
Full Scale 1525 cts Cursor: 1.236 (358 cts)

Figura 5.35: fase Al-Si-Mg (-Fe-Ti) sulla superéidi frattura di un campione di lega C355 e

corrispondente spettro EDS

Inoltre sono state identificate anche fasi contemera Si, Cu e Mg su una superficie di
frattura (Figura 5.36)

Elemento %Peso %Atomica
Al 82.05 1.81
Si 9.61 9.61
Mg 1.57 1.81
e Cu 5.40 2.38
Ti 1.37 0.8
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Spectrum 1

1 2
ull Scale 677 cts Cursor: 2.911 (4 cts)

ke

Figura 5.36: fase Al-Si-Cu-Mg sulla superficie ditfura di un provino lega A354 e rispettivo spefDS

Le fasi contenenti Fe, che sono di dimensioni nwgge hanno morfologie
caratteristiche, sono piu facili da vedere sullpesfici di frattura e di riconoscere con

I'attrezzatura EDS. Ad esempio la Figura 5.37 repgmta una fase Fe contenente,
probabilmente una-Fase.

Elemento %Peso %Atomica
Al 60.67 59.00
Si 28.54 26.67
Mg 2.05 2.22
Fe 1.59 0.75
(@) 6.79 11.13
Ca 0.36 0.24

Spectrum 2

T T T T T T T T T T T
o 1 2 3 4 El E
ull Scale 335 cts Cursor: 4.392 (22 cts)

ket

Figura 5.371-Fase Al-Si-Fe-Mg sulla superficie di frattura égjh C355 e rispettivo spettro EDS
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La teFase di Figura 5.37 non € immediata da riconosgerehé non e uguale alla fase

“script” come descritto nel capitolo 2 e pud essscambiato con alcune fasi di Fe
aghiformi. Anche il fatto che lo spettro EDS remasia presenza di Mg, oltre Fe, Al e Si,

non consente di affermare che e una fask Figura 5.38 infatti mostra una tipica fase

Al-Si-Fe aghiforme, ma lo spettro EDS presenta armhchi corrispondenti ai Mg e Cu.

Solo con l'esperienza e confrontando la morfologiacomposti intermetallici € possibile

identificare le fasi tra loro.

Elemento %Peso %Atomica
Al 78.93 81.37
Si 9.82 9.72
Mg 1.58 1.80
Cu 1.39 0.61
Fe 6.37 3.17
) 1.91 3.32

_
Turm Electron Image 1

a 1 2 3 4 )
ull Scale 1218 cts Cursor: 5442 (19cts)

Figura 5.38: Fe in fase aghiforme sulla superifiiigattura di un provino in lega A354 e corrispente

composizione chimica e spettro EDS

Diversi composti intermetallici sembrano coesistribe superfici di frattura dei provini

e possono essere localizzati non solo in prossidetke particelle di Si eutettico, ma

anche presso altre fasi intermetalliche. La Figu@® mostra una fase Al-Si-Fe (-Cu)

accanto ad alcune particelle Fe-ricche aghiforam, eha composizione chimica simile.
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Elemento %Peso %Atomica
Al 85.87 90.31
Si 5.19 5.24
Cu 1.44 0.64
Fe 7.50 3.81

Spectrum 1

ull Scale 677 cts Cursor: 2.911 (21 cts) ke

Figura 5.39: fase Al-Si-Fe (-Cu) sulla superficidrdttura di un campione della lega A354 (vicirsif

aghiformi) e corrispondente composizione chimicpettro EDS

Infine, sulla superficie di frattura sono visibdnche fasi intermetalliche che si trovano
sul percorso di frattura, quindi danneggiate. LguFa 5.40 presenta un esempio di
rottura della fase Al-Si-Cu-Fe con una morfologialtm complessa.

Elemento %Peso %Atomica
Al 58.73 71.26
Si 8.89 10.37
Cu 8.59 4.43
Fe 23.78 13.94

ull Scale 677 cts Cursor: 2.911 (23 cis) ke

Figura 5.40: fase Al-Si-Cu-Fe danneggiata sullaesiigie di frattura di un provino lega A354 e
corrispondente composizione chimica e spettro ED
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5.4 CONCLUSIONI

Lo scopo di questo progetto di tesi e stato qudillalutare le prestazioni di due leghe da
fonderia Al-Si-Cu-Mg (C355 e A354) da utilizzare ambito motoristico in funzione
della microstruttura di solidificazione. Le tradinali leghe A356 e A357 infatti, a causa
del sovra invecchiamento che subiscono anche mpepeeture di funzionamento di
200°C, sono soggette ad una perdita di resistdlezalte temperature

A questo scopo campioni di C355 e A354 con micubsira controllata sono stati
sottoposti a prove di trazione, misure di dureezanalisi microstrutturali. L’analisi dei

dati ha permesso di evidenziare che:

 Le leghe C355 e A354 presentano proprieta meccanictiemperatura ambiente
superiori alle leghe A356 e A357; la differenza agicresce dopo prolungata
esposizione ad alta temperatura.

* Le migliori proprietd meccaniche si hanno nelle A35 C355 con SDAS fine. Un
aumento della dimensione dello SDAS ha un effetdtetdrio soprattutto sulla
duttilita del materiale.

* Nei campioni non degradati, la lega C355 mostrgeta meccaniche superiori
(soprattutto nell'allungamento a rottura) dellade®B54, sia a temperatura ambiente
che ad alta temperatura; questo e probabilmenteitdoal trattamento termico
applicato, che e stato ottimizzato per la C355 num mer la lega A354.
L’allungamento a rottura superiore della lega Ca838mperatura ambiente potrebbe
essere sempre correlato alla maggiore efficaciatrddamento di solubilizzazione
che avrebbe ridotto la quantitd e dimensione degdirmetallici presenti oltre al
minore contenuto di Si.

» Al contrario, nella condizione di degrado (dopocté a 200°C), la lega A354 mostra
proprieta meccaniche superiori rispetto alla C3&8, nelle prove a temperatura
ambiente che ad alta temperatura; questo e probatié correlato al contenuto di Si
e Cu superiore, che porta ad una maggiore quatitipiecipitati di rafforzamento
stabili alle alte temperature.

* Le proprieta di trazione hanno mostrato una ridoeievidente passando da campioni
non degradati a degradati: tale riduzione e staggre per la lega C355 che per la
lega A354.
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* Il modulo elastico delle leghe non e sensibilessliosizione ad alta temperatura della
lega, ma solo alla temperatura di prova: la dimiowe di E da temperatura ambiente
a prove ad alta temperatura e stata nel range %pEs la lega C355 e il 6-9% per la
lega A354.

* Le analisi SEM della superficie di frattura hannidenziato come: (i) il percorso di
frattura nei campioni di lega C355 segua le dendrentre, nei campioni di lega
A354 le fratture appaiono localizzate su diveranpicristallografici; (ii) la quantita e
dimensione degli intermetallici presenti nelle legh fortemente correlata alla loro
velocita di solidificazione.

Sviluppi futuri
Attualmente sono in corso prove di fatica sia aperatura ambiente che ad alta

temperatura al fine di determinare quale delle degtostri un miglior comportamento
anche a sollecitazione ciclica.
| risultati hanno inoltre mostrato come siano neags ulteriori studi per una

ottimizzazione del trattamento termico della legibA
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