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™ Per varie ragioni la proposta fu
accantonata per la scelta di una
pubblicazione che ripercorresse
la storia di Assofond nei primi
sessant’anni di vita.

Tuttavia, Assofond non intende
disattendere le aspettative delle
Associate ed ha deciso di ripub-
blicare, in piu parti, sulla rivista
Industria Fusoria il testo origi-
nale del Volume “Metallurgia
Generale” con le relative im-
magini.

Alcuni capitoli, che fanno riferi-
mento a Norme od a procedure,
€ pertanto superati, saranno ag-
giornati e sostituiti con nuove se-
zioni in fase di predisposizione.

Considerata I'entita del Volume,
occorreranno circa due anni per
completare la presentazione.

Le Fonderie che desiderassero
informare i Committenti (un po
di metallurgia non fa mai male
soprattutto a chi impiega manu-
fatti di fonderia) possono sotto-
scrivere abbonamenti ad Industria
Fusoria per la durata della pubbli-
cazione.

Esaurita la stampa si cerchera di
raggruppare i vari articoli in un’u-
nica edizione.

Per sottolineare 'evento dei pri-
mi 60 anni Assofond propose la
ristampa integrale del volume
“Metallurgia Generale”, da
tempo esaurito, per offrire alle
Fonderie I'opportunita di avere
uno strumento importante ed
utile per la formazione dei propri
addetti.

La proposta fu accolta con gran-
de entusiasmo tanto che diverse
Aziende si prenotarono per
averne un numero di copie suffi-
ciente da offrire anche ai Com-
mittenti.
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Come & noto Metallurgia generale ¢ il |° Volume della Collana
“La Metallurgia delle ghise”, edita dalla Commissione Tecnica As-
sofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivise in tre capitoli:

» Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
 Capitolo Il - Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice — Le ghise e I'azione degli elementi in lega
e comprendenti indice Analitico, dei Nomi e Generale.

/
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PREMESSA

Se ci lasciassimo prendere dalle nostre inclinazioni
naturali di fonditori di ghisa, desidereremmo che una
opera a noi dedicata iniziasse con un Capitolo telativo
alla fusione. La prima, delle numerose tappe che portano
alla realizzazione di un getto di ghisa, & costituita in-
fatti dalla fusione. Se a quest’opera volessimo dare anche
una veste scientifica, inizieremmo con un Capitolo dedi-
cato alla chimica-fisica primaria, a quella chimica-fisica
ciot che si occupa della ghisa dalla formazione della ca-
rica sino a quando, liquida, & pronta a spillare dal becco
di colata dei forni. Passeremmo, quindi, alla pratica
fusoria e cosi di seguito, attraverso una serie di Capitoli,
sino alle applicazioni pratiche dei getti.

Quest’opera, invece, inizia con un Capitolo dedicato
alla chimica-fisica secondaria, quella chimicafisica, ciog,
che si occupa del metallo dal momento in cui spilla dal
forno sino a quando il getto & pronto ad iniziate la la-
vorazione meccanica; impiega addirittura un intero Vo-
lume prima di giungere alla fusione. Perché dunque non
ci siamo lasciati prendere la mano dal nostro istinto di
fonditori?

Le operazioni, che conducono alla produzione dei vi-
ni, sono: la scelta delle uve, la raccolta, la spremitura,
la fermentazione, il travaso, le filtrazioni, 'invecchiamen-
to e limbottigliamento. Esistono molti tipi di vini,
dalla barbera allo spumante; ognuno di essi ha una
sua particolate metodologia di elaborazione. Prima di
operare la scelta delle uve, la raccolta e la spremitura,
¢ bene conoscere quali sono le tecniche che portano
alla produzione di ciascun tipo di vino. Solo cosi po-
tremo operare in maniera oculata le operazioni primarie
di cernita, raccolta e spremitura.

Esistono molti tipi di getti di ghisa e, solo dopo
essere divenuti padroni delle tecniche che conducono al-
Pottenimento di ognuno di essi, potremo essere in grado
di operate una carica ed una fusione adeguate. Da qui
la nostra scelta nella concezione di quest’opera.

11 Volume di Metallurgia generale, che precede quelli
relativi alle Gbhise grigie ed alle Ghise speciali, vuole
fornire, attraverso cognizioni metallurgiche di base, tut-
ti gli elementi necessari per conoscere le metodologie
che riguardano la ghisa come metallo.
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Nel primo Capitolo sono affrontate le cognizioni pilt
specificatamente di base e quindi, come tali, pit an-
tipatiche. E per questa ragione che nel primo Capitolo
abbiamo adottato uno stile formalmente leggero, al fine
di rendere meno antipatica una materia che, di sua
natura, lo & gid abbastanza, La leggerezza della forma
non dovrd indurre a sottovalutare il contenuto. Possia-
mo, infatti, assicurare chi stoicamente affronterd il pri-
mo Capitolo, che al termine di esso si trovera in possesso
di un bagaglio tecnico non comune.

Nel secondo Capitolo sono affrontate, da un punto
di vista pratico, 3 operazioni metallurgiche fondamen-
tali: la previsione della composizione strutturale dei get-
ti, Pinoculazione ed i trattamenti termici. Proseguendo
nel nostro parallelo enologico, potremmo dire che que-
ste 3 tecniche hanno la stessa importanza ed una spic-
cata analogia rispettivamente con l'assaggio delle uve,
la fermentazione e Pinvecchiamento. Cid detto, ci sem-
bra di aver applicato la giusta etichetta al secondo Ca-
pitolo.

Il terzo Capitolo costituisce al tempo stesso un ap-
profondito contributo tecnico, un atto di fede ed un
motivo di speranza.

E un approfondito contributo tecnico perché abbrac-
cia tutta la tematica del laboratorio di fonderia, dalla
metallografia, all’analisi, alle prove meccaniche. E un
atto di fede nello sviluppo delle piccole fonderie perché

N

esso & scritto in maniera tale da guidare ed aiutare il
fonditore che, sprovvisto oggi di ausili tecnici di con-
trollo, desideri dotare di essi la sua azienda. E un mo-
tivo di speranza perché & un nostro sogno che questo
libro serva a catalizzare in alcuni di noi quei sentimenti

di miglioramento che tutti avvertiamo.

L’Appendice chiude la parte dell’opera dedicata alla
Metallurgia generale. In essa sono raccolti, in ordine al-
fabetico, tutti gli elementi che possono essere presenti
nelle ghise, con ogni ragguaglio sulle azioni che ciascuno
di essi svolge nella produzione dei getti.

Industria Fusoria 2/2009
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IL DIAGRAMMA DI STATO FE-C

INTRODUZIONE

Non occorre saper leggere le carte nautiche, usare il
sestante e la bussola per fare vela in mare, soprattutto
se ci si dirige nei consueti luoghi di pesca le cui totte
sono tramandate di padre in figlio. Basta saper sentire
la direzione e la temperatura del vento che colpisce il
viso, osservate il colore del mare e la forma delle nu-
vole, il levare ed il calare del sole e della luna, Palter-
narsi delle stelle e delle costellazioni,

Cost non occotre conoscere il diagramma Ferro-Carbo-
nio, usare il Tectip ed il Quantovac per condurre una
fonderia, soprattutto se si fanno i soliti getti la cui
pratica & tramandata di padre in figlio. Basta saper ri-
conoscere dal colore la temperatura della ghisa, osser-
vare i movimenti ed i disegni che la scoria crea sulla
supetficie del metallo ed i fumi dei forni contro il cielo,
il fluire della ghisa e della loppa alla spillata, la forma
delle gocce che scintillano sulle linee di colata.

Quando perd gli orizzonti si allargano, le rotte cam-
biano, i getti si complicano, pud insorgere nel marinaio
o nel fonditore di istinto la nostalgia di quanto guardia-
marina e metallurgisti hanno imparato in Accademie ed
Universitd; spesso, puttroppo, accade che i libri usati
in questi templi del Sapere sono capaci di frustrare *an-
che lo slancio dei piti volenterosi non addetti ai lavori.

N

E difficile scrivere, per un libro il cui corpo & costi-
tuito da quanto di pit utile ed immediato vi possa essere
per la pratica del fonditore, un Capitolo teorico intro-

duttivo: esso & destinato ad essere saltato a pié pari
per giungere rapidamente alle cose che contano.

Nell'eventualitd perd che vi sia un lettore, fonditore
di istinto, che, magari in una notte in cui gli & difficile
prendere sonno, vorra dare un’occhiata al primo Capitolo,
noi cercheremo di guidarlo amichevolmente nel mondo
delle carte, dei sestanti e delle bussole di fonderia, con
un linguaggio semplice e non troppo pesante da digerire.

Ci perdonino per questa impostazione i cultori della
scienza e, se possono, si consolino pensando che tanti
sono i libri seri ad essi dedicati ed a loro disposizione.
Per un Capitolo poco serio, un libro serio non avrd a
soffrire,

Se vi sard poi un fonditore che, soffrendo sistemati-
camente di insonnia e trovando che il primo Capitolo
concilia il sonno, riuscird in pit notti a venitne a capo,
il nostro compito sara soddisfatto se, dalla lettura di
queste prime pagine del Volume, egli potrd trarre alcune
indicazioni che gli permettano di gustare meglio la suc-
cessiva parte pratica.

Coloro i quali invitiamo 2 non saltare il primo Capitolo
sono i giovani, siano essi gid tecnici di fonderia od an-
cora studenti universitari. Con uno stile un poco di-
verso da quello al quale sono stati abituati dai libri di
testo, essi potranno avvicinare la metallurgia in una
maniera nuova, pratica e, per gli argomenti trattati,
in modo pitt completo.

GUIDA ALLA LETTURA DEL CAPITOLO

Y

Il presente Capitolo & diviso in 3 parti. La prima
« La mappa » & dedicata alla comprensione del diagram-
ma di stato Ferro-Carbonio, cioé alla conoscenza com-
pleta di cid che accade nella situazione abbastanza idea-
le in cui sono presenti in lega solo due elementi, ferto
e carbonio, e le velocita di raffreddamento sono cosi
basse da consentire di supporre di essere in condizioni
di quasi equilibrio.

La prima parte risulta completa sia per le ghise che
per gli acciai, anche se qualsiasi argomento relativo a

questi ultimi & affrontato in funzione delle ghise.

Il penultimo paragrafo della prima parte & dedicato
a coloro che gia conoscono tutto del diagramma dj stato,
per cui, a scopo di consultazione, essi possono trovare
riassunto in un unico foglio tutto quello che & detto
nei paragrafi precedenti. Questo foglio & di tipo pieghe-
vole, e sulla parte che, se aperta, risulta esterna al

Industria Fusoria 2/2009
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Volume & riportato il diagramma di stato completo.
Con questo artefizio & possibile leggere tutte le pagine
precedenti tenendo accanto, sempre visibile, il diagram-

ma al quale esse sono dedicate,

La seconda e terza parte sono di pili stretto interesse
per le ghise. La seconda parte « La nascita » & dedicata
alla parte del diagramma che riguarda la solidificazione
delle ghise ed & trattata tenendo conto delle condizioni
reali in cui sono presenti tutti gli elementi reperibili nelle
ghise e velocitd finite di raffreddamento.

Analogamente, la terza parte « Le crisi » tratta delle
trasformazioni allo stato solido quando si effettuano in
condizioni reali (elementi e velocita di raffreddamento).

N

In Appendice & riportata una breve digressione sul
significato pratico di energia libera e sugli scopi reali
della termodinamica in campo metallurgico,
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LA MAPPA (IL DIAGRAMMA)

introduzione

Le ghise sono essenzialmente la zuppa, o lega, di 2
ingredienti, od elementi: ferro e carbonio, In pit vi
sono, per dare un po’ di gusto al tutto ed a seconda delle
esigenze dei clienti, alcuni sapori: silicio, manganese,
zolfo, fosforo, cromo, stagno, nichel, rame, molibde-
no, ecc.

Come ogni minestra, la ghisa cambia qualiti ed aspet-
to a seconda della quantita degli ingredienti (composi-
zione) con cui & stata cotta, o fusa, ed a seconda della
temperatura alla quale & servita (un brodo, per esem-
pio, a freddo & una gelatina).

Il problema che vogliamo risolvere in questo Capi-
tolo del libro & quello di poter conoscere a priori, in
funzione della composizione e della temperatura, che
caratteristiche avrd il manicaretto, o getto, che deside-
riamo preparare. Quello che ci serve & insomma una
specie di menlt dal quale, oltre al nome, si possano ar-
guire anche l’aspetto e le caratteristiche del piatto che
ci troveremo davanti. Questo meniu del fonditore si

chiama diagramma di stato ferro-carbonio.

Come sulla supetficie terrestre, mediante combinazio-
ni di 2 parametri (la longitudine e la latitudine), &
possibile localizzare punti geografici gli uni differenti da-
gli altri, cosi nelle leghe ferro-carbonio, mediante le
combinazioni di 2 grandezze (la temperatura e la con-
centrazione), possiamo ottenere strutture le une diffe-
renti dalle altre.

Per localizzare i punti della superficie terrestre ci ser-
viamo delle carte geografiche, per 'individuazione del-
la struttura, e quindi delle proprietd di una qualsiasi
lega, ci serviamo dei diagrammi di stato.

Per un cittadino lo stato civile & determinato dallo
essere 0 meno coniugato. Per una lega lo stato & deter-
minato dalle condizioni di pressione, temperatura e con-
centrazione (parametri di stato) in cui essa si trova.

Se quello che cerchiamo di definire, lo stato di una
ghisa, dipende da 3 parametri (pressione, temperatura
e concentrazione), per descriverlo graficamente occor-
rono diagrammi a 3 coordinate; e 3 coordinate signi-
ficano una rappresentazione da farsi nello spazio e non
sul foglio di un libro (a meno di complicati giuochi
prospettici). Per nostra fortuna, perd, in fonderia non
ci hanno ancora costretti a lavorare sotto pressione o
sotto vuoto, per cui si lavora sempre pitt o meno ad
una pressione costante, quella di una atmosfera. Se la
pressione & costante, possiamo eliminarla come varia-
bile per decidere delle caratteristiche di una ghisa.

Rimangono temperatura e composizione come varia-
bili reali, per cui la nostra mappa o menit o diagramma
di stato ferro-carbonio potrd essere disegnato su un
reticolo piano come quello riportato in fig. 1: in ordi-
nata vi & la temperatura ed in ascisse la percentuale
di carbonio (la percentuale di ferro, essendo per ora
2 soli i componenti, & pari al complemento a 100 della
percentuale di carbonio).
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L’estrema sinistra del diagramma ferro-carbonio

All’estrema sinistra del diagramma di stato c’& il fer-
ro: 0% C 100% Fe. Nelle ghise il ferro & come in un
palazzo l'ossatura muraria, mentre il carbonio pud es-
sere considerato come l'arredamento che all’interno di
essa possiamo sistemare.

Tutte le proprietd delle leghe ferro-carbonio dipen-
dono dalle possibilitd di alloggiamento che il ferro con-
sente.

Durante Ielaborazione di una ghisa il ferro si viene
a trovare a temperature diverse, che possono andare
dalla temperatura ambiente sino a 1.600 °C. La prima
cosa che ci dobbiamo chiedere & quindi la seguente: il
ferro conserva inalterata, al variare della temperatura,
la sua struttura? Se cosi non fosse, o se addirittura do-
vesse risultare, come risulterd, che di tipi di ferro al
variare della temperatura ve n’é pit d’uno, dovremo
prevedere per il carbonio possibilita differenti di allog-
giamento. Non si pud arredare con un egual numero
di suppellettili una villa, un grattacielo od un palazzo.
Se fossimo proprio costretti a fatlo, qualcosa rimarra
fuori dalla villa o qualche stanza rimarra vuota nel
grattacielo.

Il trasformismo del ferro

Di un uomo abile nel trasformarsi rapidamente si
dice che & un Fregoli (quando non si dice che & un
politico); di un elemento o di un composto chimico
che pud presentarsi sotto forme diverse, a seconda
delle condizioni di pressione o di temperatura (la com-
posizione in questo caso non c’entra perché si tratta
di unitd individuali e non di leghe o miscele), si dice
che & polimorfo; il fenomeno si chiama polimorfismo
e le diverse forme sotto cui lentitd chimica si pud
trovare non si chiamano forme fregoliane, ma forme
allotropiche.

Si dira: gli vomini hanno un aspetto esteriore e, se
questo cambia, lo si vede; ma per elementi e composti
come si fa a sapere quando cambiano forma?

Un elemento od un composto & contraddistinto da
uno stato (gassoso, liquido o solido) e, se solido, da
una struttura. La struttura dello stato solido & deter-
minata dalle posizioni assunte dagli atomi. Se queste
posizioni non hanno alcun ordine geometrico, si dice
che la struttura & amorfa; se lo hanno, si dice che &
cristallina. Una struttura cristallina macroscopica & il
risultato della somma di un enorme numero di pic-
colissimi aggregati geometrici, tutti eguali, di atomi,
che si chiamano celle elementari. La struttura cristallina
di un elemento o di un composto & individuata dalla
struttura della sua cella elementare: essa & dunque cid

che corrisponde all’aspetto fisico di un individuo.

La disposizione geometrica degli atomi in una cella
elementare pud essere individuata facendo passare un
fascio di raggi X attraverso l’elemento od il composto.
Dalla deviazione, o diffrazione, di questi raggi si risale
alla posizione degli atomi nella cella elementare.

Industria Fusoria 2/2009
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Fig. 1 - Reticolo standard adottato per rappresentare il diagramma ferro-carbonio.

Un caso di polimorfismo ben noto in fonderia & quel-
lo della silice, SiOs, che & il componente principale delle
terre generalmente usate nella formatura e che pud as-
sumere, a seconda della temperatura, le seguenti forme
allotropiche: quarzo o, quarzo 8, tridimite o e cristo-
balite 8. Ad ognuna di queste forme corrisponde una
ben determinata struttura della cella elementare, da qui
derivano le espansioni e le contrazioni delle forme scal-
date dal metallo che & colato dentro.

Per misurare le caratteristiche di una struttura mura-
ria e le differenze che essa ha rispetto ad un’altra,
basta armarsi di un metro e di pazienza. Per studiare
il passaggio del ferro da una forma allotropica ad una
altra occorte prendere un metro metallurgico. Un tale
sistema di misura pud essere costituito daj raggi X
(ma pit che di un metro si tratta di un calibro), da
un dilatometro o da un misuratore di effetti termici.

Industria Fusoria 2/2009
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Aumentando la temperatura, le dimensioni della cel-
la elementare aumentano a causa dei moti termici che
allentano i legami esistenti tra gli atomi. Questo au-
mento di dimensioni della cella elementare va sotto il
nome di espansione termica lineare; essa, macroscopi-
camente, si traduce in una variazione delle dimensioni
del getto.

Se ad una certa temperatura un elemento od un
composto cambia struttura, passando da un certo tipo
di cella elementare ad un altro (per esempio da una
cella cubica ad una cella esagonale), si ha un brusco
cambiamento delle dimensioni del campione. Questo
fenomeno & la trasformazione allotropica.

Prendiamo un cubetto di ferro ed applichiamo su di
esso un sensore capace, ad esempio, di variare la sua
resistenza elettrica al variare della compressione eser-
citata dal cubetto di ferro nelle sue variazioni volu-




metriche: abbiamo realizzato un dilatometro o metro
metallurgico.

Seguiamo con il dilatometro, abbinato ad indagini con
i raggi X, cid che accade quando scaldiamo un cubetto
di ferro (fig. 2).

A temperatura ambiente la cella elementare del fer-
ro ha una struttura cubica a corpo centrato (fig. 3).
Se scaldiamo il nostro campione sino a 911,5°C (*),
si ha un leggero costante aumento della lunghezza del
lato della cella elementare dovuto alla dilatazione ter-
mica (il coefficiente medio di dilatazione termica li-
neare del ferro tra 20°C & pari a 12,5.107% °C™1).

A 911,5°C si a un brusco cambiamento nelle dimen-
sioni del lato della cella elementare del ferro (si segua
sempre la fig. 2), le quali rimangono poi costanti sino
a 1.394°C, sempre a meno della leggera dilatazione
termica lineare.

A 1.394°C si ha un nuovo netto cambiamento del
lato della cella elementare del ferro. Questa nuova si-
tuazione resta inalterata sino a 1.538°C, temperatura
alla quale il ferro fonde.
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Fig. 2 - Variazione del lato della cella elementare del ferro in funzione
della temperatura.

Fig. 3 - Atomi di ferro (palline nere) nel reticolo cubico a corpo cen-
trato.

-

(*} Sono stati fatti numerosi lavori sperimentali sul diagramma
Fe-C, i cui dati sono tuttavia ancora lungi dall’essere definitivi. Noi
faremo riferimento ai valori pill recenti!, non trascurando di confron-
tarli criticamente con i classici 2,%,4,5 E da tenere inoltre presente che,
mano a mano che migliorano le tecniche di misura delle alte tempera-
ture, si hanno dei cambiamenti nella Scala Pratica Internazionale delle
Temperature. L’ultimo aggiornamento risale al 1968 ¢ ed ha portato il
punto di fusione del palladio, che & uno standard secondario, da 1.552 °C
a 1.554°C. Cosi il punto di fusione del ferro & oggi fissato a 1.538 °C,
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Una considerazione, che deriva dall’osservazione del-
la fig. 2, & che le dimensioni della cella elementare del
ferro tra 1.394°C e 1.538°C si raccordano bene, te-
nuto conto della dilatazione termica, con le dimensioni
che essa aveva sino a 911,5°C. Cid fa supporre che
nei 2 campi di temperatura il ferro abbia la stessa strut-
tura.

Se si va ora a ricavare la distribuzione degli atomi
nelle celle elementari, interpretando i diffrattogrammi
dei raggi X, vediamo che essa assume, nei diversi cam-
pi di temperatura in cui non si hanno cambiamenti
bruschi di dimensioni, i seguenti aspetti, o reticoli,
cristallini:

— sino a 911,5°C: cubico a corpo centrato (c.c.c.)
fig. 3;

— da 911,5°C a 1.394°C: cubico a facce centrate
(cfc.) fig. 4;

— da 1.394°C a 1.538°C: cubico a cotpo centrato
(c.ce.) fig. 3.

N

Poiché & uso distinguere le varie forme allotropiche
di un elemento o di un composto ricorrendo alle let-
tere dell’alfabeto greco, per il ferro abbiamo la se-
guente nomenclatura:

sino a 911,5°C: ferro o (c.c.c.);
— da 911,5°C a 1.394°C: ferro v (c.fc.);
— da 1.394°C a 1.538°C: ferro & (c.c.c.).

" A questo punto abbiamo una composizione, 0% C
(1009 Fe), che & la variabile x del nostro diagramma
di stato (ascisse) e 3 temperature (variabile y, asse
delle ordinate) che per la succitata composizione, in-
dicano ben definite trasformazioni; per cui non ci resta
che, con giustificato orgoglio, mettere i primi punti
sul diagramma di stato (fig. 5).

Vogliamo anticipare un concetto difficile? (Si fa per
dire). A cosa si ridurrd in fondo la costruzione dello
intero diagramma di stato Fe-C?

E presto detto: occorrerd vedere come variano le
3 temperature, che gid conosciamo (pill altre quisqui-
glie), quando aggiungiamo il carbonio al ferro e se-
gnare i punti corrispondenti. Poi basterd unire con
delle linee i punti segnati, né pill né meno di come si
fa con quei disegni che si trovano negli opuscoli di
parole incrociate, ed il gioco & fatto.

Quante cose divertenti perd si potranno ricavare dalla
interpretazione del disegno, o diagramma, cosi ottenu-
to. Ci sembrerd di essere, una volta nella nostra vita,
come quei critici d’arte che da un’opera costituita da
un sacco di juta bucherellato sono capaci di tirare fuori
tutta la tematica dei problemi che agitano i nostri
giorni. Noi, pitt modesti, ci accontenteremo di ottenere
indicazioni che ¢i permettano di non fare getti buche-
rellati, buoni solo per esposizioni di arte moderna.

ST e o

~

\ Fig. 4 - Atomi di ferro (palline nere) nel reticolo cubico a facce centrate.
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E il ferro 8?

Riassumendo quanto detto nel paragrafo precedente,
ricordiamo che il ferro puro, a seconda della tempera-
tura a cui si trova, pud assumere 3 forme diverse:
a, v, 8. Queste 3 forme cristalline, come vedremo, si
comporteranno in maniera diversa nei confronti dell’al-
tro componente del diagramma di stato: il carbonio.

A questo punto, 'amico fonditore che sta leggendo
queste note, rimembrando magari gli studi classici com-
piuti, avrd gid pensato: veramente, nell’alfabeto greco,
dopo la alfa e prima della gamma, c’¢ la lettera beta.

Effettivamente nella storia del ferro B un errore c’&
stato.

I primi ricercatori, che si sono occupati dello studio
delle diverse forme allotropiche del ferro, non disponeva-
no dei raggi X come mezzo di indagine, per cui si avva-
levano della misura di una grandezza fisica piti agevole
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per giudicare delle trasformazioni subite dal ferro. Que-
sta grandezza fisica era il calore.

Il calote & una forma di energia. Una sostanza pud
chiedete o cedere 2 tipi di calore:

— Calore per aumentare o diminuire la sua tempe-
ratura; questo tipo di calore si chiama calore sen-
sibile (perché si rivela appunto attraverso la va-
riazione di temperatura dei corpi). Se ci si riferisce
al calore necessario per aumentare o diminuire di
1°C la temperatura di 1 g di sostanza, il calore
sensibile prende il nome di calore specifico.

Calore per effettuare un cambiamento di stato o di
struttura, per far passare ciod una sostanza in una
fase diversa a maggiore (allora occorrerd fornire
del calore) od a minore (in questo caso la sostanza
cedera calore) contenuto energetico. Questo secon-
do tipo di calore si chiama calore latente. La parola
latente deriva dal fatto che, essendo quest’energia




impegnata ad operare una trasformazione all’inter-
no della sostanza, essa non si esplica sotto forma
di una variazione di temperatura della stessa. Per
tutto il tempo in cui del ghiaccio o del ferro fon-
dono, la temperatura rimane costante rispettivamen-
te a 0°C e 1.538°C. Lo stesso accade durante i
passaggi o=y e v =8,

Ci scusi I'amico fonditore se, dimentichi per un
attimo del ferro {3, continuiamo nella digressione sul
calore; il fatto & che a questo punto, visto che siamo
immersi sino al collo nel torrido argomento, sarebbe
bene parlare dei principi su cui si basa un sistema di
misura degli scambi di calore: Panalisi termica. Questo
strumento di indagine & diffusissimo in fonderia (un
nome commetciale & Tectip), ma generalmente sotto-
impiegato, traendosi da esso solo un decimo delle in-
dicazioni pratiche che & in grado di fornire. Per questo
all’analisi termica delle ghise dedicheremo in seguito
interi paragrafi.

Si supponga di fornire ogni minuto ad 1 g di so-
stanza una quantitd di calore sensibile pari a 10 volte
il suo calore specifico. Il risultato sard che la sostanza
in esame aumenterd la sua temperatura in maniera co-
stante ad una velocitda di 10 °C/min.

Se all’interno del campione mettiamo una termocop-
pia ed inviamo il segnale ad un pennino che si sposta
proporzionalmente a questo segnale scrivendo su di un
rullo di carta che si svolge a velocitd costante, potremo
registrare la variazione della temperatura all’interno
della sostanza in funzione del tempo. Il grafico che ne
risulta si chiama analisi termica.

Nel grafico di fig. 6 & riportato un esempio di curva
di analisi termica di un composto puro o di una lega
perfettamente eutettica. Il tratto 0-1 della curva rap-
presenta il riscaldamento a 10 °C/min che stiamo effet-
tuando senza che si realizzi alcuna trasformazione.

Si supponga ora che, giunti alla temperatura T, la
sostanza in esame subisca una trasformazione, passan-
do ad uno stato cui compete un contenuto energetico
maggiore. In questo caso la quantita di calore pari a
10 volte il calore specifico della sostanza, che stiamo
fornendo ogni minuto, verrd impegnata nella trasforma-
zione e, sinché questa non verrd ultimata, la tempera-
tura non potrd salire.

Se, per ipotesi, la differenza di contenuto energetico
tra lo stato 2 e lo stato 1 della sostanza in esame &
pari a 30 volte il suo calore specifico, la temperatura
nel diagramma di analisi termica resterd ferma per 3
min. sul valore T: (fig. 6).

La differenza di contenuto energetico tra lo stato 2
e lo stato 1 & pari al calore latente della trasforma-
zione 1= 2.

Una volta fornito il calore latente di trasformazione,
la sostanza in esame sard tutta sotto la forma che com-
pete allo stato 2 (tutta liquida se era una trasfor-
mazione solido-liquido). Se si continuerd a fornire la
stessa quantitd di calore che davamo per unitd di tem-
po sin dall’inizio, il campione in esame potrd continuare
ad aumentare la sua temperatura; probabilmente perd
lo fard ad una velocitd diversa da 10°C/min perché
quasi certamente il calore specifico della fase 2 sara
diverso da quello della fase 1 (cambia la pendenza del-
la curva di analisi termica).
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Fig. 6 - Esempio di una curva di analisi termica, al riscaldamento, di
un composto puro.
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Se si tiene conto che nel Tectip l'asse dei tempi va
dall’alto in basso, per fare un confronto con il dia-
gramma di fig. 6 occotre ruotare di 90° il grafico del
Tectip. Se quest’ultimo si riferiva ad una ghisa eutet-
tica, i 2 diagrammi si assomiglieranno molto, anche
se uno ¢ stato ricavato al riscaldamento e laltro al
raffreddamento. La pitt grossa differenza & che il dia-
gramma di fig. 6 & pilt regolare di quello che si ottiene

N

in fonderia. Cid & dovuto alle seguenti ragioni:

\

1) Nel Tectip il calore non & sottratto ad una velocita
costante.

2) In realtd il calore specifico delle sostanze non resta
costante, anche senza cambiamenti di fase, ma va-
ria leggermente con il variare della temperatura.

3) Se la velocita di sottrazione del calore al raffred-
damento & diversa dalla velocitd con cui & liberato
il calore latente di trasformazione, i gradini di arre-
sto della temperatura non sono regolari e possono
presentare anche delle risalite (recalescenze: la so-
stanza si riscalda per l’emissione rapida del calore
latente di trasformazione). ’

4) Nel caso di trasformazioni magnetiche o di trasfor-
mazioni ordine-disordine, che non vanno annoverate
tra le trasformazioni di fase, si possono avere delle
brusche variazioni di calore specifico che possono
simulare arresti di temperatura.

Torniamo finalmente al ferro B. E proprio uno dei
fenomeni indicati al punto 4 la causa dell’errore di cui
parlavamo all’inizio del paragrafo.

Infatti, l'analisi termica usata dai primi ricercatori
per indagini sulle trasformazioni del ferro, oltre ad
indicare ben definiti scambi di calore latente a 911,5°C
(passaggio o= v), a 1.394°C (passaggio vy == 8) ed
a 1.538°C (fusione del ferro 8), indicava una quantita
di calore, apparentemente diversa dal calore sensibile,
assorbita a 769 °C. Questo dato sperimentale indusse
quei ricercatori, che ancora non disponevano del con-
trollo con i raggi X, ad affermare che a 769 °C si for-
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ma un tipo di ferro, che essi chiamarono {3, il cui
campo di esistenza era compreso tta 769 °C e 911,5 °C,

Un ulteriore fatto sperimentale sembrava convalidare
questa conclusione: a 769°C il ferro cambia le sue
caratteristiche magnetiche, da ferromagnetico passa a
paramagnetico (*).

In realtd, come dimostrarono poi i raggi X, a 769 °C
il ferro non cambia affatto la sua struttura che resta
cubica a corpo centrato.

La spiegazione dell’errore, in cui incorsero i ricet-
catori che si servivano dell’analisi termica, risulta evi-
dente dal diagramma di fig. 7, sul quale & riportato I’an-
damento del calore specifico del ferro al variare della
temperatura. Come si vede, intorno a 769°C si ha
una notevaole impennata del calote specifico del ferro,
causata dalla trasformazione magnetica: per aumentare
di 1°C la sua temperatura il ferro ha ora bisogno del
doppio del calore che necessitava a temperatura di po-
co pilt bassa. Questa quantitd di calore supplementare
comporta un arresto nella curva di analisi termica che
fu scambiato per il calore latente di una ipotetica tra-
sformazione endotermica (che assorbe calore) o= 8.

Oggi che & stata esclusa l'esistenza di una forma al-
lotropica del ferro che prende origine a 769 °C, la dici-
tura ferro $ sta ad indicare un ferro a paramagnetico.

A questo punto non interesserd a nessuno sapere che
la cuspide a 769°C, nell’andamento del calore speci-
fico del ferro, & dovuta al disorientamento degli spin
elettronici degli atomi di ferro, il che & causa della
perdita delle proprietd ferromagnetiche delle sostanze.

La temperatura alla quale una sostanza ferromagnetica
diventa paramagnetica prende il nome di temperatura
di Curie. Per il ferro a la temperatura di Curie & pari
a 769°C e non varia al variare del contenuto di car-
bonio. Nel diagramma Fe-C potremo dunque, nelle

(*) Tutti gli elementi ed i composti hanno proprietda magnetiche
classificabili in 3 diversi comportamenti: ferromagnetismo (permeabilita
magnetica [ > 10%), paramagnetismo () di poco supetiore all’unitd)
e diamagnetismo (n < 1).
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zone in cui sard presente il ferro «, segnare una linea
tratteggiata parallela all’asse % e che interseca l'asse y
a 769 °C. Questa linea indichera la trasformazione ma-
gnetica del ferro.

Da quanto detto in questo paragrafo risulta eviden-
te che, per produrre ghise amagnetiche a temperatura
ambiente, occorreri eliminare il ferro o.

Abbiamo parlato troppo del ferro, interrompiamo la
sua storia per un poco ed introduciamo un nuovo pet-
sonaggio: il carbonio.

L’estremista di destra: il carbonio

Se all’estrema sinistra del diagramma di stato Fe-C
c’d il ferro, all’estrema destra ci dovrebbe essere il car-
bonio, 1009% C e 0% Fe. In realtd, perd, il diagram-
ma di stato Fe-C ha industrialmente interesse sino a
concentrazioni pari a 6 = 7% C, per cui &€ a queste
concentrazioni che ci si artesta nella sua rappresenta-
zione grafica usuale. Tuttavia, soprattutto nelle ghise,
il carbonio & una realtd; per cui, anche se si tratta di
un fuori dell’arco diagrammario, siamo costretti a par-
larne.

Anche il carbonio ha delle forme allotropiche, ma
purtroppo non ci & mai capitato di vedere che il passag-
gio dall’una all’altra forma si verifichi all'intetno di una
ghisa. Diclamo puttroppo petché farebbe piacere, con-
trollando la produzione al microscopio, accorgersi che
al posto di uno sferoide o di una lamella di grafite
c’¢ un bel diamante., Ci metteremmo tutti a produrre
ghise ipereutettiche con tanto di diamanti di schiuma.

Le forme allotropiche del carbonio, come si sara gia
capito, sono la grafite ed il diamante.

11 carbonio, sotto forma di diamante, ha un reticolo
cubico (fig. 8a); la distanza tra i centri di 2 atomi
contigui & di 1,54 A (1 Angstrom = 10~% cm).

1l carbonio, sotto forma di grafite, appartiene al si-
stema esagonale (fig. 8b); gli atomi di catbonio sono
disposti su laminette piatte distanti tra loro 3,41 A.
Questa distanza & troppo grande per cotrispondere ad
un legame chimico, cosicché ogni atomo di carbonio
nella grafite ¢ legato ad altri 3 atomi, invece che a 4
come nel diamante; da qui le differenti proprieta delle
2 forme allotrope.

I solidi formati da laminette di atomi, estendentes:
da un capo allaltro dell’intero cristallo e saparate tra
loro da una distanza troppo grande perché vi sia un
legame chimico, si dicono formati da reticoli a strati.
In generale essi hanno la proprietd di sfaldarsi facil-
mente.

Le proprietd autolubrificanti della grafite, e quindi
quelle antigrippaggio delle ghise grigie, detivano pro-
prio dalla facilitd con cui gli strati di atomi di carbonio
possono scorrere gli uni sugli altri.

Chi abbia sentito parlare di carbonio amorfo non
creda che si tratti di una terza forma allotropica, pet-
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ché esso & costituito da piccolissimi cristalli di grafite.

Nella determinazione dei campi di stabilita delle 2
forme assumibili dal carbonio, oltre alla temperatura,
giuoca un ruolo fondamentale anche la pressione.

Concludendo, non si rompano i getti per cercarvi den-
tro i diamanti.




a)

b)

Fig. 8 - Struttura del diamante (a) e della grafite (b).

J

| puntl fissi del diagramma di stato ferro-carbonio

In precedenza ed in fig. 5 abbiamo cominciato a fa-
miliarizzare con i valori di temperatura 769 °C, 911,5 °C,
1.394°C, 1.538°C che, essendo legati a ben determi-
nati fenomeni, potremmo considerare come punti fissi
del diagramma di stato. In realtd questi punti, come
vedremo, pitt che fissi sono fessi (nell’accezione di vuo-
ti di significato pratico, essendo valori ideali di un
equilibrio irraggiungibile per noi poveri, squilibrati,
mortali).

Nelle cose di questo mondo, tra 'ideale ed il reale,
vi & sempre una certa differenza. Anche i principi scien-
tifici non sfuggono a questa realtd.

Come nelle questioni di tutti i giorni possiamo rile-
vare che tra I'applicazione di validi principi economici
e la buona amministrazione ¢’¢ di mezzo... la ragione
politica; cosi nel campo della fisica dobbiamo riconosce-
re che tra le leggi fondamentali della meccanica e la
loro applicazione pratica ci sono di mezzo i fenomeni
di attrito; ed ancora, nel campo della chimica, tra i
valori suggeriti dagli equilibri termodinamici ed i ren-
dimenti reali in tempi finiti delle reazioni ¢’ di mezzo
la cinetica.

La metallurgia, come tutte le cose di questo mondo,
non sfugge alla legge generale che tra il dire ed il fare
c’¢ di mezzo... qualcosa.

Abbiamo detto che i valori di temperatura suaccen-
nati sono valoti di equilibrio. Le trasformazioni rever-
sibili o di equilibrio sono quelle trasformazioni effet-
tuate facendo variare in maniera infinitamente lenta i
parametri che caratterizzano lo stato del sistema (pres-
sione, temperatura e concentrazione). Nel nostro caso
pressione e concentrazione (abbiamo solo ferro) sono
delle costanti. L’unico parametro che varia & la tem-
peratura. Quindi i valori 769°C, 911,5°C, ecc., se ab-
biamo detto che sono valori di equilibrio, vuol dite che
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sono stati ottenuti facendo avvenire le trasformazioni
mediante riscaldamenti o raffreddamenti infinitamente
lenti, in modo da dare al sistema il tempo di adeguarsi,
ovvero di essere sempre in equilibrio, con la variazio-
ne di temperatura impostagli.

Come si vede, la trasformazione di equilibrio & una
entitd praticamente irrealizzabile: di infinitamente len-
to in natura non c’¢ nulla. Cost i valori delle tempe-
rature di equilibrio sono approssimativamente ottenuti
estrapolando a velocitd zero i dati ottenuti a velocitd
di vatiazione della temperatura sempre pilt lente. Que-
sto & un modo pratico per realizzare un’entitd teotica,
la trasformazione di equilibrio o reversibile; ma non
¢ detto che la realizzazione pratica di un’entitd teorica
sia sempre fattibile.

Si prenda, ad esempio, la trasformazione a =y, 11
valore di temperatura 911,5°C & stato ricavato riscal-
dando sempre pitt lentamente ed estrapolando a velo-
cita di riscaldamento nulla i risultati ottenuti.

T ricercatori che hanno tentato di determinare la
temperatura di trasformazione o = v seguendo la via
opposta, raffreddando cioé sempre pili lentamente, han-
no ottenuto una temperatura di equilibrio pari a2 903,5 °C.

E evidente che in uno dei due casi, od in entrambi,
qualcosa non ha funzionato nella realizzazione della tra-
sformazione di equilibrio.

Per questa ragione, data anche l'aleatorietd delle mi-
sure di temperatura, si preferisce contraddistinguere le
trasformazioni del fetro con nomi ben precisi o con
simboli, piuttosto che con valori di temperatura. Piit
esattamente si suole indicare queste trasformazioni con
la lettera A (arresto) accompagnata da una lettera che
indichi se la determinazione & stata fatta al riscalda-
mento od al raffreddamento, avremo quindi A. (¢ =
chauffement) e A, (r = refroidissement). Alle lettere
¢ infine aggiunto un numeretto (lo zero compreso) per
distinguere la trasformazione cui «ci si riferisce.

Per le trasformazioni sin qui incontrate abbiamo:

— An e A, = trasformazione magnetica del ferro «;
— As e An = passaggio a2 ¥v;
— Au e Ay = passaggio v = 8.

Altre trasformazioni che incontreremo piti avanti sono:

— Aw e Ap = trasformazione magnetica della ce-
mentite;
trasformazione eutettoidica.

— Ag e Ay =

A questo punto desideriamo porre 'accento su un
punto fondamentale. E chiaro che tutti i valori A. ed
A, elencati sono valori il piti possibile di equilibtio.
Per ogni velocita finita di riscaldamento o di raffred-
damento avremo dei valori diversi da quelli di equi-
librio. Indicheremo con un asterisco i valori di non
equilibrio, i quali per ovvie ragioni saranno nei se-
guenti rapporti con quelli di equilibrio:

A > A
Ar < A

Per ovvie ragioni perché, riscaldando sempre pitt
rapidamente, una volta giunti al valore di temperatura
di equilibrio A, il sistema si troverd in ritardo rispetto

alla sollecitazione impostagli e quindi fard avvenire la
trasformazione ad una temperatura Af pit alta di A..
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Cosi al raffreddamento rapido, giunti ad A., il siste-
ma non ne vorrd sapete di fare avvenire la trasforma-
zione e la realizzerd solo ad una temperatura A¥ pin

bassa di A..

Mettiamo una pallina su un piano, incliniamo di un
infinitesimo questo piano: la pallina dovrebbe rotolare.
In realtd non rotola ancora e dovremo inclinare il piano
tanto di pilt quanto pitt esso & ruvido, prima che la
pallina si muova. Una volta mossasi, la pallina correra
tanto di pitt quanto pill matcata era la pendenza di
abbrivio che le abbiamo dovuto dare.

Le differenze tra la temperatura ideale di una trasfor-
mazione e la temperatura alla quale essa avviene real-
mente in determinate condizioni pratiche (il grado di
ruvidita del piano), hanno in metallurgia dei nomi ben
precisi ed una importanza fondamentale:

— At - Ao & il swrriscaldamento (*);
— A.- A} : & il sottoraffreddamento.

Il diagramma di stato Fe-C & un diagramma di equi-
librio per cui su di esso sono riportati i valori di equi-
librio, quelli senza asterisco (ad esempio, per il ferro
&, As = 911,5°C). L'importanza del diagtamma di
stato sta nel fatto che esso costituisce il punto di par-
tenza ideale dal quale poi si possono ottenere tutte le
deviazioni pratiche che si desiderano. Se uno volesse
non osservate le Leggi, come farebbe se non esistes-
sero le Leggi?

Se con un particolare giochetto riuscissimo a portare
As = 903,5°C ad un valore Az = —100°C, cosa
avremmo ottenuto?

Ma ¢ evidente, avremmo portato il ferro v ad esi-

stere a temperatura ambiente, che & poi la temperatura
alla quale di norma sono impiegati i nostri manufatti.

Si dird: cosa pud importarci del ferro v? D’accordo,
mettiamo il caso perd che il ferro y abbia delle carat-
teristiche molto superiori a quelle del ferro a. Ci con-
viene quindi rallegrarci che, in metallurgia, tra il dire
ed il fare ci sia di mezzo la... tempra.

Chiudiamo il discorso con il dire che, una fase che
si trova al di fuori del suo campo di stabilitd, fissato
dalle condizioni di equilibrio, & in equilibrio metastabile.
Il ferro a, se dovesse esistere ancora a 1.000 °C, sarebbe
in condizioni di equilibrio metastabile, mentre a 500 °C
¢ in condizioni di equilibrio stabile.

In metallurgia vi sono equilibri metastabili che non
si buttano gili nemmeno con le cannonate. Si provi per
esempio a prendere a cannonate un getto di ghisa bian-
ca per vedere se diventa grigia.

Dird qualcuno: e io la ricuocio. Va bene, ma qui
stiamo parlando di cannonate, mica di ricottura.

Quando un metallo si mette a tavola: le soluzioni

Abbiamo patlato dei due protagonisti della nostra
amichevole chiacchierata: il ferro ed il carbonio. Ve-
diamo cosa succede quando i 2 si incontrano.

In metallurgia vige la legge della giungla. Il piti forte
mangia il pi debole; e per quello che ci riguarda il
pir forte & senz’altro il ferro. Partiamo dunque dallo

(*) Per evitare confusioni, chiametemo swrriscaldo 1'operazione di
portare a temperatura elevata un bagno di ghisa.
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studiate quali sono in genere le abitudini del ferro quan-
do si mette a tavola. E, se ¢’& qualcuno che fa il tifo
per il carbonio, si consoli pensando che non & poi cosi
facilmente digeribile per il ferro.

Quando gli esseri umani si mettono a tavola, i die-
tologi dicono che si abbuffano; quando a mangiare sono
i metalli, i mettalurgisti molto delicatamente dicono
che solubilizzano.

Gli uomini mangiano seduti od in piedi, i metalli
solubilizzano allo stato solido od allo stato liquido.

Cosa mangiano i metalli? Ovviamente degli elementi
chimici.

Allo stato liquido, generalmente, anche i metalli si
abbuffano. Qualsiasi cosa si dia loro quando sono li-
quidi, la inghiottono pili o meno rapidamente, sino a
che non ne diventano saturi. Di cid che avviene allo
stato liquido patleremo pitt diffusamente quando avre-
mo fuso questo benedetto ferro. Restiamo per ora sul
solido.

Allo stato solido i metalli sono generalmente di gu-
sti pit difficili ed esistono dei meccanismi molto raf-
finati con cui un soluto pud essere trangugiato da un
solvente metallico solido:

— soluzione per sostituzione
— soluzione interstiziale,

Nelle soluzioni solide per sostituzione un atomo di
soluto sostituisce un atomo di solvente nel suo reticolo
cristallino. Le condizioni, perché si realizzi questo tipo
di solubilita, non sono state dettate nel 500 da Monsi-
gnor Della Casa, ma nel 1930 da un professore della
Universita di Oxford il cui nome & Hume-Rothery
(1899-1963). Esse dicono:

— I diametri atomici del soluto e del solvente devono
essere molto simili. Differenze che superino il 15%
riducono di molto questo tipo di solubilita.

— La differenza di elettronegativitd (tendenza degli
atomi ad attrarre elettroni per saturare le loro or-
bite) deve essere ridotta al minimo. Un elemento
elettropositivo ed uno elettronegativo, piuttosto che
dare una soluzione, preferiscono formare un compo-
sto ionico. L’elettronegativitd cresce nel sistema pe-
riodico da sinistra verso destra (in fig. 9 sono tipot-
tati i raggi ionici di alcuni elementi).

Y

— Un soluto di piti alta valenza & pitt facilmente so-
lubile in un solvente di bassa valenza che non vice-
versa.

1l ferro, data la differenza esistente tra i due raggi
atomici, non da soluzioni solide per sostituzione con
il carbonio.

Le soluzioni solide interstiziali si hanno quando gli
atomi del soluto sono abbastanza piccoli da penetrare
tra i varchi lasciati liberi nel reticolo cristallino degli
atomi del solvente.

La struttura compatta dei reticoli metallici lascia ve-
ramente poco spazio ad atomi estranei e tra questi solo
quelli di alcuni elementi non metallici come idrogeno,
boro, carbonio ed azoto hanno diametri cosi piccoli da
entrare in soluzione interstiziale nei metalli.

Anche per le soluzioni interstiziali un fattore vinco-
lante & la non elevata differenza di elettronegativita
tra atomi del soluto ed atomi del solvente,
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Fig. 9 - Raggi ionici di alcuni elementi.
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Lo stomaco delicato del ferro a: la ferrite

Abbiamo detto che ci sono 3 tipi di ferro, vediamo
dunque come si comportano quando aggiungiamo ad
essi il carbonio; in poche parole vediamo cosa succede

N

quando ¢ servito loro un piatto di carbonio.

Ognuno di noi conosce pit 0 meno la quantita di
spaghetti che lo rende sazio. La stessa cosa accade per
il ferro nei confronti del carbonio (in questo caso si
dice saturo, non sazio). Per noi la fame varia in fun-
zione del tempo da cui non mangiamo, per il ferro
dipende dalla temperatura a cui si trova.

Cominciamo a studiare la fame di carbonio del ferro a,
ovvero vediamo come varia con la temperatura la quan-
titd di catbonio che lo rende saturo. A cosa ci servira
questo? A conoscere qual’d il limite oltre il quale il
ferro @ non accettera pili carbonio, ad una data tempe-
ratura. Conoscere questo limite ci permetterd di pre-
vedere oltre quale concentrazione di carbonio passe-
temo da un’unica fase (soluzione di ferro o e carbo-
nio) a 2 fasi (soluzione di ferro a e carbonio pitt car-
bonio indisciolto). Della forma che assumerd il car-
bonio indisciolto ci occuperemo in un altro momento.

Come si fa a determinate per ogni temperatura il
limite di fame di carbonio che ha il ferro a? E sem-
plice, soprattutto perché altri 7, 8 e ® lo hanno gia fatto
per noi.

Si mettono in equilibrio dei campioni di ferro con
diverse atmosfere carburanti (CO/CO,, CHs/H,) e per
ognuna di esse si ripete 'esperimento per tutta una serie
di temperature sino a 911,5°C. Dopo aver effettuato
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una tempra da ognuna delle temperature di trattamento,
si determina la concentrazione del carbonio disciolto nel
ferro.

Una misura molto precisa della percentuale di car-
bonio disciolto si ottiene dai picchi di Snoek, rilevati
dagli spettri di attrito interno. L’altezza dei picchi, Q,
& inversamente proporzionale alla concentrazione di car-
bonio disciolto nel ferro:

K

% C

Supponiamo di avere gia fatto questa laboriosa deter-
minazione ed andiamo a vedere i risultati della nostra
fatica riportati in tab. I.

Tabella I - Solubilitd del carbonio nel ferto a.

Temperatura % C Temperatura % C
grafite in o Fe grafite in o Fe
20 6x107" 600 2,8x107
-8
ot S 700 0,0127
2 X
400 3,7 %107 738 0,0206
500 43x10™ 800 0,0140

Che delusione! Siamo riusciti a far mangiare, alla
temperatura di massima solubilitd (738 °C), solo 1 ato-
mo di carbonio ogni 1.000 atomi di ferro. A 300 °C,
per esempio, la concentrazione del carbonio disciolto nel
ferro & addirittura pari ad un milionesimo per cento.
Questo ferro o ha un appetito da microbo,
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A noi uomini accade spesso, dopo aver mangiato e
meglio bevuto, di chiamare confidenzialmente Ninetto
e Cecchino gli stessi commensali che magari all’inizio
del pranzo chiamavamo rispettosamente signor Antonio
o mastro Francesco. Lo stesso accade per il ferro a,
quando ha ingollato un poco di carbonio non si chiama
pitt ferro, ma ferrite.

TS, dopo tante pagine finalmente un nome che si
sente mormorare anche in fonderia. Ripetiamolo dun-
que: la soluzione del ferro o con il carbonio si chiama
ferrite.

Ci vogliamo far prendete la mano? Va bene. Come
si chiamera la soluzione del carbonio nel ferro y? Per
Bacco & Laustenite. Anche questo nome gira in fonderia.
Piano perd, non confondiamo sull’onda dell’entusiasmo
i Santi con i fanti. Il nome di austenite va sussurrato
con il rispetto dovuto ai monarchi, essa fa parte del
regno degli acciai speciali e delle superleghe; e se la
povera ghisa vuole divenirne partecipe, quanto nichel
deve inghiottire!

Torniamo al ferro o ed al suo scarso appetito. Cer-
chiamo di spiegarci le cause di questa cronica inappe-
tenza.

La differenza tra il raggio atomico del ferro (r = 1,2
A) e quello del carbonio (r = 0,8 A) & superiore al
15% e quindi, in base ai discorsi fatti sulle regole di
Hume-Rothery, non sono possibili tra i 2 delle solu-
zioni solide per sostituzione, Resta da considerare la
possibilita di soluzioni solide interstiziali.

Nel reticolo c.c.c. del ferro a vi sono 2 possibili
alloggiamenti interstiziali (fig. 10). Uno pit grande, te-
traedrico (fig. 10a), avente raggio pari a 0,36 A; Paltro
pitt piccolo, ottaedrico distorto (fig. 10b), di raggio
pari a 0,19 A.

11 catbonio, come si & detto, ha un raggio atomico
pari a 0,8 A e, come se cid non bastasse, per ragioni
energetiche & pill propenso a sistemarsi nell’alloggia-
mento pit piccolo (come quelli che preferiscono vivere
in roulotte). Questa scelta & dovuta al fatto che, a cau-
sa dell’elevata anisotropia elastica del reticolo c.c.c.,
alla posizione ottaedrica distorta cotrisponde una mi-
nore energia necessaria per farsi largo tra gli atomi di
ferro che, in quelle posizioni, possono spostarsi pit
facilmente dai loro punti di equilibrio per far posto
agli intrusi.

L’inserimento di un atomo con r=0,8 A in un
alloggiamento di r = 0,19 A comporta ovviamente una
distorsione del reticolo cristallino con perdita di dutti-
lita, ma incremento di durezza e di resistenza a trazione.
E questa la benefica azione che il carbonio esplica, fa-
cendo divenire il ferro dolce acciaio.

E proprio a causa dello sfavorevole rapporto tra lo-
catario (il carbonio) e locatore (P’alloggiamento otta-
edrico distorto), che la solubilitd nel ferro o & cosi
limitata. E poi hanno il coraggio di dire stomaco di ferro!

Se vogliamo toglierci il gusto di mettere sul diagram-
ma di stato i punti riportati in tab. I, dobbiamo, a causa
dei valori bassissimi di concentrazione del carbonio che
si discioglie nel ferro a, abbandonare per un attimo il
reticolo standard di fig. 1 ed adottarne uno con la scala
delle concentrazioni piti allargata. Con un simile reti-
colo, espanso di 100 volte, possiamo (fig. 11) tracciare

7 N\
Fig. 10 - Posizioni interstiziali della cella cubica a corpo centrato.
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la prima curva del diagramma di stato: la curva QP’G,
che rappresenta la variazione, con la temperatura, del
limite di solubilita del carbonio grafitico nel ferro a.

Ovviamente la curva QP’G si arresta a 911,5°C,
temperatura alla quale il ferro o comincia a scomparire
per dare luogo al ferro y che, ci sard da aspettarselo,
si comporterd in maniera differente nei confronti del
carbonio.

La ferrite, che faccia ha?

Una piccola premessa di carattere pratico. Abbiamo
detto che a rigore il termine fetrite dovrebbe essere
usato per definire le soluzioni del ferro o, cosi come il
termine austenite per quelle del ferro y. Nella pratica,
perd, non si fa troppa distinzione tra i termini ferrite
e fase o oppure tra austenite e fase y. Cosl accade che
si usa il termine ferrite per descrivere sia la forma
allotropica del ferro o che le sue soluzioni. Analogamen-
te & usata la dicitura fase « o ferro o sia per la forma
pura che per le sue soluzioni. Cosi anche fase v o ferro
v e austenite diventano usualmente sinonimi.

Detto questo, andiamo a vedere che aspetto ha la
ferrite al microscopio metallografico. Se si attacca con
Nital (soluzione di acido nitrico, 1+5%, in alcool eti-
lico) un campione di ferro puro o di acciaio extradolce
(sino allo 0,029 C), si ha la comparsa (ingrandimen-
to x 400) di una struttura a grani poliedrici di forma
e dimensioni abbastanza regolari (fig. 12). La solu-
zione acida, infatti, attacca maggiormente il bordo dei
grani e ne corrode pilt o meno il cuore in funzione
dell’orientamento cristallografico (i grani pili oscuri pre-
sentano ovviamente sulla superficie del provino metal-
lografico delle facce piti facilmente attaccabili).

N

Un problema importante & quello di essere certi,
quando si vede una struttura poliedrica a grani, che que-
sta sia veramente costituita da ferrite. In questo caso
& bene fare ricorso ad una misura di durezza, diretta-
mente al microscopio se siamo cosi fortunati da posse-
derne uno dotato di microdurometro, od altrimenti con
una normale macrodeterminazione di officina. Se riscon-

triamo una durezza inferiore a 140 Brinell, possiamo

x 400

Fig. 12 - Aspetto dei grani di ferrite in un acciaio extra-dolce.
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essere certi che la matrice ferrosa ha una struttura pre-
valentemente ferritica (¢ da notare che la durezza della
ferrite varia nelle ghise con il tenore di silicio, aumen-
tando con esso).

Altro fattore che fa variare la durezza della ferrite
¢ il suo grado di incrudimento. Se si sottomette un me-
tallo policristallino ad una deformazione plastica a tem-
peratura ambiente (ad esempio, lo si martella), questa
deformazione si esplica con uno slittamento dei piani
reticolari all'interno di ogni cristallo: sui grani, per at-
tacco metallografico compaiono delle linee o bande di
scorrimento.

L’anomala differenza tra le energie necessarie allo
scorrimento che derivano dal calcolo (molto alte) e quel-
le misurate in pratica (relativamente basse), & spiega-
ta con Desistenza all'interno dei cristalli di particolari
imperfezioni di impilamento degli atomi chiamate dislo-
cazioni. Queste dislocazioni comportano all’interno dei
cristalli delle tensioni notevoli che hanno la proprieta,
sotto una sollecitazione, di spostarsi rapidamente od in
senso lineare od in senso elicoidale (a vite).

Una deformazione progressiva del metallo comporta,
dunque, un rapido movimento delle dislocazioni esisten-
ti, oltre alla creazione di nuove dislocazioni. Lo sposta-
mento delle dislocazioni & causa della facilitd con cui
scorrono i piani dei cristalli, la moltiplicazione delle di-
slocazioni pud creare delle interazioni e delle barriere tra
di esse, diminuendone il movimento. Questo fa capire
la validitd del detto piz un metallo & deformato e piu
é difficile deformarlo ulteriormente. In fig. 13 & ripor-
tato I’esempio di una ferrite incrudita che presenta del-
le bande di scorrimento.

Con un trattamento termico di ricristallizzazione &
possibile eliminare le tensioni interne provocate dallo
incrudimento, addolcendo il metallo e creando un nuovo
assetto caratterizzato da un aspetto cristallino a grani
pitt piccoli. L’affinamento del grano ferritico & diret-
tamente proporzionale al grado di incrudimento ed in-
versamente alla temperatura di ricristallizzazione.

Altro fenomeno che interessa i grani di ferrite & la
realizzazione di una struttura aciculare, invece che a
grani, per raffreddamenti dell’ordine di alcune diecine

x 200

Fig. 13 - Aspetto dei grani di ferrite in un acciaio extra-dolce incrudito.
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di °C/sec. Gli aghi di ferrite (fig. 14) crescono a pat-
tire dai bordi dei grani di austenite verso il centro
e presentano un grado di orientamento molto marcato.
Le strutture, in cui i cristalli della fase precipitata han-
no un orientamento definito rispetto a quello della fa-
se madre, sono conosciute con il nome generico di
strutture di Widmannstitten.

L’ultimo fenomeno, che riguarda i grani di ferrite,
¢ la coalescenza che consiste in un processo di fagoci-
tazione dei grani piccoli da parte dei grani pili grossi,
quando si mantiene la ferrite per qualche tempo a tem-
perature dell’ordine di quelle di ricristallizzazione sen-
za che essa sia stata precedentemente incrudita (650
720°C). Anche la coalescenza porta ad un addolci-
mento del metallo e ad una perdita in caratteristiche
meccaniche a trazione.

N

Per noi ghisaioli & importante ricordare i valori di
durezza che competono alla ferrite, il suo aspetto a gra-
ni e la possibilitd di comparsa di striature all’interno
di essi, soprattutto quando, per preparare il provino
metallografico, usiamo una sega troppo veloce che lo
incrudisce.

Facciamo uno strappo alla regola ed anticipiamo i
tempi, mostrando l'aspetto di una ghisa a matrice fer-
ritica (fig. 15). Com’era da prevedersi, rispetto allo
acciaio, ci sono in pill solo le lamelle di grafite.

Le tentazioni del carbonio ripudiato dalla ferrite

La domanda & ovvia: il ferro @ scioglie pochissimo
carbonio, che fine fara il carbonio che gli datemo in
pili rispetto ai suoi limiti di solubilita?

E questa una triste storia che fa rimpiangere la man-
canza di una Societd per la protezione del carbonio sul
tipo di quella esistente per la protezione della giovane.
Questo, naturalmente, accade nel crudele mondo dello
acciaio o delle ghise perlitiche, paragonabile a quello
delle grandi metropoli; mentre nel sano mondo cam-
pagnolo delle ghise ferritiche tutto va sempre per il
meglio per il nostro amico carbonio, sedotto (dall’au-
stenite) ed abbandonato (dalla ferrite). La storia vale
la pena di essere raccontata.

x 100

Fig. 14 - Ferrite aciculare in un acciaio raffreddato rapidamente.
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Noi tutti abbiamo una coscienza che ci dice quello
che & giusto fare, perd non sempre abbiamo la forza
d’animo di fare cid che & giusto, anche se non & detto
che facciamo cid che & ingiusto. Se le condizioni am-
bientali ci aiutano (se per esempio il capoturno od il
capoufficio ci osservano), operiamo secondo coscienza,
altrimenti non operiamo.

Come gli uomini, anche gli atomi hanno una coscien-
za, essa si chiama energia libera e si indica di solito con
la lettera G (gli americani usano la lettera F). Anche
per gli atomi esistono delle condizioni ambientali che
facilitano o meno l’agire secondo coscienza (o meglio,
secondo energia libera): i vincoli ambientali degli ato-
mi si chiamano cinetici. Le regole morali per gli uomini
sono riassunte nei Dieci Comandamenti, quelle degli ato-
mi nei tre principi della termodinamica.

Per agire correttamente un buon cristiano deve com-
portarsi in maniera tale da aumentare le sue indulgenze;
gli atomi invece devono diminuire la loro energia libera.
Come gli uomini, anche gli atomi non sempre obbedi-
scono alle loro leggi morali.

Accade cosi che, stabilita per un atomo la strada da
seguire per diminuire al massimo la sua energia libera,
questo se ne rimanga indifferente e non segua affatto
quella strada. Per gli atomi perd, contrariamente che
per gli uomini, vi & la certezza che essi mai seguiranno
spontaneamente la strada opposta, quella dell’aumento
dell’energia libera.

Vediamo di scendere dal livello filosofico a quello
pratico. Riportiamo come esempio su un grafico (fig. 16)
il valore della variazione di energia libera, in funzione
della temperatura, per una trasformazione che gia co-
nosciamo: il passaggio del ferro a a ferro v.

Il percorso che stiamo compiendo & il seguente:

Ferro o — Ferro v
Punto di partenza — Punto di arrivo
(o stato iniziale) (o stato finale)

Apriamo una piccola parentesi per spiegare un con-
cetto di alta matematica (alta perché andremo in mon-
tagna).

Prendiamo 2 paesini, della Valle d’Aosta per esem-
pio: Vertés e Brusson in Val Challant.

Continua

x 100

Fig. 15 - Ghisa grigia ferritica,
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'importanza della metallurgia

Seconda parte

-
Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-
se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
* Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
rale.
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Vogliamo misurare 2 grandezze relative a questi 2
paesi: il dislivello che li separa e la loro distanza reci-
proca in chilometri.

Noto che Verrés & a 381 m sul livello del mare
(stato iniziale) e che Brusson & a 1.338 m (stato fina-
le), il dislivello tra i 2 & stabilito in 947 m. Questa
grandezza & indipendente dal percorso che faremo per
andare da Verrés a Brusson. In matematica le gran-
dezze, la cui misura dipende unicamente dai valori as-
sunti nello stato iniziale ed in quello finale ed & indi-
pendente dal percorso compiuto, si chiamano funzioni
di stato, e le loro variazioni differenziali esatti.

Se vogliamo invece stabilire i chilometri di strada
che separano Brusson da Verrées, dobbiamo prima sta-
bilire se fatemo la Val Challant o se passeremo dalla
strada che tocca St. Vincent e scavalca il Col di Joux.
La distanza in chilometri non & dunque un differenziale
esatto, dipende dal percorso fatto.

L’energia libera & una funzione di stato e le sue va-
riazioni sono dei differenziali esatti.

Oramai sara chiaro che:

dislivello = 1.338 m — 381 m
(differenziale Brusson Verrés

esatto) (stato finale) (stato iniziale)
A G (asy) = Gur)  — G (ure

Variazione di (stato finale)  (stato iniziale)
energia libera

(differenziale esatto)

Chiusa la parentesi di matematica alpina, tornia-
mo a considerare il grafico di fig. 16, dove appun-
to & riportata la variazione di energia libera A G (4oy)
(divisa per il termine RT costante ad una data tem-
peratura) in funzione della temperatura. La coscienza,
variazione negativa di energia libera, indica agli atomi
di ferro o che essi possono passare a ferro v solo nello
intervallo di temperatura che va da 911,5°C a 1.394 °C.
Possono passare, ma non & detto che passino, per cui
potremo avere atomi di ferro o che restano tali anche
nellintervallo di temperatura in cui la variazione di
energia libera per il loro passaggio nella fase y & ne-
gativa. Quello che sicuramente non accadra mai in que-
sto intervallo di temperatura & che degli atomi y pas-
sino alla fase .
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Se quanto detto sin qui per spiegare la differenza tra
termodinamica e cinetica non & stato sufficientemente
chiaro, cerchiamo di adottare uno schema ancora piti
semplice.

Prendiamo la solita pallina sul piano ruvido. Inclinia-
mo leggermente il piano, la pallina potra spontanea-
mente rotolare nel senso della diminuzione di livello
(discesa); ma potra accadere anche che resti ferma, a
causa delle irregolarita della superficie, necessitando di
un’ulteriore inclinazione per iniziare a rotolare. Quel-
lo che sicuramente non accadrd mai sard che la pallina
spontaneamente si metta a risalire la pendenza.

Quindi le trasformazioni degli atomi potranno o non
potranno evolversi nel senso della diminuzione dell’ener-
gia libera (dipenderd da questioni cinetiche); ma mai,
questo & certo, si muoveranno spontaneamente nel sen-
so di un aumento dell’energia libera.

Quando ci passa davanti la siviera, potremo o no
metterci dentro I'inoculante (molto dipendera dalla pre-
senza o meno del caposquadra), quello che di certo
non faremo mai sara toglietlo ad una siviera gia trattata,

Una piccola variazione sul tema si pud avere quando
una pallina deve scegliere tra 2 piani diversamente in-
clinati. A rigor di logica dovrebbe propendere per quel-
lo pitt inclinato. In pratica perd pud accadere che il
piano a maggior pendenza sia pilt ruvido di quello a
pendenza minore, cosicché la logica pud essere anche
sovvertita.

Il nostro povero carbonio, ripudiato dalla ferrite, si
trova appunto di fronte ad un dilemma simile a quello
dei 2 differenti dislivelli. Mettiamoci un poco nei suoi
panni,

Riandiamo a vedere la tab. I e prendiamo i valori di
saturazione in carbonio del ferro o, a 2 diverse tem-
perature:

— 700°C- % C grafite in a-Fe = 0,0127
— 20°C-% C grafite in a.Fe = 6.10~!

A 700 °C noi, atomi di carbonio, eravamo tranquilla-
mente (anche se un poco scomodamente) alloggiati nel
vano ottaedrico distorto che si trova all'interno del re-
ticolo cubico a corpo centrato del ferro o. La tempe-
ratura ora va abbassandosi ed il vano dove eravamo al-
loggiati va riducendosi drammaticamente di dimensioni,
dobbiamo sloggiare. Ci affacciamo fuori del reticolo.
Tutto intorno c¢i sono migliaia di atomi di ferro, solo
qualche sparuto atomo di carbonio, lontanissimo, im-
paurito come noi. E un incubo, una moltitudine di ato-
mi di ferro che ci balla intorno e solo qualche nostro
simile, sperduto in lontananza.

E un poco quello che ci succede quando seguiamo
in trasferta la squadra del cuore. Nello stadio c¢i sono
solo tifosi e bandiere avversarie. Qualche sparuto colle-
ga a distanze incredibili.

Abbiamo di fronte due possibilita:

1 - Unirci agli altri sperduti atomi di carbonio per dare
vita al reticolo esagonale della grafite. In simboli
chimici questo si scrive:

C(“-Fe) s Cgrafite
la lineetta sotto il simbolo sta per la parola disciolzo.
2 - Unirci agli atomi di ferro, ovvero:

E(“-Fe) + 3 a-Fe — Fe;C
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Facciamo, da bravi atomi di carbonio, I’esame di co-
scienza: andiamo a calcolare la variazione di energia
libera, alle 2 temperature, per entrambe le possibilita.

1-AG, = —25.000 + 11,40-(t°C + 273)
per t = 700°C AG; = —14.308 cal.
per t = 20°C AG, = —22.060 cal.

2 -AG; = —5.450 + 5,15-(t°C + 273)
pet t = 700°C AG; = —338 cal.
per t = 20°C AG, = —3.942 cal.

L’esame di coscienza ha dato, dunque, i seguenti ri-
sultati:

— Entrambe le strade sono permesse (variazione ne-
gativa di energia libera),

— 1l contenuto morale (variazione di energia libera pilt
negativa) della strada 1 & maggiore,

Secondo coscienza, dunque, gli atomi di carbonio do-
vtebbero unitsi tra loro per dare grafite. Perd, come per
il tifoso in trasferta, la strada piti giusta & anche quella
pitt irta di ostacoli, per cui il carbonio in pratica ragio-
na cosl: se trovo vicino degli amici faccio il tifo per

la mia squadra, se no urlo forza ferro.

Il carbonio tifa ferro negli acciai in genere e nelle
ghise perlitiche (in quelle bianche fa addirittura il pre-
sidente della squadra avversaria), fa il tifo per la gra-
fite nelle ghise ferritiche.

Certo che, uno che per paura fa comunella con gli
avversari, viene a trovarsi in una situazione un poco
antipatica, instabile diremmo: per questo, quando il car-
bonio si unisce al ferro per dare Fe;C, si usa dire che
si trova in condizioni di metastabilitd. Questo feno-
meno & cosi esteso, per quel fifone del carbonio, che
saremo di qui in avanti costretti a considerare un dop-
pio diagramma ferro-carbonio: i diagramma stabile, Fe-
C (quando il carbonio indisciolto nel ferro si presenta
come grafite), ed il diagramma metastabile, Fe-Fe;C
(quando il carbonio indisciolto si unisce al ferro per
dare luogo ad un composto chimico, un carburo).

Questo carburo effe-e-tre-cci risponde al delicato no-
me di cementite.

Zitta, zitta, subdola, subdola, metastabile, metastabi-
le, nella nostra trama si & inserita anche una rappresen-
tante del gentil sesso. Il triangolo, comune a tutte le
commedie che si rispettano, & perfetto: lui (il ferro),
lei (la cementite) e Paltro (il carbonio).

Il terzo incomodo: la cementite

Avevamo cominciato con il dire che le ghise sono
costituite da fetro e carbonio, poi ci siamo accorti che
di ferro ce ne sono 3 tipi (¢, ¥ e 8) ed ora, come se
non bastasse, ci troviamo di fronte a 2 forme assumi-
bili dal carbonio: la grafite e la cementite. Passi per le
3 forme del ferto che hanno dei campi di stabilita ben
delimitati gli uni rispetto agli altri; ma le 2 forme
di carbonio sono una vera buggeratura, perché I'occor-
tenza dell'una o dell’altra non ha confini ben precisi:
tutto dipende dal grado di fifa del carbonio, ovvero da
quei benedetti problemi cinetici. Per questo dobbiamo
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rassegnarci a sovrappotre i 2 diagrammi di stato: po-
tremo cosi fronteggiare qualsiasi scherzo da parte del
carbonio € non farci cogliere di sorpresa (questo sub-
dolo individuo sard anche capace di seguire, nello stesso
getto, per un tratto il primo diagramma e per un
altro il secondo).

Per gli acciaieri la forma pitt probabile assunta dal
carbonio & la cementite, per cui essi usano disegnare
con linee tratteggiate il diagramma stabile (Fe-C) e con
linee continue il diagramma metastabile (Fe-FesC). Per
noi fonditori di ghisa accade il contrario: la forma pit
probabile & la grafite, per cui possiamo rivoluzionare i
sacri testi (scritti in genere da acciaieri) e tracciare con
linee continue il diagramma Fe-C e con linee tratteg-
giate il diagramma Fe-Fe;C. Del resto i termodinamici
°, che non sono né fonditori né acciaieri, seguendo il
giusto criterio che una linea tratteggiata & metastabile
rispetto ad una continua, concordano con noi fonditori.

Lasciamoci alle spalle le polemiche di campanile e
presentiamo la nuova venuta: la cementite.

La cementite, carburo di ferro, non & un vero com-
posto chimico, ma una fase intermedia o composto in-
termetallico. Le fasi intermedie non hanno una com-
posizione stechiometrica (rapporti tra gli atomi) ben
precisa, ma possono esistere abbracciando un pitt o meno
vasto campo di composizione. Cosl la formula Fe;C ha
un valore puramente indicativo.

Poiché si conoscono diversi carburi di ferro, la ce-
mentite, per essere distinta dagli altri, & anche chia-
mata « carburo ¥ » (anche i carburi € e { potrebbero
interessare il diagramma di stato ferro-carbonio, ma non
complichiamo le cose). La cementite contiene circa il
6,69% C (& appunto a questo livello di carbonio che
comincia, nel nostro reticolo standard, la seconda scala
delle composizioni, quella che riporta la percentuale di
cementite presente) ed ha un reticolo cristallino orto-
tombico (fig. 17). E un componente molto duro e fra-
gile e si presenta in ghise ed acciai sotto forma di aghi,
lamelle e globuli. La mostreremo spesso pilt avanti. E
ferromagnetica ed ha una temperatura di Curie pari a
215°C. La trasformazione magnetica della cementite &
indicata sul diagramma ferro-carbonio con il simbolo
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Fig. 17 - Reticolo ortorombico della cementite,




Ao. Nel nostro reticolo standard, purtroppo, partiamo
da temperature piti alte e quindi non possiamo segna-
larla. Si tenga presente, a questo proposito, che nella
rappresentazione grafica del diagramma ferro-carbonio
ci fermiamo a 500°C perché a temperature piti basse
non si ha pitt alcuna notevole trasformazione, tranne
appunto quella magnetica della cementite che ha un
interesse limitato nell’economia generale delle leghe fer-
ro-carbonio.

La cementite, ad ogni temperatura, & metastabile ri-
spetto alla grafite; cid non toglie, come abbiamo visto,
che in determinate occasioni il carbonio insolubile nel
ferro si presenti sotto forma di cementite; la quale, una
volta formatasi, & estremamente restia a scindersi in
ferro + grafite, a meno che non ci si trovi a tempe-
rature abbastanza elevate (malleabilizzazione). Tutto
sommato perd, femministi od antifemministi, alla fine
concluderemo che la cementite & una bella invenzione,
grazie a lei si pud ampliare di molto la gamma delle
ghise. D’accordo, alle volte combina guai, ma che noia
se non ci fosse!

I} ferro o ha buoni denti

Benché la cementite sia enormemente piti dura della
grafite; il ferro o riesce a mangiarne leggermente di pit.
In tab. IT & riportata la solubilitd della cementite nel
ferro o; in fig. 18 sono messe a confronto le 2 curve
di solubilitd (carbonio grafitico e carbonio cementitico)
sul diagramma ad ascisse espanse.

Come si vede, la curva tratteggiata (metastabile =
cementite) & pil spostata a destra (maggiore percen-
tuale di carbonio disciolto) di quella continua (stabile
= grafite).
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Fig. 18 - Diagramma FeC:
ferrite = austenite.
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Tabella IT - Solubilitd del carbonio come cementite nel ferro .

Temperatura % C Temperatura % C
Fe;C in a-Fe Fe,C in a-Fe
25 3,92.10-"2 500 1,21-10°
50 4,95.10~" 550 2,67-1073
100 2,84.10° 600 5,18.10
200 6,11.107 650 9,44.10-*
300 1,97-10-% 700 0,0169
400 2,15-107* 727 0,0218

Quello che & importante notare nel diagramma di
fig. 18 &:
— A sinistra della linea continua QP’G esiste la {er-
rite come soluzione di grafite in o-Fe; a destra si
hanno 2 fasi, ferrite satura e grafite,

— A sinistra della linea tratteggiata QPG si ha la
ferrite come soluzione di cementite e a-Fe; a destra
si hanno 2 fasi, ferrite satura e cementite.

La maggiore solubilitd della cementite deriva dal fat-
to che, nello stesso solvente, le fasi metastabili sono
pit solubili di quelle stabili.

Sia la cutva QP’G che la curva QPG terminano a
911,5°C, temperatura alla quale il ferro o si trasforma
in ferro y. La prossima tappa obbligatoria nella co-
struzione del diagramma di stato sard, dunque, quella
di studiare come varia al crescere della percentuale di
carbonio la temperatura di trasformazione o = y. Sia-
mo dunque giunti a prendere in considerazione la pri-
ma trasformazione di fase delle leghe ferro-carbonio.

Ovviamente, in una trasformazione di fase si vengono
a trovare in equilibrio pitt fasi: quando capita cio, &
opportuno applicare una regola che si chiama regola

delle fasi.

La regola delle fasi: non addormenta, fulmina!

Cerchiamo di sorridere anche con la regola delle fasi;
sperando che non ne venga fuori un racconto dell’or-
rore, tale da togliere il sonno. E agghiacciante scherzare
con simili argomenti.

Anche per gli individui di sesso maschile esiste la
regola delle fasi (fase play-boy, fase sposino, fase pa-
dre di famiglia, ecc.).

Prendiamo un tizio, ed indichiamolo con la lettera
«c¢», indichiamo con « v » le possibilita di scelta (o
grado di libertd) che egli ha nel programmarsi una se-
rata distensiva (supponiamo che queste possibilita sia-
no 3: divertirsi con una piacevole ragazza, andare a
vedere uno spettacolo, restarsene tranquillamente a ca-
sa), indichiamo infine con «f» gli eventuali legami
che il nostro etoe ha (moglie, figli, suocera, ecc.).

Esiste una regola matematica che lega lindividuo
«c», al suo grado di libertd « v », in funzione dei le-
gami « f »:

v=c+2—f
Controlliamo:
Caso A: il nostro uomo & scapolo (f = 0)
v=c+2—f=142—0=3
egli pud scegliere liberamente tra i 3 tipi di svago.
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Caso B: ha moglie (f =1)
v=c+2—f=14+2—1=2
gli restano 2 possibilitd, lo spettacolo e la serata in casa.
Caso C: ha moglie e figli (f =2)
v=c+2—f=142—2=1
pud solo restare a casa.
Caso D: ha moglie, figli e suocera (f = 3)
v=c+2—f=142—3=0
grado di libertd zero, non pud neppure starsene tran-
quillo a casa.

Il caso D rappresenta la fase in cui si preferisce
restare al lavoro a scrivere un libro sul diagramma di
stato ferro-carbonio.

In metallurgia la regola delle fasi & qualcosa di analogo.

Ogni lega, sia essa liquida o solida, & costituita da un
insieme di entitd omogenee chiamate fasi. La parola
fase deriva dal greco @oows che significa apparenza.

Per fase si intende una porzione di materia la cui
composizione chimica e le cui caratteristiche fisiche so-
no le stesse in ogni punto. Ad esempio, in una ghisa
grigia linsieme di lamelle di grafite costituisce una fase;
la matrice ferrosa, se ferritica, & costituita da una fase;
se perlitica, da 2 (cementite e ferrite).

Le caratteristiche di una lega detivano dalla combi-
nazione delle caratteristiche delle fasi che la costitui-
scono (*). L’importanza del diagramma di stato & quel-
la di fornire una mappa delle regioni in cui sono stabili
determinate fasi. Queste regioni sono delimitate da linee
o punti di confine, sui quali sono in equilibrio le fasi

delle regioni adiacenti.

I campi di stabilitd, o di esistenza, delle fasi sono
determinati dai parametri di stato (pressione, tempera-
tura e concentrazione). La regola delle fasi ci indica
il grado di libertd che abbiamo nel manovrare i para-
metri di stato perché sia garantita la coesistenza di un
certo numero di fasi. Essa dice M: il numero di gradi
di libertd, o varianza, di un sistema eterogeneo (costi-
tuito da pit fasi) & eguale alla differenza tra il numero
dei costituenti chimici indipendenti (c) che compon-
gono il sistema, aumentato di 2, ed il numero delle fasi
(f) (**).

v=c+2—f

Esempio. Vogliamo avere in equilibrio (in coesistenza)
PPacqua liquida ed il ghiaccio.

¢ = componenti chimici = 1(H)O)
f = fasi (*) = 2 (solido e liquido)

v=1+4+2—2=1

Il sistema & monovariante, ha cioé un solo grado di
liberta. Possiamo fissare a piacere solo uno dei para-
metri di stato perché, una volta fissatolo, I'altro sara
automaticamente determinato, Nel caso dell’acqua, se

(*) Pid componenti chimici {(ad esempio A e B) costituiscono una
fase unica solo se sono in fase gassosa od allo stato di soluzione reci-
proca (liquida o solida), A(B) o B(A). Liquidi immiscibili o solidi
immiscibili costituiscono ciascuno una fase, Ad esempio carbonio e
ferro costituiscono una sola fase nella ferrite se siamo al di sotto del
valore di solubilitd limite; se siamo al di sopra si hanno due fasi
(ferrite satura e grafite, oppure ferrite satura e cementite).

(**) Queste sono le parole usate da Gibbs esattamente 100 anni fa,
vogliamo perd precisare che il 2 indica il numero di variabili fisiche
in esame (pressione, temperatura in questo caso). Quando avremo solo
la temperatura come variabile fisica, al posto di 2 dovremo mettere 1.
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fissiamo ad esempio a piacere la pressione, poniamo ad
1 atm., automaticamente per avere solido e liquido in
equilibrio resta fissata la temperatura (0°C). E inutile
quindi che si tenti di avere, ad 1 atm. di pressione,
acqua e ghiaccio in equilibrio (presenti insieme) ad una
temperatura diversa da 0°C. La tegola delle fasi ci ha

detto che questo & impossibile.

In metallurgia abbiamo detto che lavoriamo general-
mente a pressione costante, per cui il parametro fisico
¢ solo uno, la temperatura. La regola delle fasi in questo
caso va cosl modificata:

v=c+ 1—f1

Applichiamo la regola delle fasi a trasformazioni che
gia conosciamo:

— Trasformazione o-Fe = y-Fe
c=1 (Fe)
f=2(aer)

v=14+1—2=0

sistema zerovariante: esiste una sola temperatura
(911,5°C) alla quale il ferro o puro coesiste con il
ferro Y puro. Non abbiamo alcuna possibilita di
scelta.

— Trasformazione ferrite 2 ferrite + grafite (limite di
solubilitd della grafite nella ferrite).
c=2 (Fe e C)
f = 2 (ferrite e grafite)

v=24+1—2=1

sistema monovariante, solo se fissiamo a piacere una
temperatura (naturalmente entro il campo di stabi-
lita del ferro @), resta automaticamente determinata
una concentrazione di saturazione del carbonio e
viceversa. E cid che accade lungo le curve QP'G e
QPG di fig. 18.

A questo punto possiamo affrontare con maggior si-
curezza la nostra prima trasformazione di fase in pre-
senza di pit componenti.

Variazione della temperatura A; in funzione del
contenuto di carbonio

La trasformazione in oggetto & la @ =2y quando &
presente il carbonio (ferrite 2 austenite).

Applichiamo la regola delle fasi:
c=2 (Fe e Q)
f = 2 (ferrite ed austenite)
v=24+1—2=1

Sistema monovariante, si potrd fissare a piacere una
temperatura e resterd automaticamente determinata la
concentrazione del carbonio nella ferrite e quella nella
austenite, e viceversa.

Sono state fatte numerose determinazioni sperimen-
tali della linea As;, anche di recente, ma i valori che
ancora si fanno preferire sono quelli che risalgono ad
un lavoro del 1937 ad opera di Mehl e Wells . Questi
valoti vanno solo corretti per I'innalzamento di 2°C in
base alla nuova scala assoluta delle temperature.




E utile riportare la maniera di procedere seguita da
questi due Autori perché essa & indicativa per com-
prendere il significato di una curva del diagramma di
stato e dei suoi spostamenti quando, come accade in
pratica, non si opera in condizioni di equilibrio.

Mehl e Wells scelsero tra gli altri, come mezzo di
indagine, anche la dilatometria differenziale (la dilato-
metria normale misura le variazioni assolute di dimen-
sioni del campione in esame, la dilatometria differenziale
rapporta le variazioni dimensionali del campione in esa-
me a quelle di un campione di una sostanza che nello
intervallo di temperature considerato subisce solo dila-
tazioni termiche lineari e non trasformazioni di fase,
si tratta di un metodo pili sensibile per rilevare devia-
zioni dalla linearita).

In fig. 19 & riportato un esempio di curva dilato-
metrica differenziale. Le frecce indicano il senso di va-
riazione della temperatura (verso destra riscaldamento,
verso sinistra raffreddamento); i simboli A, B e C in-
dicano le velocitd di variazione della temperatura du-
rante le esperienze (A = 2°C/min, B = 0,5°C/min
e C = 0,12°C/min).

Si pud notare come per ogni velocitd di variazione
della temperatura esista una differenza tra il valore della
temperatura di trasformazione al riscaldamento (As)
ed il valore al raffreddamento (As) e come questa dif-
ferenza vada riducendosi al diminuire della velocita con
cui cambia la temperatura; cioé quanto pit ci si avvi-
cina alla trasformazione ideale infinitamente lenta.

Osservando il diagramma dilatometrico di fig. 19, si
pud notare che nel passaggio o—> v si ha una contra-
zione di volume e quindi di dimensioni lineari di un
eventuale getto. Questo potrebbe stupire se si ricorda-
no i reticoli c.c.c. e cf.c. delle figg. 3 e 4. Da esse si
aveva infatti limpressione che, a causa dell’alloggia-
mento di atomi di ferro sulle facce del cubo, il reticolo
c.f.c. occupasse un maggior volume.

Questo in realtd & vero:
lato cella @ = 2,90 A  volume o = 24,39 A3
lato cella v = 3,64 A  volume y = 48,39 A3

Come accade allora che il ferro ¥ occupa un minor
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Fig. 19 - Analisi dilatometrica di un acciaio ipoeutettoide a diverse
velocitd di riscaldamento e di raffreddamento.
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volume? Questo fenomeno si spiega se si tiene conto
del numero di atomi presenti in ciascuna delle 2 celle
elementari, considerando che su ogni spigolo si ha 1/8
di atomo, su ogni faccia 1/2 e al centro un atomo in-
tero. Per cui:
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Fig. 20 - Risultati della determinazione della curva A, a diverse ve-
locitd di riscaldamento e di raffreddamento, con estrapolazione
dei dati 2 velocita nulla.
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Tabella IIT - Dati dilatometrici sulla temperatura di trasformazione ferrite = austenite (As).

AC3 Ar3 A-3
% C A B C A B C 0
2°C/min 0,5°C/min | 0,12°C/min | 2°C/min 0,5°C/min | 0,12°C/min | 0°C/min
0,135 865 859 855 834 840 845 849
0,160 860 853 846 825 832 838 842
0,280 825 818 815 788 800 803 809
0,302 823 814 805 784 793 799 802
0,310 816 810 806 784 — 796 801
0,458 794 787 781 743 752 758 770
0,487 787 778 772 739 749 754 765
0,544 772 768 764 732 738 745 755
0579 772 767 762 — 735 741 753
0,663 —_ 749 747 719 724 729 741
0,665 — 752 749 714 722 728 742
1
n° atomi reticolo c.c.c. a-Fe = 8-— + 1 = 2 atomi delle curve GP’P e GS'S sono in equilibrio I’austenite
8 e la ferrite. Ad ogni temperatura, inoltre, la curva
1 1 GP’P fornisce i'l contenuto in carbor}io della ferrite
n° atomi reticolo c.fc. y-Fe = 8-— + 6-— = 4 atomi ¢ la curva GS'S il contenuto del carbonio presente nella
3 5 austenite. Chiariamo con un esempio questi concetti.
e quindi: In fig. 23 & riportata ingrandita la zona del diagram-
volume atomico a-Fe = 12,95 A3 ma di stato che stiamo esaminando. In ascisse abbiamo
volume atomico v-Fe = 12,05 A2 2 tipi di scale, la pilt espansa si riferisce alle curve

Percid nel passaggio @ —> v, a paritd di numero di
atomi (come in realtd avviene), si ha una contrazione
pari all’1,15%. Al raffreddamento i getti subiscono la
trasformazione in senso opposto, Y —> &, per cui si ha
un’espansione. Questa espansione va bilanciata con altri
fenomeni quali la contrazione termica lineare e la se-
parazione di grafite di soprassaturazione della matrice.
11 calcolo esatto lo vedremo quando parleremo del ri-
tiro.

Nella tab. III e nella fig. 20 sono riportati i valori
delle temperature A e Ag alle diverse velocita di tra-
sformazione (sezioni A, B e C), unitamente ai valori
estrapolati a velocitd nulla (As), in funzione della per-
centuale di carbonio presente.

Il concetto di estrapolazione a velocitd di trasforma-
zione nulla era stato gid introdotto al paragrafo I punti
fissi del diagramma di stato ferro-carbonio. Esso pud
essere pit chiaro se si osserva il grafico di fig. 21, nel
quale & appunto applicato alla determinazione del valo-

re Az per una concentrazione di 0,458% C.

La curva A; cosi ricavata & degna di essere immot-
talata sul nostro reticolo standard insieme alla QPG
ed alla QP’G (fig. 22). Peccato che tornando alla scala
normale, non espansa, queste ultime 2 cutve scompa-
iano quasi del tutto, a causa delle basse concentrazioni
di carbonio da esse rappresentate. Non demoralizzia-
moci, almeno la A3 (GS’S) si vede molto bene, ed ora-
mai abbiamo messo delle buone fondamenta che ci per-
metteranno di procedere, d’ora innanzi, piti spedita-
mente.

Che significato pratico ha la curva GS’S? Essa rap-
presenta, al raffreddamento, la temperatura di inizio del-
la trasformazione ¥ —>a, ed al riscaldamento la tem-

peratura di fine trasformazione o~ v, in funzione della
percentuale di carbonio presente nella lega. All’interno
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QPG e QP’G, quella 10 volte pilr ristretta si riferisce
alla curva GS’S. Con questo arteficio riusciamo a leg-
gere anche le concentrazioni di carbonio disciolto nella
ferrite,

~
°c
- 0.458 % C _
800
| . Acs -
\ /
780 \
\ k A
- ~ \A —
f/ -
760 /
/(3’
[ /( \A’ 3 7
740
2 05 012 SC Imin
Fig. 21 - Esempio di estrapolazione a velocita nulla.
4




[§

v
Q
Q
L
|—
[—
Q
O

CONTENUTO DI CARBONIO IN ATOMI %

0O 25 50 75 100 125
1600 T T T T u

150 17.5 200 225 250

1538°C
1600

| T T ] R

Ferto O —

1400 1394°C

1300
Ferro Y —

1200

Austenite

1100

1000

TEMPERATURA [N °C

G o
900 Ms°C

Austenite .| \A3
ferrite

0
769
M P§9l(2§>l °\§'o.sa

~
S of77Y

Ferrite

700 fHE—
Ferro 00 = IF,"‘""

>

sgca ite ia
(stabde)

600

errite +plerlite
emeﬁe
erziarf,

metastahle

INEN

Popedeer e Pep e g iy grelatye

soolLLLtliiuabevialornabnnetinn
al 1 2 3

CONTENUTO DI CARBONIO IN PESO %

L I i n 1 1 | i | I

4 5 6 7

i " 1 L 1 1 | L 1 1 )

20 30 40

CONTENUTO DI CEMENTITE IN PESO%

Fig. 22 - Diagramma Fe-C: aggiunta della curva A;,

\

50 60 70 80 90 100

Prendiamo una lega Fe-C con 0,3% C, supponiamo
che essa si trovi a 900°C e che vada raffreddandosi.
Essa segue ciog la linea tratteggiata perpendicolate che
abbiamo marcato di pilt in corrispondenza di 0,3% C.
Da 900°C a circa 800°C questo acciaio & completa-
mente austenitico. A 800 °C incontra la curva A, cid
significa che inizia la trasformazione austenite — ferrite.
Che composizione avra la ferrite che inizia a separarsi?
Ce lo dice appunto il diagramma di stato con la curva
GP’P, che fornisce il contenuto di carbonio della ferrite
in equilibrio ad ogni temperatura con l'austenite. Leg-
giamo, dunque, sulla scala espansa il valore di carbonio
contenuto nella ferrite che inizia a separarsi a 800 °C,
questo valore & circa 0,0140% C. L’austenite per ora
si trova a 0,3% C come ci dice la curva GS’S. La tem-
peratura si abbassa, arriviamo per esempio a 769 °C
(che tra l'altro & la temperatura di Curie del ferro «).
La ferrite avra ora una concentrazione in carbonio pati
a 0,0175% C (letta sempre sulla scala espansa in cot-
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rispondenza dell’intersezione della temperatura 769 °C
con la curva GP’P); laustenite ancora non trasformata
avra una composizione di 0,47% C, letta sulla curva
GS’S alla stessa intersezione di 769 °C. Capito il gio-
chetto?

Nel triangolo PGS coesistono ferrite ed austenite in
equilibrio. La lettura dei contenuti in carbonio delle
2 fasi, ad una data temperatura, va fatta sulla linea
GP’P, per la ferrite; e sulla linea GS’S, per Iaustenite.

N

Chiaro? Se non & chiaro, rileggere da capo.

Altra domanda: a 769 °C, questo acciaio allo 0,39 C
ha gid percorso un buon tratto della trasformazione
Y—> 0, ma esattamente quanta ferrite si & formata e
quanta austenite rimane ancora da trasformare? Anche
questo lo indica il diagramma di stato.

Riuscite a vedere in fig. 23 i 2 segmenti X ed Y che
la perpendicolare a 0,3% C taglia sulla linea a 769 °C
compresa tra la curva GP’P e la curva GS'S? Bene,
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D | | | interstiziale, a disposizione del carbonio, con raggio pari
1) i I a 0,19 A, Il ferro v & quindi molto pitt accogliente,
| : | ' anche se a causa della presenza del carbonio (r = 0,8 &)
. . : L) . :1 L sara costretto a deformare un poco il suo reticolo.
50 . . .. . o1ean
o 01r 102 03 04 05 06 07 08 09 Nella tab. IV sono riportati i valori della solubilita
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Fig. 23 - Esercitazione sulla trasformazione austenite-ferrite. In ﬁg. 25 pOSSiamO ora tracciare sul reticolo stan-
dard anche le linee S’E’ e SE, relative alla massima

questi 2 segmenti sono proporzionali alle quantitd di
austenite ¢ di ferrite presenti in equilibrio a quella tem-
peratura. Il segmento X, che sta dalla parte della curva
della ferrite, & proporzionale alla quantitd di austenite
ancora non trasformata a 769 °C (notare I'inversione),
il segmento Y, che sta dalla parte della curva dell’au-
stenite, & proporzionale alla quantitd di ferrite presente.

quantita di austenite lunghezza segmento X

quantitd di ferrite lunghezza segmento Y

Questo giochetto si chiama regola della leva e sara
valido in ogni punto del diagramma di stato compreso
tra 2 curve che descrivono la composizione di 2 fasi
in equilibrio.

Per una convalida si pud controllare come a 800 °C
per Dacciaio testé considerato ci sia solo il segmento
X, quindi solo l'austenite. Infatti a questa temperatura
si & separata solo una parte infinitesima di ferrite.

Con la curva A; siamo dunque entrati nel dominio
del ferro v, studiamone pili da vicino i rapporti con
il carbonio.

L’austenite € una buona forchetta

Come abbiamo fatto per il ferro o, andiamo a sag-
giare la massima capacita di alloggiamento che l'auste-
nite consente al carbonio grafitico ed a quello cemen-
titico.

Nel reticolo cubico a facce centrate (tale & quello del
ferro v, come si ricorderd) il pili ampio vano, per col-
locare atomi estranei in posizione interstiziale, & di for-
ma ottaedrica ed & situato al centro del reticolo cristal-
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solubilitd della grafite e della cementite nell’austenite,
in funzione della temperatura. Queste linee sono indi-
cate rispettivamente con i simboli Ay (gr = grafite)
e Aun (cm = cementite). A sinistra di A, si ha lau-
stenite non satura in carbonio, oltre si ha ’austenite
satura e la- grafite indisciolta; analogamente per Acm
nei confronti della cementite,

La solubilitA massima del carbonio nell’austenite si
raggiunge nel punto E’ per la grafite (2,11% C a
1.153°C), e nel punto E per la cementite (2,14% C
a 1.147°C). Si tratta di citca 1 atomo di carbonio ogni
12 di ferro.

I punti E ed E’ costituiscono un punto di confine
importantissimo, una specie di cortina di ferro, del
diagramma di stato: essi sono il punto di divisione
tra l'evoluto emisfero degli acciai ed il terzo mondo
delle ghise.

Tabella IV - Solubilitd massima della grafite e della cementite nel

ferro vy, ",
Temperatura % C % C
k grafite in y-Fe cementite in y-Fe
727 (*) — 0,77
738 (**) 0,68 —
800 0,87 0,94
900 1,19 1,22
1.000 1,53 1,55
1.100 1,89 1,92
1.147 (***) — 2,14
1153 (sxr) 2,11 —

(*) S, (*¥*) &, (***) E, (****) E’, tutti questi punti han-
no un importante significato pratico, che tra breve impa-
reremo a COnoscere.
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Il campo di esistenza della soluzione solida austenite
¢ il cuore del diagramma di stato ferro-carbonio, so-
prattutto per quello che interessa gli acciai. Cerchere-
mo, quindi, nelle prossime tappe di completarne i con-
fini di esistenza; per ora abbiamo stabilito i confini a
sud ed a sud-est, il confine ovest & stabilito dalla scala
delle ordinate (temperature). Non ci resta che fissare
i confini 2 nord ed a nord-est. Daremo, inoltre, qualche
accenno al ferro & ed ai suoi problemi; faremo, quindi,
una breve pausa patlando genericamente degli acciai,
questi nostri parenti ricchi. Poi ci lanceremo oltre il
2,11% C, nel nostro mondo meraviglioso: le ghise.

Una breve nota: non si creda che, se parliamo degli
acciai, Jo facciamo per dare soverchia importanza a
questi snob della siderurgia. Affatto! Tutto quello, che
abbiamo detto e che diremo su essi, ci servird per ca-
pire meglio le ghise; in fin dei conti, per vili che
siano, hanno anche loro una matrice ferrosa.

e\

La regione &, Polo Nord del diagramma di stato

Chi spera di trovare un po’ di fresco nelle zone Nord
del diagramma di stato rimarrd deluso, la temperatura
continua sempre a salire,

Secondo la logica con cui abbiamo impostato la co-
struzione del diagramma, la prossima tappa da per-
correre & quella in cui prenderemo in considerazione
Peffetto del carbonio sulla temperatura di inizio tra-
sformazione y —> 8. Per il ferro puro sappiamo gia che
questa temperatura & fissata a 1.394°C. La curva, che
descrive la variazione di questa temperatura in fun-
zione della percentuale di carbonio presente in lega,
prende il nome di A

Gli Amundsen, i Nobile, gli Scott di questa zona del
diagramma di stato sono stati F. Adcock ¥, R. A. Buck-
ley e Hume-Rothery %, M. G. Benz e J. F. Elliot .
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Nella tab. V sono riportati i valori della temperatura
di inizio trasformazione y—> &, in funzione della per-
centuale di carbonio.

Tabella V - Temperatura di inizio trasformazione ¥ — 8 in fun-
zione del tenore di carbonio (curva A.).

raggio del quale, per il ferro 68, sara solo di poco pit
grande di quello del ferro o, grazie alla maggior dilata-
zione termica lineare esistente oltre i 1.394 °C rispetto
a quella che vi era sino a 911,5°C (si veda la fig. 2).
Ci sara da attendersi, quindi, solo una solubilitd leg-
germente superiore a quella del carbonio nel ferro a.
In tab. VI & riportata la solubilita del carbonio nel
ferro 8.

Tabella VI - Solubilitd limite del carbonio nel ferro 8.

% C in y-Fe Te;ng:rgt?ﬁsgi)iruxci;zio
0 1.394
0,01 1.400
0,06 1450
0,10 1.475
0,16 1.495

In fig. 26 possiamo tracciare, per comoditi ancora

su un diagramma provvisorio ad ascisse ed ordinate
espanse, la curva NI che si ottiene con i dati di tab. V.
Questa curva, As, rappresenta ovviamente, oltre all’ini-
zio di trasformazione y—> 8, anche i punti di comple-
tamento della trasformazione della fase & in v e la con-
centrazione del carbonio nell’austenite in equilibrio con
la ferrite 8.

Andiamo avanti con la delimitazione dei confini della
regione Nord. Come gia fatto per il ferro o e per il
ferro v, dobbiamo ora determinare la massima quantita
di carbonio che si pud disciogliere nel ferro 8.

Come si ricorder3, il ferro § (come il ferro o) ha un
reticolo cubico a corpo centrato; pud quindi ospitare il
carbonio solo nel piccolo vano ottaedrico distorto, il

Temperatara % C Tempetatura % C

°C in 3-Fe °C in &-Fe
1.394 0 1.500 0,10
1.400 0,005 1515 0,08
1.450 0,04 1.530 0,03
1.475 0,07 1.538 0

Questa curva rappresenta anche la temperatura di fi-
ne trasformazione y —> 8. Inoltre, come si pud notare,
non occorre pitt distinguere tra carbonio grafitico e ce-
mentitico, petché il carbonio riftutato dal ferro § trova
facile alloggio nell’austenite o, come vedremo, nel fer-
ro liquido.

Riportati sul grafico di fig. 26, i punti della tab. VI
danno luogo alla curva NHA, limite di solubilitd del
carbonio nel ferro 8.

Come per il ferro a, anche la soluzione del carbonio
nel ferto 8 si chiama ferrite, pil esattamente ferrite 8.

curva di solidus della ferrite O
curva di liquidus detlla ferrite 0
/ 1550
A LiquiLio
Liquido +
ferrite 7
Wy o5 1ass°c 1500
v
Ferrite O __,H I B
Ferrite O+ | Ag
austenite 1450
Austenite
-4
R
1400 2
N S
-]
o
£
(4
1350 F
¥ raffreddamento (5
A risgaldamento (%)
1300
1250
0 0.2 0.4 0.6 08 1.0 12 14
-%C
Fig. 26 - La regione § del diagramma di stato.
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Quindi a sinistra della curva NHA avremo [lesistenza
della ferrite § non satura, sulla curva la ferrite 8 satura.

Nel triangolo NHI vigono le stesse regole che ab-
biamo dato per il triangolo PGS. All'interno di esso
esistono in equilibrio le fasi § e y. La curva NH da
la composizione in carbonio della fase 8, la curva NI
da quella della fase y con essa in equilibrio ad una
data temperatura. Vale naturalmente anche la regola

della leva.

Procediamo rapidamente, oramai messe delle buone
fondamenta, i muri si tirano si agevolmente.

Non ci resta a questo punto che studiare l’ultima
trasformazione. Quale? Perbacco, la fusione del ferro §.

Prima di riportare in tab. VII i risultati di questa
ultima fatica, facciamo una piccola puntualizzazione sul-
la nomenclatura. Le trasformazioni a2y e vy 2 §, allo
interno del ferro solido, si chiamavano trasformazion
di fase perché la sostanza in esame cambiava appunto
di fase. Quando si passa da gas a liquido o da liquido
a solido, ecc. si ha, oltre al cambiamento di fase, anche
un cambiamento di stato di aggregazione (gassoso, li-
quido, solido) per cui questi passaggi si chiamano #ra-
sformazioni di stato.

Tabella VII - Variazione del punto di fusione del ferro § in fun-
zione della percentuale di carbonio

Temperatuta di fusione
% C lZiel ferro & °C
0 1.538
0,15 1.532
0,35 1.517
0,50 1.500
0,51 1495

II carbonio, dunque, diminuisce la temperatura di fu-
sione del ferro 8.

Come si sard notato, per abituarci, nella tab. VII ab-
biamo fatto uso come sinonimi dei termini ferro 8§ e
ferrite d.

Riportati sul grafico di fig. 26, questi punti danno
luogo alla curva AB, che fornisce la temperatura di ini-
zio solidificazione, o di fine fusione, del ferro & in fun-
zione del tenore di carbonio.

All’interno del triangolo HAB coesistono in equili-
brio fetrite & e liquido. La curva AB fornisce la con-
centrazione in carbonio del liquido in equilibrio ad una
certa temperatura (ovviamente compresa tra 1.538 °C
e 1.495°C) con la ferrite §, la cui composizione & data
dalla curva AH.

Oltre alle concentrazioni delle 2 fasi in equilibrio,
le due curve AH ed AB, rappresentano anche:

— AH: curva di inizio fusione della ferrite & (al ri-
scaldamento), ovvero curva di fine solidificazione
della ferrite & (al raffreddamento).

Questa curva prende il nome di curva di solidus della
ferrite § perché rappresenta la concentrazione di car-
bonio nel solido in equilibrio con il liquido nel trian-
golo HAB. '

— AB: curva di inizio solidificazione della ferrite 8§ (al
raffreddamento); ovvero curva di fine fusione della
ferrite § (al riscaldamento).

(e3\
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Questa curva prende il nome di carva di liquidus della
ferrite & perché rappresenta la concentrazione in car.
bonio del liquido in equilibrio con il solido nel trian-
golo HAB.

Bene, anche la zona Nord del diagramma di stato &
oramai matura per essere trasferita dal reticolo espanso
a quello standard, & quanto appunto facciamo in fig. 27.

Una puntualizzazione. Sino ad ora, anche se non ci
si & fatto caso, abbiamo costruito le nostre curve con 'uso
di un dilatometro. Scaldavamo dei campioni di leghe
Fe-C a diversi contenuti di carbonio e registravamo le
temperature alle quali si avevano brusche variazioni nel-
le dimensioni lineari, o per un passaggio di fase, o per
lo smiscelamento di una fase soluzione in 2 fasi (la
soluzione satura ed il soluto in eccesso).

Arrivati alla curva AH, ed ancor pitt alla curva AB,
in corrispondenza delle quali si ha la formazione di li-
quido, il nostro povero dilatometro comincia a dare i
numeri: il sensore, che & a contattc con i provini di
acciaio, sprofonda nel liquido. Come abbiamo dunque
fatto a determinare queste trasformazioni in cui co-
mincia ad entrare in giuoco il liquido? Ma & semplice,
con quello strumento che noi fonditori usiamo di con-
tinuo, P'analizzatore termico o Tectip.

Ricordate il calore latente che entra in giuoco durante
i cambiamenti di stato? Ebbene, al passaggio liquido =
solido entra in giuoco una grossa porzione di calore
latente che fa appunto arrestare la temperatura al valore
che compete al passaggio di stato (nel ferro puro e nelle
leghe eutettiche e peritettiche) o che le fa cambiare
pendenza (negli altri casi). Tutto questo, comunque,
lo vedremo meglio quando patleremo della solidifica-
zione delle ghise, in un apposito paragrafo dedicato
all’analisi termica.

L'austenite comincia ad avere le gambe molli

Una cosa abbastanza curiosa & che la zona di dia-
gramma che compete al ferro § & limitata a concentra-
zioni molto basse di carbonio (0,5% ). Questo induce
a pensare che a contenuti superiori di carbonio il ferro
8 non dovrebbe esistere pit e si dovrebbe avere la
fusione della fase y prima che questa possa passare
al reticolo cubico a corpo centrato del ferro 8. Sem-
brerebbe ciog che il carbonio, oltre certe concentrazioni,
abbassi il punto di fusione del ferro in maniera tale da
eliminare tutto il campo di esistenza del ferro 8.

Insomma, per studiare cosa accade al ferro v quando
la sua composizione & comptesa tra 0,16% C (punto I)
e 2,14% C (punto E), per temperature superiori a
1.147 °C, conviene abbandonare il dilatometro e pren-
dere P'analizzatore termico. Potrebbe infatti accadere che,
invece dell’attesa trasformazione y —> 8, si verifichi la
fusione dell’austenite, causata da un infiacchimento della
sua struttura operato dal carbonio in essa penetrato. In
questo caso scasseremmo il dilatometro.

Possiamo dire che abbiamo fatto bene a prendere que-
sta precauzione, infatti con campioni compresi tra
0,16% C e 2,14% C, per temperature comprese tra
1.147°C e 1.495°C, laustenite inizia a fondere senza
passate a ferto 8.

CONTINUA
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L’analisi termica ci di per queste leghe Fe-C delle
deviazioni a 2 differenti temperature, Al riscaldamento,
per esempio, la prima serie di deviazioni & relativa alle
temperature (una per ogni percentuale di carbonio) di

inizio di fusione dell’austenite; la seconda setie & re-

disciolta nell’austenite solida (da qui il nome di cwrva
di solidus dell’austenite) in equilibrio con il liquido.

Tabella VIII - Curve di liquidus e di solidus dell’austenite

L . . +2,1
lativa alle temperature di fine fusione. Al raffreddamen- (0+2,14% C)
to, ovviamente, le parti sono invertite (inizio solidifi- Temperatura ) .
cazione e fine solidificazione). o % C solidus % C liquidus
In tab. VIII sono riportati i valori di concentrazioni
e di temperature che permettono di ricostruire le 2 1.147 214 oltre 2,14
serie di arresti termici, nel campo di concentrazioni di 1.153 211 oltre 2,14
interesse degli acciai (limite superiore 2.14% C). 1.200 1,85 oltre 2,14
. . 1.300 1,28 oltre 2,14
In fig. 28 sono riportate anche queste ultime 2 curve, 1.394 0.77 198
Con i punti di solidus si costruisce la curva IE’E che 1.400 0,72 1,88
rappresenta, al riscaldamento, la temperatura di inizio 1.450 0,44 1,22
fusione dell’austenite e, al raffreddamento, la curva di 1.475 0,30 0,86
fine solidificazione. Questa curva, per come & stata co- 1.495 0.16 0,51
struita, rappresenta inoltre la percentuale di carbonio
e N\
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— A quale temperatura il nostro acciaio sara comple-
tamente fuso?
La temperatura di fusione completa si legge sulla
curva di liquidus in corrispondenza di 0,6% C. La
temperatura di completa fusione & pari a circa
1.490 °C. Questo stesso valore rappresenta anche la
temperatura di inizio solidificazione.

La curva di liquidus inizia nel punto B e finisce in
2 punti (C’C) che sono nell’emisfero delle ghise e che
quindi per ora metteremo tra parentesi. La curva B (C’C)
rappresenta, al riscaldamento, la curva di fine fusione
dell’austenite e, al raffreddamento, la sua curva di ini-
zio solidificazione. Essa rappresenta inoltre, ad ogni tem-
peratura, la composizione in carbonio del liquido (da
qui il nome curva di liguidus dell’austenite) in equili-
brio con laustenite solida all’interno del quadrilatero

EIBC.

A temperature pill elevate di quelle della curva ABC
esiste, alla corrispondente concentrazione di carbonio, la
lega liquida.

Dobbiamo impiegare a caldo il nostro acciaio 0,6% C.
Sino a quale temperatura potremo arrivare senza
che esso cominci a fondere?

Il valore della temperatura di inizio fusione si leg-
ge sulla curva di solidus. Esso, in corrispondenza di
0,6% C, & pari a circa 1.420 °C.

Quale composizione avra l'austenite solidificatasi e
quale il liquido restante alla temperatura di 1.450 °C?
L’austenite solida ha composizione 0,46% C (si leg-
ge sulla curva di solidus), il liquido restante ha com-
posizione 1,24% C (si legge sulla curva di liqui-
dus), sempre in cortispondenza di 1.450 °C.

Per chiarirci un poco le idee, facciamo alcuni esempi
di applicazione delle curve di solidus e di liquidus della
austenite. Prendiamo sul diagramma espanso di fig. 29
un acciaio con 0,6% C. Dobbiamo risolvere i seguen-
ti problemi:

4 N
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Fig. 28 - Diagramma Fe-C: aggiunta delle curve di solidus e di liquidus dell’austenite.
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— Quale percentuale di liquido rimarrd ancora da so-
lidificare a 1.450 °C?
Questo dato si ricava con la regola della leva, facen-
do il rapporto tra la Iunghezza del segmento X (si
ricordi linversione per cui la percentuale del li-
quido si legge sul segmento dalla parte della curva
del solido) e la somma delle lunghezze dei segmenti
X ed Y. Resta quindi da solidificare il 25% del
liquido.

. ¢ molti altri giochetti di questo genere. Ancora un
poco e ci muoveremo tra le curve del diagramma ferro-
catbonio come al volante della nostra vettura lanciata
su un’autostrada. Quando si fila al centro di una corsia,
come si fa a leggere i chilometri percorsi e quelli ancora
da percorrere? Ci si volta verso il bordo destro della
strada e si leggono i chilometri percorsi, ci si volta verso
il bordo sinistro e si leggono i chilometti da percotrere.
Lo stesso accade quando ci si muove in mezzo a 2 curve
del diagramma ferro-carbonio, in una regione dove sono
in equilibrio 2 fasi. Ci si gira a destra e si legge la
composizione di una fase sulla curva di destra, ci si gira
a sinistra e sull’altra curva si legge la composizione della
seconda fase. Semplice, mi sembra.

Attenzione ad un dettaglio: nel diagramma, quando
non ci si trova in mezzo a 2 curve, ma si & tra un asse
delle ordinate ed una curva, comandano (forniscono la
composizione) solo le curve che stanno alla sinistra del
punto di concentrazione considerato.

Ad esempio, si prenda il diagramma di fig. 28: nel
campo di esistenza dell’austenite, a 1.000°C ed 1% C,
alla nostra sinistra non si ha nessuna cutva, ci sono
solo le ordinate. Non c¢’® nessuno che imponga vincoli,
avremo quindi una soluzione non satura di austenite allo
19% C (esattamente la concentrazione che stiamo con-
siderando). Sempre a 1.000 °C ma con 2% C, a sinistra
si ha una curva (diagramma stabile, limite di solubilita
della grafite nell’austenite, curva S’E’). L’austenite avrd
dunque la concentrazione comandatagli da questa curva,
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1,5% C. 11 restante 0,5% C sard presente come grafite
precipitata ed indisciolta,

Chiaro, dunque, nel diagramma ferro-carbonio la gui-
da & a sinistra. Vorra dire che ci si troveranno male gli
inglesi.

Le sembianze di Miss Austenite

In fig. 28, come si & visto, abbiamo operato una
drastica divisione a 2,14% C tra ghise ed acciai. Pro-
babilmente a questo punto ci sard qualcuno che tirera
un sospiro di sollievo: almeno la parte acciai & finita!

Ci dispiace, ma mancano ancora 2 lineette orizzon-
tali, semplici, semplici, ma di importanza fondamentale
anche per le ghise (almeno una). Sono tanto importanti
che hanno un nome di battesimo ben preciso: eutettoide
e peritettico. Per ora, perd, lasciamole da parte, le ve-
dremo fra poco.

Quello che ci interessa in questo momento & l'aver
isolato, con linee di confine ben precise, i campi di esi-
stenza di altre 2 fasi fondamentali delle leghe ferro-
carbonio: ’austenite e la ferrite &.

Nello spazio delimitato dai punti GS’E’IN esiste, re-
gina e sovrana, la fase y o austenite (diagramma stabile,
nel diagramma metastabile i confini sono GSEIN).

Nello spazio delimitato dai punti NHA esiste, piu
modesta, la ferrite 8. La ferrite a (spazio QPP’G) e la
ferrite 8 sembrano un po’ la Cittd del Vaticano e la
Repubblica di San Marino del diagramma di stato.

Approfittiamo, dunque, del fatto che abbiamo chiuso
in ben precisi confini altre 2 fasi, per presentarne le
sembianze che assumono in condizioni normali. Questo
vale soprattutto per laustenite che, essendo la grande
soubrette delle leghe ferro-carbonio, sapra dare 1.000
interpretazioni diverse al suo ruolo, tanto da costringerci
in seguito a dedicarle un intero servizio esclusivo (na-
turalmente anche fotografico).

Per raffreddamenti rapidi a partire da temperature al
di sopra di As, Ay e Aem & possibile, con il trucco
dell’aggiunta di qualche elemento particolare (mangane-
se e nichel, per esempio), stabilizzare a temperatura
ambiente I'austenite e quindi fotografarla,

L’austenite si presenta, fig. 30 (a) e (b), sotto for-
ma di grani aventi un contorno poligonale regolare.
Un attacco con Picral (4 g di acido pigrico in 100 ml
di alcool etilico o metilico), rivela egualmente la strut-
tura poligonale dei grani di austenite, ed in pit (ri-
spetto al Nital) mette in evidenza (fig. 31) leteroge-
neitd (grigi e chiari nello stesso grano) dovuta alla
segregazione che accompagna la solidificazione. E questo
un fenomeno che vedremo al momento opportuno e che
consiste nel fatto che le ultime porzioni solidificate sono
pitt ricche di carbonio e meno attaccate (pit chiare) dal
reattivo. Nelle ghise questo fenomeno di segregazione
& ancora pit marcato (fig. 32) quando l’attacco con
acido piorico & protratto per lungo tempo.

Per tempi di attacco brevi, I'austenite delle ghise com-
pare come matrice bianca tra le lamelle di grafite, priva
di contorni dei grani, a meno della segregazione di
carburi al bordo di essi (fig. 33).
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con 0,3% C che da 900°C va lentamente raffreddan-
dosi. Sino a 800 °C il diagramma ci dice che esso & com-
pletamente austenitico. Arrivato ad 800 °C il nostro ac-
ciaio incontra la curva GS’ (As) ed inizia la trasforma-
zione y = o, La prima ferrite che si separa ha compo-
sizione (letta ad 800 °C sulla curva GP’, limite di solu-
bilita della ferrite) pari a 0,01409 C. A 769 °C la fer-
rite ha una composizione media pari a 0,0175% C, men-
tre laustenite restante & passata alla composizione
0,489% C (letta sulla curva GS’ in corrispondenza di
769°C). La quantitd di ferrite trasformata a 769°C &
proporzionale al segmento Y’ (609), la quantitd di
austenite non ancora trasformata & proporzionale al seg-
mento Y’ (409 ). Le proporzioni si fanno ovviamente
nella seguente maniera:

— Y (Y 4+ X)) = % ferrite: 100
— X (Y 4+ X’) = % austenite: 100
le lettere stanno per la lunghezza dei segmenti.

Arriviamo ora a 738 °C. La composizione della fer-
rite sara data esattamente dal punto P’ (0,0206% C),
quella dell’austenite & pari a quella che compete al pun-
to $* (0,68% C). In base alla lunghezza dei segmenti
X” ed Y”, abbiamo ancora (per il nostro acciaio 0,3%
C) il 20% di austenite non trasformata in ferrite. Ca-
pire cosa succede a questa austenite non trasformata a
738 °C significa capire cosa & la trasformazione eutettoi-
dica stabile; significa inoltre capire, per lo stesso mec-
canismo che si ripeterd nella trasformazione eutettoidica
metastabile, come si forma un componente fondamen-
tale della matrice ferrosa di acciai e ghise: la perlite.

La concentrazione che compete al punto S’ (come an-
che quella del punto S) ha un doppio significato pet
Paustenite a 738 °C (od a 727 °C nel metastabile): essa
rappresenta sia la composizione dell’austenite in equi-
librio con la ferrite (fine della curva GS’ o, per il me-
tastabile, fine della curva GS), sia la concentrazione di
saturazione della grafite (o della cementite) disciolta
nell’austenite (inizio della curva S’E’ o, pet il meta-
stabile, inizio della curva SE). Questo doppio signifi-
cato va tenuto ben presente, perché & la chiave del tutto.

Riprendiamo il nostro 209% di austenite non tra-
sformata a 738 °C nel diagramma stabile di fig. 36. Essa
tende a continuare a trasformarsi in ferrite. Supponia-
mo che ne formi una piccola quantitd, ovviamente que-
sta ferrite conterrd 0,0206% C. Ne segue che l'auste-
nite deve incamerare la differenza di carbonio resa libera
dalla porzione di ferrite ultima formatasi (0,0206% C)
a spese della piccola quantitd equivalente di austenite
scomparsa (0,68% C). Questo & impossibile perché,
come abbiamo visto, il punto S’ rappresenta anche la
concentrazione di saturazione dell’austenite in carbo-
nio grafitico. Il carbonio in eccesso rispetto alle possi-
bilita di alloggiamento dell’austenite precipiterd da que-
sta come grafite.

Questa precipitazione di grafite di sovrassaturazione,
una volta lanciata, tende a non arrestarsi esattamente nel
punto in cui si ripristina la concentrazione di carbonio
compatibile con laustenite (0,68% C); per cui si avra
un leggero impoverimento in carbonio di quest’ultima.
L’austenite cosi impoverita reagisce separando altra fer-
rite. Questo la porterd a superare nuovamente il limite
di 0,68% C. Il ciclo riprenderd cosi con la precipita-
zione di grafite, e via di seguito con continue oscilla-
zioni intorno al punto S’; sino alla totale scomparsa di
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quel famoso 209% di austenite che cosi dard luogo a
ferrite + grafite. Le fasi sono tornate ad essere 2, il
sistema ¢ monovariante, ed il nostro acciaio (non pil
austenitico) potra continuare a far scendere la sua tem-
peratura, che per tutto questo tempo era rimasta ferma
a 738 °C.

Tutte le trasformazioni allo stato solido in cui, da
una fase, se ne formino 2 (o viceversa) si chiamano
trasformazioni eutettoidiche. La miscela di 2 fasi cos
formatasi si chiama eutettoide.

Nel diagramma di stato ferro-carbonio la trasforma-
zione (o reazione) eutettoidica stabile &:
— T = 738°C

v-Fe (0,68% C) = «-Fe (0,0206% C) + C grafite

N

La trasformazione eutettoidica metastabile &:
— T = 727°C

v-Fe (0,77% C) =

+ FesC (cementite)

a-Fe (0,0218% C) +

Tutte le leghe ferro-carbonio con composizione supe-
riore a 0,0206% C (diagramma stabile) od a 0,0218% C
(diagramma metastabile) si troveranno a giungere al
punto $’ 0 S con una certa percentuale di austenite non
trasformata che sard costretta a scomparire, a tempera-
tura costante, per dare luogo a ferrite + grafite od a
ferrite 4+ cementite, con il meccanismo eutettoidico te-
sté illustrato. E quindi lecito tracciare a partire da P’,
o da P, una linea parallela alle ascisse al livello di 738 °C,
o di 727 °C, che rappresenta la trasformazione eutettoi-
dica a temperatura costante. Questa retta (continua per
leutettoide stabile e tratteggiata per quello metastabile)
¢ indicata con il simbolo A; (fig. 37).

Generalmente gli acciai seguono la trasformazione eu-
tettoidica metastabile. Con riferimento alla composizio-
ne dell’eutettoide metastabile, si fa la seguente suddi-
visione pratica degli acciai:

— Acciai ipoeutettoidi: 9% C inferiore a 0,77
— Acciai eutettoidi: 9% C eguale a 0,77
— Acciai ipereutettoidici: 9% C compresa tra 0,77 e 2,14

Nel caso delle leghe ipoeutettoidiche si giunge al
punto eutettoide da sinistra, lungo la curva GS’S; nel
caso delle leghe ipereutettoidiche si giunge da destra,
lungo le curve E’S’ o ES.

A questo punto dovremmo patlare del punto T dove,
analogamente ai punti S’ ed S, coesistono 3 fasi (au-
stenite, ferrite § e liquido). Lo facciamo per onore di
firma, ma invitiamo il lettore fonditore di ghisa a sal-
tare direttamente al prossimo paragrafo, perché la zona
del ferro & non interessa assolutamente le ghise e, solo
matginalmente, gli acciai.

Il punto I & dunque anch’esso zerovariante, con va-
lori fissati a 1.495°C e 0,169 C. Esso & chiamato peri-
tettico. Le reazioni peritettiche sono quelle in cui da
una fase liquida in equilibrio con una fase solida si for-
ma una nuova fase solida, e viceversa. Per le leghe fer-
ro-catbonio si ha:

8-Fe + liquido = y-Fe

Al riscaldamento, al punto peritettico I, la fase che
scompare & laustenite ed il sistema, ora a 2 fasi, di-
venta monovariante, Al raffreddamento scompaiono in-
vece la ferrite § ed il liquido, per cui il sistema diventa
bivariante, senza ciog¢ alcun vincolo per i 2 parametri
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N

di stato. All’interno del suo campo di stabilitd infatti,
laustenite, pud esistere entro un vasto campo di con-
centrazioni; e, viceversa, pet una data concentrazione
pud esistere entro un vasto campo di temperature,

Anche la reazione, o trasformazione, peritettica & in-
dividuata da una linea orizzontale, tracciata tra i punti

He B a 1.495°C (fig. 37).

La nuova nomenclatura, che compare in certe zone
del diagramma di stato di fig. 37, sard spiegata al ter-
mine del prossimo paragrafo.

La perlite tifa Juventus

Nella parte del Capitolo riguardante Le crisi studie-
remo attentamente i meccanismi che presiedono alle tra-
sformazioni allo stato solido e quindi parleremo in det-
taglio delle modalitd della trasformazione eutettoidica.
Nel presente paragrafo, invece, ci occuperemo solo de-
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gli aspetti strutturali che queste trasformazioni compor-
tano, ci limiteremo cioé a conoscere di vista I'eutettoide.

Dal punto di vista strutturale la trasformazione eutet-
toidica stabile (y-Fe 2 a-Fe + C grafite) non compor-
ta nulla di particolarmente caratteristico. A cid va inol-
tre aggiunto che leutettoide stabile non si realizza pra-
ticamente mai negli acciai, in essi infatti il poco carbo-
nio presente tifa ferro e precipita come cementite. Nelle
ghise invece, il carbonio, che & in sovrappitl nell’austeni-
te al punto eutettoide, pud trovarsi di fronte ad isole
di grafite preesistenti e quindi pud agevolmente, se fa
in tempo, precipitare su di esse; segue cosl il diagramma
stabile (ghise grigie ferritiche). Generalmente perd, an-
che le ghise preferiscono, all’eutettoide, seguire la tra-
sformazione metastabile (ghise grigie perlitiche).

La trasformazione eutettoidica stabile ha, dunque, in-
teresse unicamente per alcuni tipi di ghise e l'unica ca-
ratteristica strutturale che essa comporta & quella di
dare luogo ad un tipo di grafite che, con un poco di
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'importanza della metallurgia

Quarta parte

LA
METALLURGIA
DELLE

GHISE

VOLUME 1°
METALLURGIA
GENERALE

/

Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

¢ Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-
se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
* Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale. )
N\
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In fig. 50 sono riportati, in un diagramma misto strut-
ture-stato, gli aspetti micrografici della regola della leva
in acciai ipoeutettoidi e ipereutettoidi.

Se andiamo a vedere il diagramma di fig. 37 o quello
di fig. 51, possiamo notare che in essi sono stati
introdotti 4 nuovi termini, che ormai siamo in grado
di spiegare:

— Grafite secondaria: & la grafite che si separa in fase
solida quando si raffredda Iaustenite lungo la curva
E’S’, a causa del suo diminuito limite di solubilitd
in questa fase; ed alla trasformazione eutettoidica
quando il contenuto di carbonio disciolto nel ferro
passa da 0,68% (S’) a 0,0206% (P’).

Cementite secondaria: & la cementite che si separa,

al raffreddamento lungo la curva ES, dall’austenite
che va diminuendo la sua solubilitd in carbonio.

Perlite: & la somma della ferrite e della cementite
secondaria che si separano lungo la trasformazione
eutettoidica.

tecnico

— Cementite terziaria: & la cementite che si separa
per diminuita solubilitd del carbonio nel ferro @ lun-
go la curva PQ.

Arrivano i Nostri... (contenuti di carbonio)

Se si & seguito tutto quello che abbiamo detto sin
qui, si pud dire di avere una panoramica abbastanza com-
pleta del diagramma di stato, sezione acciai, in condizio-
ni di quasi equilibrio. Si conoscono le fasi ed alcune
struttute, con i relativi campi di esistenza. Si sa cosa
sono l'austenite, la ferrite o e &, la petlite, la cemen-
tite, la grafite. Non sappiamo ancora cosa succede quan-
do le velocita di raffreddamento cominciano ad essere
elevate e quando, oltre al carbonio, sono presenti altri
elementi. Intuiamo che, come il carbonio, qualsiasi altro
elemento modificherd a suo modo (creando diversi an-
damenti nelle curve del diagramma) i punti fissi delle
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Tabella IX - Evoluzione nel tempo dei punti del diagramma ferro-carbonio.

Punto Definizione 1936 1958 1963 1965 1969 Not
(a) (b) (<) (d) (e) (f)

A Temperatura di fusione del feito puro . 1.537 1.534 1.536 1.534 1.534 1.538
N Trasformazione y == 8 del ferro puro . 1.403 1.390 1.392 1.390 1.390 1.394
G Trasformazione & = v del ferro puro . . 906 910 911 910 910 911,5
M Trasformazione magnetica del ferro a (A,) . 768 768 768 768 768 769
S Temperatura dell’eutettoide stabile (A,) . — 738 738 738 738 738
S’ Concentrazione dell’eutettoide stabile . — 0,69 0,69 0,66 0,66 0,68
S Temperatura dell’eutettoide metastabile (A:) . 725 723 727 727 727 727
S Concentrazione dell’eutettoide metastabile . 0,87 0,80 0,77 0,77 0,77 0,77
E’ Temperatura dell’eutettico stabile . — 1.153 1.153 1.153 1.153 1.153
B Limite di solubilitd della grafite nell’austenite . — 2,03 2,11 2,03 2,03 2,11
E Temperatura dell’eutettico metastabile . . 1.130 1.147 1.147 1.147 1.147 1,147
E Limite di solubilitd della cementite nell’austenite . 1,7 2,06 2,15 2,14 2,14 2,14
(o4 Concentrazione dell’eutettico stabile . — 4,25 4,26 4,25 4,25 4,27
C Concentrazione dell’eutettico metastabile . 4,30 4,30 4,30 4,30 4,30 4,30
I Temperatura peritettica . 1.492 1.493 1.496 1.494 1.493 1.495

(a) Metals Handbook * (c) J. F. Elliot, M Gleiser * (e) F. A. Shunk *

(b) M. Hansen, K. Anderko * (d) R. P. Elliot * (£) Questo lavoro.

trasformazioni del ferro puro, allargando o restringendo
le zone di competenza delle fasi @, v e §

La domanda che ci sorge spontanea a questo punto
¢ la seguente: per noi fonditori di ghisa non & stata
forse una fatica inutile studiare tutte queste storie ri-
guardanti una parte del diagramma di stato che in fin

dei conti non ci dovrebbe riguardare?

La risposta a questa domanda &: no, non & stata
una fatica inutile.

A suo tempo abbiamo detto che nel diagramma di
stato a comandare sono le linee che si trovano alla
sinistra dei valori di concentrazione di volta in volta
presi in esame, Le ghise si trovano a concentrazioni su-
perioti a 2,11% C, per cui, come vedtemo, alcune loro
situazioni sono comandate da curve che si trovano im-
mediatamente a sinistra della verticale ideale tracciata
a 2,11% C.

In fig. 51 riportiamo, marcate con tratti pili grossi
ed anticipando forse un poco i tempi, le linee del set-
tore acciai che interessano anche le ghise.

Tranne che per il tratto di curva IE’E (che rappre-
senta uno stato in cui un solido & in equilibrio con
un liquido), si tratta di linee che riguardano essenzial-
mente trasformazioni allo stato solido. Poiché in ge-
nere la grafite non modifica pili sensibilmente la strut-
tura che ha assunto all’atto della solidificazione, la parte
acciaio del diagramma di stato interessera essenzialmen-
te le trasformazioni che la matrice ferrosa della ghisa
subird dopo che sard completamente solidificata. Non
tratteremo, quindi, ora dello spostamento di queste cur-
ve dai valori di equilibrio, validi per le leghe ferro-
carbonio, quando intervengono altri elementi od elevate
velocitd di raffreddamento; rimandando I’argomento al-
la parte riguardante Le crisi, quella relativa alle crisi
intetne, o trasformazioni allo stato solido, delle ghise.
Per ora scavalchiamo la barriera di 2,11% C ed entriamo
nel regno delle ghise, trattando sempre I’argomento dal
punto di vista della sola presenza di carbonio e della
condizione di quasi equilibrio.
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A proposito di 2,119% C (quando stavamo dalla par-
te degli acciai dovevamo dire 2,14% C), qualche ma-
turo fonditore dird: ai miei tempi il baluardo era fis-
sato a 1,7% C. E vero, ma come si & detto all'inizio,
il diagramma di stato ferro-carbonio & in continua evo-
luzione. La versione che noi forniamo & aggiornata alle

ricerche compiute sino al 1973.

A titolo di curiosita, in tab. IX riportiamo un esem-
pio di evoluzione nel tempo del diagramma di stato Fe-C.

Il diagramma di stato « Sezione ghise » e
la moda del « Fatelo-da-Voi »

Un poco per esigenze contingenti {costo della ma-
nodopera, estinzione della categoria dei bravi artigiani)
ed un poco per hobby, sta sempre piti prendendo piede
la moda del Fatelo-da-Voi. Ci improvvisiamo cosi fale-
gnami, pittori edili, idraulici, elettrotecnici, meccanici,
radioriparatori e petfino, in alcuni casi, costruttori di
yacht in scatola di montaggio. Non vediamo perché non
dovremmo fare anche i costruttori di diagrammi di stato.
Prendiamo dunque pinze, martello, cacciavite e... un
poco di ghisa liquida e costruiamoci da soli la porzione
del diagramma di stato che ci interessa piti da vicino.

~

Fig. 52 - Schema pratico di un’apparecchiatura per il rilevamento delle

/a\

curve di analisi termica.
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Occotre poter disporre di un Tectip, se non lo si ha,
poco male: non & difficile costruirsene uno, almeno sulla
carta. In fig. 52 & mostrato lo schema a blocchi di un
apparecchio di analisi termica. Vediamo in dettaglio le
parti che lo compongono,

variabile tempo con la temperatura, & cioé I'analisi
termica.

La carta del rullo pud essere gid graduata in
°C, ci risparmiamo cosi la scocciatura dell'uso delle
tabelle di conversione dei millivolt in °C. E sottin-

— Termocoppia: quando 2 fili di metalli o leghe diffe- teso che per ogni tipo di termocoppia la scala gra-

renti sono saldati tra loro ad una estremitd, al punto
di giunzione si origina una differenza di potenziale
elettrico (effetto Seebeck). La differenza di poten-
ziale cosl originatasi & direttamente” proporzionale
alla temperatura alla quale la giunzione si trova e
pud essere misurata con un potenziometro ai capi
freddi dei 2 fili. Ad una data temperatura, ’entitd
della differenza di potenziale dipende dalla natura
chimica dei 2 fili che costituiscono la termocoppia.

In tab. X sono riportati alcuni dati caratteristici
delle termocoppie piti in uso in fonderia. Con i va-
lori forniti dalla colonna mV/°C & possibile calco-
lare, dal dato elettrico, la temperatura di grado cen-
tigrado in grado centigrado, negli intervalli consi-
derati. Per chi volesse sapere tutto sulla misura del-
la temperatura in fonderia, si rimanda al riferimen-
to bibliografico *.

— Potenziometro: si ricordera che Panalisi termica con-

siste in un grafico in cui in ascisse si riporta il tempo
e sulle ordinate le corrispondenti temperature mi-
surate all’interno di un metallo che va raffreddan-
dosi o riscaldandosi. Il nostro misuratore di diffe-
renza di potenziale dovrd quindi, oltre alla misura
elettrica, indicarci in qualche modo a che tempo
essa ¢ stata effettuata.

Abbiamo, per la scelta del potenziometro, 2 possibi-
lita (dipende dalle nostre disponibilitd finanziarie):

— Potenziometro registratore: si tratta di uno strumen-

to dotato di un rullo di carta che scorre a velocita
costante (fornisce, quindi, anche la variabile tempo)
sul quale scrive un pennino che si sposta proporzio-
palmente al segnale elettrico misurato. Lo sposta-
mento del pennino avviene su un piano perpendi-
colare al senso di svolgimento del rullo. La cutrva
che esso descrive risulta dalla composizione della

duata deve cambiare.

Voltmetro: & una soluzione da poveretti perché non
abbiamo il rullo di carta che scorre e dobbiamo es-
sere noi, a tempi costanti (ad esempio ogni 5 sec)
a fare la lettura sulla scala dello strumento (scelta
in funzione dell’entitd del segnale caratteristico della
termocoppia, nel campo di temperatura da misurare;
e del fatto che si tratta di segnali in corrente conti-
nua). Poi, con tutta tranquillitd, su un foglio di
carta millimetrata possiamo riportare i potenziali let-
ti ai rispettivi tempi. Unendo i punti cosl riportati,
otteniamo la curva di analisi termica espressa in milli-
volt invece che in temperature. Trasformiamo in °C a
mezzo delle tabelle, solo quei 2 o 3 punti della curva
che ci interessano (come vedremo, saranno solo quelli
in cui si riscontra 'inizio di anomalie di andamento
come cambiamenti di pendenza ed arresti).

Forma: si tratta di una forma in sabbia, cilindrica,
tale da contenere un paio di chili di ghisa ed avente
un foro sul fondo in maniera da consentire il pas-
saggio della guaina che protegge la termocoppia.
Questa guaina pud essere realizzata con un tubicino
di quarzo; i fili della termocoppia vanno separati
con isolatori refrattari.

Ghisa: occorrono pitt campioni di ghisa fusa aventi
tenori di carbonio perfettamente noti (come vedre-
mo, sarebbe piti giusto parlare di carbonio equiva-
lente, ma questo concetto lo preciseremo nella par-
te del Capitolo riguardante « La nascita », quando
patleremo seriamente dell’analisi termica delle ghi-
se € non la useremo solo per scopi didattici, ma co-
me vero ausilio alla produzione industriale, al di 1a
dell’unico impiego per il quale oggi & adottata; per
ora stiamo considerando le ghise come formate da
solo ferro e carbonic). Le analisi dei campioni de-
vono essere comprese tra 2,119 C e 7% C.

Tabella X - Dati caratteristici di alcune delle termocoppie pitt in uso in fonderia.

Tempera- Ferro (+) - costantana {—) Nichelcromo (+) - Nichel (—) Platinorodio 10 (+) - P.Iatino (—)
tura £0SSO bleu rosso verde £osso bianco
°C E, (mv) mV/°C errore = | E, (mv) mV/°C errore = | Eo (mv) mV/°C etrore *
0 0 0,054 3°C 0 0,041 3°C 0 0,006 3°C
100 5,37 0,056 3°C 4,10 0,040 3°C 0,643 0,008 3°C
200 10,95 0,056 3°C 8,13 0,041 3°C 1,436 0,009 3°C
300 16,56 0,056 3C 12,21 0,042 3°C 2,316 0,009 3°C
400 22,16 0,057 3°C 16,40 0,042 3°C 3,251 0,010 3C
500 27,85 0,058 0,75% 20,65 0,043 0,75% 4,221 0,010 0,5%
600 33,67 0,061 0,75% 24,91 0,042 0,75% 5,224 0,010 0,5%
700 39,72 0,065 0,75% 29,14 0,042 0,75% 6,260 0,011 0,5%
800 46,22 0,069 0,75% 33,30 0,041 0,75% 7,329 0,011 0,5%
900 53,14 — 0,75% 37,36 0,040 0,75% 8,432 0,011 0,5%
1.000 41,31 0,039 0,75% 9,570 0,012 0,5%
1.100 45,16 0,037 0,75% 10,741 0,012 0,5%
1.200 48,89 0,036 0,75% 11,935 0,012 0,5%
1.300 52,46 — 0,75% 13,138 0,012 0,5%
1.400 14,337 0,012 0,5%
1.500 15,530 0,012 0,5%
1.600 16,716 0,012 0,5%

5\
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Abbiamo, dunque, I'analizzatore termico autocostrui-
to e possiamo procedere nella realizzazione delle ultime
curve del diagramma di stato.

Coliamo, uno alla volta, nella forma con termocop-
pia i seguenti campioni di ghisa liquida e lasciamoli
solidificare rilevando per ciascuno la curva di analisi
termica: A = 2,11% C; B = 3% C; C = 4,27% C;
D=5%C; E=6% C.

Riportiamo sul lato sinistro di fig. 53 Pinsieme, sche-
matizzato, delle 5 cutve di analisi termica che abbiamo
ottenuto. Ognuna di queste curve ha dei punti in cui
Pandamento della temperatura nel tempo subisce delle
variazioni di pendenza o degli arresti. Cosa significano
questi punti singolari nelle curve di analisi termica?
Lo abbiamo gid detto precedentemente, essi rappresen-
tano valori di temperatura ai quali si verificano trasfor-
mazioni nell’interno della sostanza in esame. Tutte le
trasformazioni, infatti, comportano assorbimenti od
emissjoni di calore da parte della sostanza che le subisce.
Nel nostro caso possiamo gid affermare che si tratta
di emissioni di calore da parte della ghisa perché la
temperatura o rallenta nella sua velocita di discesa, o
si ferma addirittura; e cid, nonostante che la forma,
a temperatura ben pill bassa della ghisa, le stia pom-
pando via del calore, Non sappiamo, perd, quale tipo
di trasformazione stia compiendo la ghisa. Ad occhio
e croce ci accorgiamo che sta solidificando, ma come
San Tommaso vogliamo andare a... toccare con mano.

Una partita di pesca subghisa

Fare i San Tommaso, con la ghisa, costa qualche
sacrificio. Indossiamo una tuta da sub, magari di amian-
to, una maschera dotata di un vetro ad elevato potere
ingrandente, diciamo al carrellista di abbassare un poco

la siviera e, dopo qualche minuto di iperventilazione,
tuffiamoci nel metallo fuso.

Come? Non ci state? Preferite il batiscafo? Va bene,
entriamo nel batiscafo ed immergiamoci nella siviera.
Se permettete, vi faccio da guida. Avvicinatevi all’obld
(ciot andate a vedere la sequenza di micrografie ripor-
tata in fig. 54).

In siviera si pud ammirare la ghisa B (3% C) per-
fettamente fusa. Essa, fig. 54a, risulta formata da pun-
tini bianchi (atomi di ferro) e da puntini neri (atomi
di carbonio), piccolissimi ed uniformemente distribuiti.

Ora, attraverso la radio di bordo, il colatore ci dice
che incomincia a vedere la ghisa che in superficie da
i primi segni di solidificazione; il dottore di laboratorio
utla che Panalisi termica, curva B di fig. 53, ha iniziato
il rallentamento nella discesa della temperatura. Niente
panico, potete ammirare in fig. 54b alcuni atomi bianchi
(ferro) che si stanno unendo per dare luogo a graziosi
aggregati solidi, tutti ramificati. Se, con un colpo di
bacchetta magica riuscissimo a far sparire tutti i puntini
neri ed aumentassimo il potere ingrandente dell’obld
centrando uno dei rametti di ferro solidificatosi, ci ap-
paritebbe una immagine simile a quella che possiamo
vedere facendo un breve salto alla fig. 55a.

Siccome, in greco, albero si dice 8evdgov (dendron)
questi rametti in metallurgia si chiamano dendriti.

Se a questo punto il colatore volesse farci lo scherzo
di svuotare la siviera (con il batiscafo e noi dentro),
P'immagine, che la ghisa parzialmente solidificata assu-
merebbe, sarebbe simile a quella riportata a 2 diversi
ingrandimenti nella fig. 55b e c; tutto un intersecarsi
di dendriti di austenite (ormai chiamiamolo con il nome
giusto questo ferro).

Ritorniamo alla fig. 54c, altri atomi (bianchi) di ferro

sono andati a precipitare sulle dendriti primarie (si
chiamano cosi tutte le fasi che sono le prime a solidi-
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Fig. 62 - Diagramma Fe-C: aggiunta delle curve che rappresentano la solidificazione stabile delle ghise.

Tabella XI - Curva di liquidus dell’austenite nel campo di inte-
resse delle ghise (% C > 2,11).

% C Temperatura % C Temperatura
liquidus ° liquidus °C
2,11 1.385 3,50 1.250
247 1.350 3,93 1.200
3,02 1.300 427 1.153

I punti della tab. XI, riportati sul reticolo standard
di fig. 62, danno luogo al proseguimento, nel campo
delle ghise, della curva di liquidus dell’austenite (BC’C).
Questa curva rappresenta dunque, in funzione della con-
centrazione di carbonio presente in lega, la temperatura
di inizio solidificazione della ghisa e, come tutte le
curve di liquidus, la composizione della fase liquida che
¢ in equilibtio con il solido formatosi. La composizione
di quest’ultimo & data dalla curva di solidus (IE’E).

e\

Ecco il primo caso di cutva dell’emisfero degli acciai
che fornisce dati per le ghise. E per questa ragione che
abbiamo marcato il tratto delle curve, dei 2 emisferi,
che interessano le ghise. Sard brutto deturpare cosi il
disegno del diagramma di stato ma, soprattutto allo sta-
to solido, tornera utile per seguire i cambiamenti che
subisce la matrice ferrosa delle ghise.

Anche se & superfluo, giacché ormai dovremmo essere
in grado di conoscere come si usano le curve del dia-
gramma di stato, facclamo un esempio relativo alla
solidificazione delle ghise ipoeutettiche.

Prendiamo una ghisa liquida con 3% C. Essa inizia
a solidificare non appena incontra, a 1.300°C in que-
sto caso, la curva di liquidus. Il liquido, data l'esegui-
ta del solido che si & separato a questo punto, ha ancora
una composizione vicinissima al 39%. Il pochissimo so-
lido formatosi, I’austenite, ha un contenuto di carbonio
pari a 1,309, letto sulla curva di solidus in corrispon-
denza di 1.300°C. Questa stessa ghisa, giunta a 1.200
°C, avrd una composizione del liquido rimanente pari
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a 3,939% C (letta sulla curva di liquidus a 1.200°C)
mentre l’austenite solidificatasi avra 1,85% C (sulla
curva di solidus). Le percentuali del liquido, che- rima-
ne da solidificare, e del solido, gid separatosi a questa
temperatura, si calcolano con la ormai ben nota regola
della leva, sui segmenti che la retta perpendicolare al
3% (la composizione della nostra lega) taglia sull’oriz-
zontale a 1.200 °C nel tratto compreso tra la curva di
liquidus e quella di solidus.

Giunti a 1.153 °C, il liquido rimanente (la cui quan-
titd & sempre calcolata con la regola della leva con il
taglio della retta 3% sul segmento E’C’) ha una com-
posizione pari a 4,279% C (C’) ed il solido ha la com-
posizione 2,119% C (E’). Vi sarete accorti che siamo
nella stessa situazione gia incontrata ed esaurientemente
spiegata al punto eutettoide. Nel punto C’ esistono in
equilibrio 3 fasi: laustenite, la grafite ed il liquido,
il sistema & zerovariante,

Il punto C’, infatti, oltre a rappresentare I'inizio della
trasformazione liquido-austenite quando & presente il
4,27% C, rappresenta anche il punto di inizio della tra-
sformazione liquido-grafite (il punto cioe in cui il li-
quido diventa saturo in carbonio e non lo pud pitt tenere
disciolto in s&).

Le oscillazioni a temperatura costante intorno al pun-
to C avvengono nella seguente maniera: il liquido a
4,27% C e 1.153°C separa un poco di austenite con-
tenente 2,119 C, per cui il carbonio (rispetto al 4,27% )
rifiutato da quest’ultima va a sovrassaturare il liqui-
do che reagisce facendo precipitare della grafite (1009
C). La precipitazione di grafite rende rapidamente povero
in carbonio il liquido, che lo recupera facendo preci-
pitare dell’altra austenite. E cosi via sino al completo
esaurimento del liquido. Il risultato globale sara che
da una fase liquida vengono a formarsi contemporanea-
mente, a temperatura e concentrazione costanti, 2 fasi
solide: I'austenite e la grafite. Tutte le trasformazioni,
durante le quali si hanno 2 fasi solide diverse che si
formano da un unico liquido, si chiamano ¢rasformazioni,
o reazioni, eutettiche. Lo stesso titolo va ovviamente
alle trasformazioni in cui 2 fasi solide diverse fondono
contemporaneamente per dare luogo ad un unico liqui-
do. 11 significato greco della parola eutettico & che fon-
de bene; il punto eutettico rappresenta, infatti, la com-
posizione della lega a pitt basso punto di fusione. Il
punto, determinato da una concentrazione e da una
temperatura, a cui avviene la trasformazione eutettica,
si chiama punto eutettico. La struttura, che si determi-
na per solidificazione contemporanea di 2 fasi, si chia-
ma ewutettico.

La trasformazione o reazione ecutettica stabile, nelle
leghe ferro-carbonio, & cosi rappresentata:

Feliquido (4;27% C) '—>'Y-FC (2;11% C) + Cgrafite

Applichiamo la regola della leva ad una concentrazio-
ne in cartbonio abbastanza comune nelle ghise (conside-
ratelo carbonio equivalente, visto che abbiamo solo car-
bonio in lega), per esempio 3,8% C, a 1.153°C. Il ri-
sultato & che in una simile lega si ha oltre 1'80% di
eutettico (percentuale di eutettico e di liquido sulla retta
E’C’ sono la stessa cosa). Quindi nella sua struttura
finale il getto a 3,8% C avra oltre '80% di eutettico.
Da qui risulta evidente limportanza di questo tipo di
struttura e gli sforzi che bisogna compiere per otti-
mizzarla.
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Infatti, uno dei problemi fondamentali delle ghise (a
cui qui diamo solo un breve accenno, dato che ad esso
dedicheremo una grossa fetta della parte del Capitolo
riguardante La nascita), & che la struttura dell’eutettico
(accoppiamento di particelle di grafite e di austenite)
non & assolutamente di tipo unico; per cui, tra i diversi
tipi, ve ne saranno di migliori e di peggiori.

Se alla grossa fetta petcentuale di eutettico presente
nei getti si aggiunge che indubbiamente la grafite, con
le sue interruzioni, ha una funzione di infiacchimento
della matrice ferrosa, ci si rendera perfettamente conto
dell’enorme importanza della forma assunta dalla gra-
fite nell’eutettico per conseguire delle caratteristiche va-
lide del getto.

Dulcis in fundo, lo possiamo anticipare, mentre la
matrice ferrosa pud sperare in miglioramenti di strut-
tura per trasformazioni allo stato solido tra la tempe-
ratura eutettica e quella ambiente, la grafite si terrd la
struttura assunta all’atto della solidificazione eutettica.

La grafite, allo stato solido, cambia solo per 1’aggiun-
ta esterna di un velo di grafite secondaria, la cui poca
importanza & misurata dal fatto che non si spreca una
parola per distinguerla in secondaria e terziaria come
si fa per la cementite che si separa per sovrassaturazione
delPaustenite e per quella di sovrassaturazione della
ferrite.

Tn questo paragrafo abbiamo voluto solo inquadrare
quello che & uno dei problemi fondamentali delle ghise,
la solidificazione dell’eutettico, ma esso non fa parte del-
la costruzione del diagramma di stato per cui ce ne oc-
cuperemo in seguito, nella parte dedicata ai problemi
relativi alla solidificazione delle ghise.

Fedeli all’'usanza che oramai abbiamo instaurato, an-
che per questa nuova struttura, leutettico, presentiamo
in fig. 63 una selezione dei diversi aspetti che esso
pud assumere nelle ghise grigie. Essi sono: lamellare
di tipo A (fig. 63a), di tipo B (fig. 63b), (la tipo C
non & una forma di grafite eutettica), di tipo D (fig.
63c) o interdendritica disordinata (a proposito la tipo
B si chiama anche grafite a rosette, ma ci & rimasto
nella macchina da scrivere mentre battevamo il rigo
superiore), di tipo E (fig. 63d) o interdendritica ordi-
nata, sferoidale (fig. 63e), vermiculare (fig. 63f), fibro-
sa (fig. 63g) € a maglie (fig. 63h). La grafite flocculare
non & una forma eutettica di grafite, si ottiene per ri-
cottura della cementite, come vedremo.

Per il momento, dunque, limitiamoci a registrare la
esistenza di questi tipi di grafite eutettica, cosi come
abbiamo accettato senza discutere la forma della fer-
rite, della perlite, dell’austenite, ecc.

In questa sede dobbiamo solo fare un’ultima anno-
tazione importante. Si sard notato che, nel campo di
interesse delle ghise, la curva BC’C & abbastanza retti-
linea. Questo vuol dire che vi & una propotzionalita
diretta, descrivibile con un’equazione matematica molto
semplice, tra temperatura di liquidus e percentuale di
carbonijo (o, come vedremo, di carbonio equivalente).
L’equazione, in cui Tar & la temperatura di liquidus
dell’austenite, ¢ la seguente:

TaL = 1.584,6 —101,2:9% C [1]

CONTINUA
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'importanza della metallurgia

Quinta parte

LA
METALLURGIA
DELLE

GHISE

VOLUME 1°
METALLURGIA
GENERALE

/

Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

¢ Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-
se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
* Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale. )
N\
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Questa equazione ad una incognita permette di cal-
colare la temperatura di liquidus, nota la concentrazione
in carbonio della ghisa. Ma, ovviamente, anche viceversa:
nota la temperatura di inizio solidificazione, permette di
calcolare univocamente la percentuale di carbonio pre-
sente in lega.

Cosa & dunque il Tectip? E evidente oramai: uno
strumento che misura la temperatura di inizio solidifi-
cazione della ghisa (con il trucco dell’analisi termica)
e, attraverso I’equazione [1], calcola la concentrazione
del catbonic presente nella ghisa (in realtd, come ve-
dremo nella parte relativa a La nascita, si tratta del car-
bonio equivalente che, in una lega di solo ferro e car-
bonio come la nostra attuale, coincide con il carbonio
presente). Come fa il Tectip a calcolare I'equazione
[1]? Ma & semplice, con la carta diagrammata che ese-
gue la seguente operazione:

1.584,6 - TaL
% C= ———M
101,2

L’unica variabile & TaL e la calcola il potenziometro
registratore che fa parte dell’apparecchiatura. Attenti
quindi che sia ben tarato, altrimenti di i numeri. Al
momento opportuno vedremo come, conoscendo il dia-
gramma ferro-carbonio, non sard facile farsi ingannare
dal Tectip ed avetlo sempre ben tarato senza ricorrere
all’assistenza della casa produttrice (ci baseremo su quel
dato fisso che & la temperatura eutettica, come elemento
noto di taratura).

Se non avete il Tectip e vi siete costruiti il termo-
analizzatore, applicate la [1] alla temperatura di prima
deviazione della curva di ghise ipoeutettiche. Per le
ipereutettiche vedremo in seguito il trucco che sara ne-
cessario.

N

Anche la linea di solidus dell’austenite & abbastanza
rettilinea per il tratto che interessa le ghise e puo es-
sere egualmente calcolata con una semplice equazione:

Tas = 1.5284—1779-% C

La grafite che sa nuotare

Durante la nostra gita in batiscafo, abbiamo notato
che oltre il 4,27% C non solidifica pitt per prima I’au-
tenite: la prima a separarsi dal liquido & la grafite che,
giacché tende a venire a galla nel liquido, abbiamo chia-
mato grafite primaria o di schiuma. Adesso, visto che
sa nuotare, possiamo chiamarla anche grafite di galleg-
giamento.

Perché, oltre al 4,27% C, ad una certa temperatura
inizia, nel liquido, a precipitare la grafite? E evidente,
ci sembra: perché il ferro liquido raffreddandosi non
sopporta pit dentro di sé contenuti di carbonio supe-
riori a quello che & il suo limite di solubilita, ne diventa
saturo e lo elimina facendolo solidificare per conto suo
sotto forma di grafite (100% C).

A questo punto, per correttezza, dobbiamo fare una
precisazione. La reazione di formazione della grafite dal
ferro liquido non provoca un effetto termico tale da
essere rilevato dall’apparecchiatura di analisi termica;
per cui abbiamo fatto una grossa approssimazione di-
dattica, in fig. 53, quando abbiamo disegnato (nelle cur-
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Tabella XII - Solubilita della grafite nel ferro liquido.

Temperatura % C limite Temperatura % C limite

di solubilita di solubilita
1.153 4,27 2.100 7,05
1.200 4,37 2.200 7,56
i"s‘gg ;‘Ji‘i 2.400 8,68
1.600 5,40 Z'ZOO 9,28
1.700 5,66 2.600 9,87
1.900 6,26 2.800 11,12
2.000 6,63 2.900 11,75

ve D ed E) un rallentamento nell’analisi termica in
corrispondenza dell’inizio della separazione di grafite
primaria.

Come abbiamo fatto quindi a determinare le tempe-
rature di inizio solidificazione della grafite? Ma & sem-
plice, alla stessa maniera con cui si pud vedere la mas-
sima quantitd di zucchero che si pud sciogliere in una
tazzina di caffé: si prende un cucchiaino di zucchero,
si versa, si agita e si annota quando non si scioglie pit
zucchero. Cosi hanno fatto con la ghisa i signori ! che
hanno ottenuto i risultati riassunti in tab. XII. Hanno
preso la ghisa liquida ad una certa temperatura ed han-
no aggiunto grafite sino a che essa non ’ha sopportata
pit e I’ha fatta venire a galla indisciolta. Poi hanno
cambiato temperatura della ghisa e c¢i hanno riprovato.
Con la ghisa & addirittura pitt facile che con il caffe:
la grafite galleggia, lo zucchero no.

Attenzione, quindi, non si tenti di sciogliere il 5% C,
ad esempio, in una ghisa tenuta a 1.200 °C. Si potrebbe
aspettare tutta la vita, ma una simile lega non si prepa-
rerebbe mai a quella temperatura.

Con i dati di tab. XII si costruisce la curva C'D’ del
diagramma di fig. 62. Essa rappresenta il limite di solu-
bilita della grafite nella ghisa; e, inoltre, la tempera-
tura di inizio solidificazione di ghise contenenti pit di
4,27% C (concentrazione eutettica), per la quale ra-
gione si chiamano ghise ipereutettiche.

La grafite primaria ha la struttura ad aghi rettilinei
che gia conosciamo dalla fig. 61d; che si chiama, anche,
grafite di tipo C.

Nel diagramma di stato di fig. 62 sono riportate anche
le fasi presenti nelle nuove regioni che si sono venute
a delimitare. Nelle ghise ipereutettiche, invece che I'au-
stenite (come nelle ghise ipoeutettiche), la fase prima-
ria & la grafite.

Anche la curva di liquidus della grafite pud essere
descritta da una semplice equazione:

TeL = —505,8 + 389,1-% C

La ledeburite anche nel 2000 indossera la pelle
di leopardo

Durante il passaggio delle leghe ferro-carbonio at-
traverso le curve che descrivono la solidificazione della
ghisa, si creano nuovamente 2 occasioni in cui il car-
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Fig. 66 - Diagramma Fe-C: aggiunta delle curve che rappresentano la solidificazione metastabile delle ghise.
o

bale di far apparire il getto come costituito da ferrite
e grafite (fig. 15). Nel secondo caso la matrice si tra-
sformerd in perlite (ferrite + cementite), con il risul-
tato gid mostrato in fig. 45a e b,

Una cosa fondamentale che bisogna comprendere &
che una ghisa, che sino all’eutettoide ha seguito le tra-
sformazioni stabili (sempre cioé nel senso della sepa-
razione di grafite), a questo punto pud benissimo sce-
gliere tra trasformazione stabile e trasformazione meta-
stabile. La sua storia precedente la vincola solo molto
marginalmente nelle vicinanze degli aggregati di grafite
preesistenti (dove pitt forte & il richiamo alla forma-
zione di grafite + ferrite). Potremo cosi avere sia ghise
grigie ferritiche, sia ghise grigie perlitiche (o ghise
che partecipano di entrambe le strutture).

Nella parte del Capitolo riguardante Le crisi vedremo
come in ptesenza di altri elementi, oltre a ferro e car-

(e5\

bonio, e nel caso di velocita reali di raffreddamento, la
possibilita di scelta della matrice finale della ghisa risulti
pit ampia di quella che possiamo fare sino a questo
punto (ferrite o perlite). Si vedranno comparire altre
strutture come la troostite, la bainite, la martensite, Po-
trd accadere anche che venga completamente soppressa
la trasformazione eutettoidica, cosi da avere a tempe-
ratura ambiente dei getti austenitici.

Sotto 738°C (o 727°C) nelle ghise non succede pitr
nulla di particolarmente importante; come si nota dalle
linee marcate, si seguono P’Q o PQ, lungo queste
curve si ha la precipitazione delle piccole quantitd di
grafite secondaria o di cementite terziaria (quest’ultima
distinguibile ai bordi dei grani di ferrite, dove provoca
un indebolimento delle forze di coesione che li tengono
uniti, soprattutto negli acciai) che risultano in sovrap-
pit nella ferrite mano a mano che essa si raffredda.
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Fig. 67 - Diagramma Fe-C: aggiunta delle fasi che compaiono durante le trasformazioni allo stato solido delle ghise.
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Sistemiamo dunque in fig. 67 i nomi delle fasi pre-
senti nelle regioni ultime definite, facendo notare che
la ghisa probabilmente a questo punto non fard una
netta distinzione tra fasi stabili e metastabili, ma potra
benissimo realizzare la sua struttura partecipando un po-
co delle une ed un poco delle altre. Un classico esempio
sono le ghise grigie perlitiche, le quali alla solidificazione
seguono il diagramma stabile ed all’eutettoide quello
metastabile.

Per i piu pignoli: la costruzione teorica
dei diagrammi di stato

All’amico fonditore di istinto, al quale come si ri-

corderd & essenzialmente dedicata questa chiaccherata,
consigliamo di saltare a pié pari il paragrafo.

Industria Fusoria 6/2009

(o6 \

Un diagramma di stato descrive le fasi che sono sta-
bili in corrispondenza di certi valori assunti dai para-
metri di stato.

Si & gia detto che la stabilitd delle fasi & dettata dalla
termodinamica attraverso l'indicazione del valore (il pilt
negativo possibile) assunto dall’energia libera. Aggiun-
giamo a cid le seguenti considerazioni:

— Piir fasi sono in equilibrio quando hanno lo stesso
valore di enetgia libera.

— Come per i componenti puri si hanno le energie li-
bere, cost per i componenti disciolti in una fase
si deve fare riferimento alle energie libere parziali
molari, o potenziali chimici:

U= + RTln a
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llo = potenziale chimico nello stato standard
a = attivitd, o concentrazione termodinamicamente
attiva, del componente disciolto.

— Il potenziale chimico dello stesso componente in 2
fasi in equilibrio tra di loro, & lo stesso.

E possibile calcolare il potenziale chimico di un com-
ponente in una miscela binaria, graficamente, a partire
dalle curve di energia libera (fig. 68). Il valore del po-

tenziale chimico del componente A alla concentrazione
x = xa ¢ dato dall’intersezione, in corrispondenza dello

asse delle ordinate al 1009 A, della tangente alla cur-
va di energia libera nel punto x = xa. Quello del com-
ponente B & dato dall’intersezione della stessa tangente

al 100% B.
§G
)

Cosl la pendenza delle curve di energia libera (

8x

X = xa ¢ in relazione con il valore del potenziale chi-
mico pa nel punto x = xa, per cui si pud scrivere:

8§G
()
SX X = Xp

Se vi sono 2 fasi « e § in equilibrio, il potenziale
chimico del componente A deve essere lo stesso nelle
2 fasi; come si pud vedere graficamente in fig. 69, que-
sta condizione &

¢ soddisfatta solo da una tangente che
sia comune a 2 punti delle curve di energia libera delle
2 fasi. In questo caso, infatti, si ha:

8G
P-A=f f
dx X = Xe

3G

I

Sx I x=xo

x (@) e x (B) sono le composizioni delle 2 fasi in equili-
brio, ed il tratto comune di tangenti & il tratto in cui

esistono in equilibrio le 2 fasi (linea continua).

Costruire i diagrammi di stato con i valori di energia
libera, significhera disegnare le curve di energia libera
ad una temperatura, stabilire Iinviluppo di tratti di cur-
ve e di tangenti che hanno i valori pitt bassi di energia
libera e stabilire di conseguenza le fasi presenti. Quindi
si ripete lo stesso lavoro per un certo numero di tem-
perature e si costruisce il diagramma di stato come ri-
portato nelle figg. 70 e 71. In queste figure, le parti,
che sono risultate pil stabili sulle curve di energia libera
e sulle tangenti, sono disegnate con tratti continui, men-
tre quelle meno stabili sono tratteggiate.

Dai diagrammi di stato ricavati alle figg. 70 e 71 &
possibile far discendere tutti i tipi di diagrammi di stato
che si possono presentare nelle leghe.

I metalli, nelle loro combinazioni o leghe, hanno ge-
neralmente una miscibilita completa allo stato liquido
come quella riportata nei diagrammi di stato finali delle
figg. 70 e 71 (in questi casi si ha anche una miscibilita
completa allo stato solido). Allo stato solido, invece,
i metalli molto probabilmente avranno delle lacune di
miscibilitd. Per cui abbinando le curve di miscibilita
completa {figg. 70 e 71) con situazioni in cui la immi-
scibilith allo stato solido cresce progressivamente (figg.
72 e 73) si ottengono gli esempi di tutti i tipi di dia-
grammi di stato delle leghe.

1 diagrammi pitt complessi, come quello ferro-carbo-
nio, derivano dall’abbinamento della presenza di pit
strutture cristalline presentabili dai singoli componen-
ti e dotate di andamenti differenti della solubilitd (un
esempio & riportato nella sequenza di fig. 74). Nelle

8G 8G
U =g ( =g figg. 72 e 73 sono tratteggiati gli esempi di alcune eser-
8x X = Xe 8x 1 x=x citazioni possibili sui diagrammi rappresentati.
oo
®A a B
*a PB o l i “B

e | - e
o = I
= | =7
= l & ‘ T T L
= T 2 | |
= ° |
= c ! I
2 | = | ‘
@ ! \\ 1 a i a-f : 8
o | : :

| | |
| | o '

\l 1 |

I |
|
; 1 !
A xa B A x® x8 B
composizione composizione
Fig. 68 - Curva di energia libera di una soluzione di componenti A Fig. 69 - Curve di energia libeta di due fasi in equilibtio e calcolo
e B e calcolo delle energie libere parziali molari. delle energie libere parziali molari dei loro componenti.
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tecnico

diagramma di stato

Fig. 70 - Costruzione del diagtamma di stato di una lega a completa miscibilitd allo stato liquido e solido, a partire dalle curve
di energia libera.
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Fig. 71 - Costruzione del diagramma di stato di una lega con minimo nella temperatura di completa miscibilita,
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'importanza della metallurgia

Sesta parte

-
Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-
se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
* Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
rale.
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Fig. 72 - Ottenimento di diversi tipi di diagrammi di stato per crescente insolubilitd allo stato solido di una lega con completa
miscibilitd allo stato liquido.
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composizione
Fig. 73 - Ottenimento di diversi tipi di diagrammi di stato, per crescente insolubilitd allo stato solido di una lega con minimo
nella temperatura di completa solubilitd allo stato liquido.
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Fig. 74 - Ottenimemg di diagrammi di stato complessi per combinazione di tipi diversi di diagrammi di stato, a causa della
presenza di elementi che presentano pilt forme allotropiche (esempio ferro).

Per i piu bravi il diagramma di stato riassunto in un‘unica figura

Per i piu bravi, per coloro che credono cioé di sapere tutto sul diagramma ferro-carbonio, bastano poche parole.
Nella Fig. 75 é riassunto tutto quello che abbiamo detto in questa parte del Capitolo.

Emisfero degli acciai

Punto G - Trasformazione o = v nel ferro puro, & situata a 911,5°C,
Punto N - Trasformazione y = & nel ferro puro, & situata a 1.394 °C.
Punto A - Fusione del ferro § puro, & situata a 1.538 °C.

Curva QP’ - Rappresenta la solubilitd limite della grafite nella fer-
rite, ha un massimo situato nel punto P’ a 738°C e 0,0206% C.
Per concentrazioni di carbonio superiori a quelle indicate da
questa curva si ha, alle corrispondenti temperature del diagramma
stabile, la precipitazione di grafite secondaria dalla ferrite.

Curva QP - Rappresenta la solubilitd limite della cementite nella
ferrite, ha un massimo nel punto P a 727°C e 0,0218% C. Per
concentrazioni di carbonio superiori a quelle indicate da questa
curva si ha, alle corrispondenti temperature del diagramma meta-
stabile, la precipitazione di cementite terziaria dalla ferrite,

Curva P’G - Rappresenta la solubilitd limite del carbonio nella fer-
rite per temperature superiori a 738°C e la sua concentrazione
nella ferrite che si trova in equilibrio con I'austenite durante la
trasformazione austenite-ferrite.

Triangolo QPG - Regione di stabilitd della soluzione del carbonio
nel ferro a: la ferrite.

Triangolo PGS - Regione in cui sono in equilibrio la ferrite e 'au-
stenite. La composizione in catbonio della ferrite si legge sulla
curva GP'P, quella dell’austenite sulla curva GS’S.

Curva S’E’ - Rappresenta la solubilitd limite della grafite nell’au-
stenite, Per concentrazioni di carbonio superiori a quelle indicate
da questa curva si ha, alla corrispondente temperatura sul dia-
gramma stabile, la precipitazione di grafite secondaria dall’austenite.

Curva SE - Rappresenta la solubilitd limite della cementite nell’au-
stenite. Per concentrazioni di carbonio superiori a quelle indicate
da questa curva si ha, alla cotrispondente temperatura sul dia-
gramma metastabile, la precipitazione di cementite secondaria dalla
austenite,

Curva EE’l - Curva di solidus dell’austenite. Rappresenta la tempe-
ratura alla quale inizia a fondete 'austenite, ovvero finisce di soli-
dificare il liquido. Fornisce inoltre la concentrazione dell’auste-
nite solida in equilibrio con il liquido.

Curva NI - Rappresenta la temperatura di inizio trasformazione
austenite — ferrite 8, ovvero quella di fine trasformazione ferrite
& — austenite. Fornisce inoltre la concentrazione in carbonio della
austenite in equilibrio con la fetrite 8, durante la trasformazione
austenite = ferrite §
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Punto S’ - Eutettoide stabile. Rappresenta il punto zerovariante a
738°C e 0,68% C, in cui si ha la trasformazione eutettoidica
stabile: austenite = fetrite + grafite. Anche questa grafite & se-
condaria.

Punto S - Eutettoide metastabile. Rappresenta il punto zerovariante
a 727°C e 0,77% C, in cui si ha la trasformazione eutettoidica
metastabile: austenite = ferrite + cementite, La ferrite e la ce-
mentite che si separano quasi contemporaneamente durante que-
sta trasformazione danno luogo ad una struttura metallografica
particolare che prende il nome di perlize.

Punto I - Peritettico. Rappresenta il punto zerovariante a 1.495°C
e 0,16% C, in cui si ha la trasformazione peritettica: liquido +
ferrite = austenite.

Linea P’K’ . Campo di concentrazioni interessato dalla trasforma-
zione eutettoidica stabile a 738°C.

Linea PK - Campo di concentrazioni interessato dalla trasforma-
zione eutettoidica metastabile a 727 °C.

Quadrilatero GSEIN - Regione di stabilitd della soluzione del car-
bonio nel ferro vy, Vaustenite.

Curva NH - Rappresenta la solubilith limite del carbonio nella fer-
rite 5, ha un massimo nel punto H a 1.495°C e 0,16% C. Forni.
sce inoltre la composizione della ferrite § durante la trasforma-
zione ferrite § = austenite.

Triangolo NHI - Regione in cui sono in equilibrio la ferrite & e la
austenite. La composizione della fetrite § & data dalla curva NH,
quella dell’austenite dalla curva NI.

Curva HA - Curva di solidus della ferrite 8. Rappresenta la solubi-
litA limite del carbonio nella ferrite & oltre i 1.495°C, la tempe-
ratura di inizio fusione della ferrite 8, la temperatura di fine soli-
dificazione della stessa e la sua composizione quando & in equi-
librio con il liquido.

Triangolo NHA - Regione di stabilita della soluzione del carbonio
nel ferro 8, la ferrite &

Curva AB - Curva di liquidus della ferrite 8. Rappresenta la curva
di inizio solidificazione, o di fine fusione della ferrite 8&.
Inoltre fornisce la composizione del liquido in equilibrio con la
ferrite 3. .

Linea HB - Campo di concentrazioni interessato dalla trasformazione
peritettica a 1.495°C.

Triangolo AHB - Regione in cui sono in equilibrio ferrite § e liquido.
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Curva BC'C . Curva di liguidus dell’austenite, Rappresenta la curva
di inizio solidificazione, o di fine fusione dell'austenite' primaria.
Fornisce inoltre la concentrazione in carbonio del liquido in equi-
librio con il solido.

Quadrzlatero HBCE - Regione in cui sono in equilibrio austenite e
liquido durante la solidificazione, La composizione dell’austenite
in equilibrio & data dalla curva di solidus, quella del liquido dalla
curva di liquidus.

Curva CD’ - Curva di liquidus della grafite. Rappresenta I'inizio
della solidificazione della grafite primaria; ovvero la curva di solu-
bilita limite della grafite nel liquido.

Curva CD - Rappresenta la temperatura alla quale, nel diagramma
metastabile, inizia la solidificazione della cementite primaria. Molti
dei dati di questa curva sono costituiti da estrapolazioni teoriche,
a causa della decomposizione di Fe,C.

Triangolo C’F’D’ - Regione in cui sono in equilibrio, nel diagramma
stabile, liquido e grafite primaria,

Triangolo CFD - Regione in cui sono in equilibrio, nel diagramma
metastabile, liquido e cementite primatia.

C

Q
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delle ghise

Punto C’' - Eutettico stabile. Rappresenta il punto zerovariante a
1.153°C e 4,27% C, in cui si ha la trasformazione eutettica sta-
bile: liquido = austenite eutettica + grafite eutettica.

Punto C - Eutettico metastabile. Rappresenta il punto zerovariante
a 1.147°C e 4,309 C in cui si ha la trasformazione eutettica meta-
stabile: liquido = austenite eutettica + cementite ecutettica. La
sttuttura che deriva dalla solidificazione dell’eutettico metasta-
bile prende il nome di ledeburite.

Retta E’C’F’ - Rappresenta il campo di concentrazioni interessate
dalla trasformazione eutettica stabile a 1.153°C,

Retta ECF - Rappresenta il campo di concentrazioni interessate dalla
trasformazione eutettica metastabile a 1.147°C,

Nota - La differenza tra acciai e ghise consiste nel fatto che negli
uni & completamente assente la struttura eutettica, nelle altre &
sempre presente, Nel diagramma stabile il confine & al punto E’
(2,11% C), nel metastabile & in E (2,14% C). Gli acciai, in fun-
zione del contenuto di carbonio si dividono in: ipoeutettoidici,
eatettoidici (0,77% C) ed ipereutettoidici; le ghise si dividono in:
ipoeutettiche, eutettiche (4,27% C), ipereutettiche.

CONTENUTO DI CARBONIO IN ATOMI %
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Fig. 75 - Tutto il diagramma di stato Fe-C riassunto in una pagina sola.
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LA NASCITA (LA SOLIDIFICAZIONE)

Introduzione

Perché questa parte ha per titolo La Nascita? Noi
elaboriamo un metallo liquido e con esso riempiamo le
forme dalle quali, alla distaffatura, tiriamo fuori un getto
solido. All'internc della forma, quando il metallo da li-
quido passa a solido, avviene la nascita del nostro ma-
nufatto: il getto. In questa parte del Capitolo ci occu-
peremo della solidificazione delle ghise, studieremo quin-
di la nascita dei getti. Da qui il titolo.

Se la nostra ghisa fosse composta di soli fetro e car-
bonio, potremmo usare, per descrivere la solidificazione
dei getti, le curve del diagramma di stato cosi come le
abbiamo costruite nella parte riguardante La mappa.
Potremmo, ciog, usare per le ghise grigie le curve BC’'D’
(solidificazione delle fasi primarie) e E’ C' F’ (soli-
dificazione dell’eutettico); e per le ghise bianche le curve
BCD e ECF.

In realtd le ghise, che noi elaboriamo, hanno, oltre
a ferro e carbonio, svariati altri elementi; per cui do-
vremo per prima cosa studiare la maniera di costruire
le curve BC'D’ e E’C'F’, oppure le curve BCD e ECF,
per qualsivoglia composizione della nostra ghisa. E quan-
to appunto faremo nei primi paragrafi di questa parte,
sempre riferendoci alle condizioni ideali di lentissimi raf-
freddamenti e riscaldamenti.

Ottenuto cid, il passo successivo (e definitivo per la
solidificazione) sara quello di indagare sulle condizioni
in cui avviene in condizioni reali, nelle nostre forme
(velocita finite di raffreddamento) e nelle nostre ghise
(presenza di tutti i possibili elementi, oltre a ferro e
carbonio), la nascita dei getti solidi. Tra I’altro vedremo
allora che, come per far nascere un albero od una pian-
ticella di grano o un uomo occorre un seme, cosi anche
per far nascere un getto di ghisa occorreranno dei semi
o nuclei. Questi semi potranno essere autogenerati o
potranno essere aggiunti dall’esterno (inoculazione).

Poiché questo primo volume della collana La mretal-
lurgia delle ghise & dedicato alle ghise grigie lamellari,
ed essendo i getti di questo tipo costituiti per lo pil
(tranne le lingottiere) da ghise ipoeutettiche, ad esse
andri gran parte della nostra attenzione.

Un getto di ghisa ipoeutettica, come ormai si sarebbe
dovuto capire, & costituito da strutture che derivano dal-
la solidificazione di 2 capostipiti: I'austenite e Peutettico.
Centreremo, quindi, il nostro tiro soprattutto sui mec-
canismi che stanno alla base della solidificazione della
austenite primaria e su quelli che stanno alla base della
solidificazione dell’eutettico, sia esso stabile che meta-
stabile. Faremo un breve cenno alla solidificazione della
grafite e della cementite primarie. Non parleremo, ovvia-
mente, della sferoidizzazione della grafite perché di que-
sto si tratterd in un successivo Volume.

Dobbiamo a questo punto, per onestd, fate una pre-
cisazione che va considerata attentamente.

Mentre per la materia trattata nei primi paragrafi, azio-
ne dei vari elementi sulle curve del diagramma di stato,
i chimico-fisici sono riusciti a giungere ad indicazioni
abbastanza concrete (soptrattutto per cid che riguarda
la curva BC’D’) anche se dotate (per la complessita del
problema) di alcune necessarie approssimazioni; per
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quello che riguarda I’argomento centrale di questa par-
te, la solidificazione dell’austenite primaria e dell’eutet-
tico, pochissime sono le verita che ad un esame non
superficiale possono considerarsi definitivamente come
tali.

Ci si potra stupire di questa affermazione e, soprat-
tutto pensando ad una serie di meccanismi acriticament :
accettati, la si potra attribuire ad una non petfetta co-
noscenza dell’argomento da parte di chi scrive. Purtrop-
po, e nessuno pitl di noi & dispiaciuto nel doverlo dire,
non ¢ cosi.

Per la descrizione della solidificazione delle ghise 'si
accettano alcuni schemi che hanno portato (ma piu spes-
so ne sono conseguenza) a pratiche operative ben defi-
nite che permettono di produrre i getti nella migliore
maniera. In realtd le cose stanno all’incirca cosi: i fon-
ditori sanno produrre, attraverso l'affinamento di una
pratica operativa, ottimi getti; gli sciemziati non sanno
ancora esattamente quali sono i meccanismi implicati
nella loro nascita. Rimane, quindi, il dubbio che, se
questi meccanismi fossero esattamente noti, si potrebbero
produrre getti ancora migliori o, almeno, gli stessi getti
in condizioni pili economiche.

Un esempio? La ghisa sferoidale si produce da 25 anni,
ma ancora oggi non si conosce quale sia il meccanismo
che porta alla sferoidizzazione della grafite (non si dica
che di meccanismi ne circolano almeno 20, perché pro-
prio questo sta a dimostrare che quello giusto & ancora
di 13 da venire). Il non conoscere il meccanismo della
sferoidizzazione comporta incertezza nella spiegazione
di alcuni fenomeni caratteristici delle ghise sferoidali e
Pimpossibilitd di affermare che non esista un metodo
pitt semplice per la loro produzione.

Lo stesso, pit o meno, accade nel caso della semi-
nagione (o .inoculazione) della ghisa grigia lamellare;
e, ancora, nel caso dell’affermare che sia proprio la for-
ma lamellare, e non per esempio a fili, aspetto migliore
assumibile dalla grafite eutettica interconnessa.

Queste, naturalmente, sono opinioni personali e quin-
di confutabili se non, addirittura, ribaltabili.

La nostra convinzione & che, nel campo della solidi-
ficazione della ghisa, & piti facile credere che vi sia una
serie di schemi validi quando la conoscenza dell’argo-
mento non ha raggiunto certi livelli di approfondimento;
oltre questi livelli ci si accorge, abbastanza drammatica-
mente, come le nostre conoscenze si stiano muovendo
appena appena dal punto zero.

Se ci si pensa, il problema dell’esistenza di Dio deve
probabilmente travagliare molto di pitt canuti teologi
dopo decenni e decenni di studi e meditazioni, che non
'uvomo semplice che crede perché al mattino vede sor-
gere il sole e palpitare la vita nel mondo che lo cir-
conda.

Non & nostra intenzione, con questa parte del Capitolo,
far diventare tutti travagliati teologi della ghisa. Non
ce la sentiamo neppure, perd, di fornire un catechismo
valido per aborigeni. Per cui, cercheremo di mettere le
basi per consentire una visione moderna della solidifi-
cazione della ghisa. Basi dalle quali, chi poi lo vorra,
approfondendo gli studi, potra diventare un vero espet-
to della ghisa.




L’impegno che, comunque, cercheremo di mettere sa-
ra quello di non confondere le idee a nessuno. Sarebbe
troppo triste se alla fine di questa parte qualcuno do-
vesse ammettere: prima avevo poche idee ma chiare,
adesso ne ho tante ma confuse. Sarebbe triste soprat-
tutto per noi che siamo coscienti che sia le poche che le
tante non sono delle veritd assolute. Si prenda quindi
il nostro sforzo come un onesto tentativo di ricerca
della verita.

% Questa parte troverd il suo giusto completamento
nell’Appendice che verra inserita al termine del T Volume.
"1 questa Appendice saranno riportati, in ordine alfa-
betico, tutti gli elementi che si possono trovare nelle
ghise. Per ogni elemento & spiegata 'azione che esso
svolge alla solidificazione e durante le trasformazioni allo
stato solido.

Questo elenco degli elementi e delle loro azioni sulle
ghise & affrontato da un punto di vista generale, di
base, e non specifico, perché sotto quest’ultimo punto di
vista, come altri argomenti del primo Capitolo, sard
affrontato nel successivo Volume a carattere pratico. In
sintesi: nel I Capitolo si fanno le parole, negli altri Ca-
pitoli e nei successivi Volumi si fanno i fatti, ciog i getti.

Quando si aggiunge il sale
alle leghe ferro-carbonio

Allinizio abbiamo detto che le ghise sono un mani-
caretto costituito essenzialmente da ferro e carbonio.
Questo manicaretto, come qualsiasi altro, senza un po’
di sapori risulterebbe estremamente insipido, quasi im-
mangiabile.

Come nella buona cucina qualsiasi ingrediente ha una
sua funzione ben precisa, cosi nelle ghise qualsiasi ele-
mento aggiunto ha un suo scopo specifico.

Come nella confezione dei cibi, anche nelle ghise, oltre
agli elementi volutamente aggiunti ve ne sono alcuni
che derivano, spesso come indesiderata eredita, dalle ma-
terie prime usate in partenza. La carne, che usiamo per
fare il brodo, ha del grasso e, per quanto cercheremo
di eliminarlo in partenza, alla fine ne troveremo sempre
un poco che galleggia nel consommé. Se i nostri com-
mensali hanno, per loro necessitd, desiderio di sorbirsi
un brodo molto magro, cercheremo di togliere il grasso
venuto in superficie.

Cosi i pani ed il coke impiegati per fondere la nostra
ghisa avranno degli elementi che pottemmo non desi-
derare, almeno in certi tenori (zolfo e fosforo per esem-
pio). Potremo sempre, a fusione avvenuta, ridurre il
tenore degli elementi indesiderati; questo dopo aver gia
fatto una cernita nella scelta delle carni, patdon, dei
materiali di partenza.

Diciamo quindi che nelle ghise, oltre a ferro e car-

bonio, vi sono altri elementi che possiamo dividere
in 2 classi: ereditari ed aggiunti volutamente. Comun-
que, ai fini dell’azione di questi elementi sulle curve
del diagramma di stato, entrambe le classi si comportano
alla stessa maniera e per cid vanno entrambe tenute
in considerazione.
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Abbiamo visto, nella parte riguardante La mappa, che
il ferro puro, in funzione della temperatura, aveva al-
cune particolari trasformazioni. L’aggiunta del carbo-
nio al ferro ha provocato tutta una serie di spostamenti
nelle temperature di trasformazione del ferro puro, por-
tando alle curve del diagramma di stato ferro-carbonio
nella forma che ci & nota. Per esempio il ferro puro
fonde a 1.538°C, se gli aggiungiamo il 4,27% C, il
punto di fusione si abbassa addirittura a 1.153 °C.

Da tutto' questo si arguisce che, come il carbonio,
ogni altro elemento del sistema periodico provocherd,
a modo suo, dei cambiamenti nelle abitudini del ferro
puto. Per descrivere, attraverso un diagramma, il com-
portamento delle ghise, dovremmo cominciare a cono-
scere svariati diagrammi Fe-elemento X. E non avrem-
mo ottenuto ancora un bel niente, perché dovremmo
conoscete I'azione di tutta una serie di elementi X; sul
diagramma Fe-C, per sapere esattamente cosa accade
nelle ghise.

Ci sard qualcuno che dird: e che ci vuole! Va bene,
proviamo con un solo elemento: il cromo, per esempio.

Ouando si hanno 2 soli elementi, la concentrazione
della lega pud essere univocamente rappresentata come
una sola variabile sul diagramma di stato ed occupa
quindi, durante le sue variazioni, un solo asse: le ascis-
se. Se diciamo, in una lega binaria Fe-X, che la con-
centrazione del ferro & pari a 95%, siamo automatica-
mente certi di avere in lega il 5% dell’altro elemento.
Se oli elementi sono 3, con la conoscenza della concen-
trazione di uno solo di essi, non sappiamo assolutamente
nulla circa la concentrazione degli altri 2. Non basta pit
una linea per descrivere univocamente la variabile con-
centrazione; occorre un piano, le cui dimensioni (lun-
shezza e larghezza) sono relative alle concentrazioni di
2 dei 3 elementi (la concentrazione del terzo & cosl au-
tomaticamente nota. facendo il complemento a 100 della
somma delle altre 2).

Dal piano che descrive le concentrazioni, per ottene-
re il diagramma di stato. dovremo far salire una perpen-
dicolare che ci fornisca la variazione della temperatura.
Ne risulta cosi un diagramma non pill piano (2 dimen-
sioni). ma spaziale (3 dimensioni). Questo diagramma
spaziale pud essere ancora rappresentato, con opportuni
siochi prospettici, sul piano di un foelio. £ quanto fac-
ctamo in fig. 76, per il sistema Fe-C-Cr,

Come si vede, & abbastanza difficile capirci cualcosa.
E questo & niente. Nelle ghise ci son ben pitt di 3 ele-
menti. Mettiamoci perd I’animo in pace, gid con 4 ele-
menti avtemmo bisogno di uno spazio a 4 dimensioni
per rappresentare l'eventuale diagramma. Lo spazio a
4 dimensioni & un qualcosa che sulla nostra terra ancora
non esiste.

Si chiedera qualcuno: chi ce I'ha fatto fare allora a
studiare il diagramma ferro-catbonio se, per descrivere
le ghise, & praticamente inservibile?

Calma, & giunto il momento di fare ricorso a queghi
acchiappanuvole che sono i chimicofisici esperti di ter-
modinamica.

Se riusciremo a vedere le nostre ghise come loto ve-
dono le soluzioni diluite, potremo forse dire di aver tro-
vato la chiave per descrivere su un piano lo spazio a
100 dimensioni.
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Fig. 76 - Diagramma di stato Fe-C-Cr.
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La ghisa vista con gli occhiali del chimico-fisico

In genere i chimico-fisici hanno gli occhiali (i maligni
dicono per dormire meglio durante le ore di lavoro).
Sottraiamo gli occhiali ad uno di essi e vediamo un
poco come lui vede la materia o, tanto per iniziare, la
nostra ghisa liquida.

Approfittando della luminositd della siviera piena di
ghisa liquida, cominciamo a vedere qualcosa. Dunque,
¢i sono tanti atomi con la scritta Fe ricamata sulla ma-
glietta, i quali vanno a braccetto con atomi che hanno
la scritta Si, P, Al, Ni, Cu; ci sono quindi atomi con
la scritta C che vanno a braccetto con atomi aventi
le sigle Cr, Ti, Mn, Mo... tanto per dire solo i simboli
dei pitt numerosi. Non vediamo nient’altro. Non ci ab-
biamo capito niente.

Approfittiamo, perd, del fatto che sta passando la
donna delle pulizie per farle mettere gli occhiali e per
chiederle se quello spettacolo a lei dice qualcosa; e ¢id
anche in vista del fatto che lei & un’esperta di soluzioni
di quiz e rebus durante le ore di lavoro ed & una pro-
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fonda conoscitrice della psicologia dei tipi piu strani
che popolano i laboratori.

Ecco il discorso che ci ha fatto la donna delle pulizie,
dopo aver visto la ghisa liquida con gli occhiali sottratti
al chimico-fisico. Riferiamo tal quale, ambasciatore, ecc.

Ma & tutto evidente, dice la donna delle pulizie, la-
palissiano addirittura. Basta tener presente come ragio-
nate voi e come ragiona il chimico-fisico. Per esempio,
se viaggiate su un tram affollato, voi dite: mamma mia
che calca!! Il chimico-fisico non fard mai un ragiona-
mento simile, lui dird piuttosto: che basso coefficiente
di attivitd in questo tramvai!!

Se mettete il 49 di carbonio in una ghisa, voi cosa
dite? E ovvio: la mia ghisa ha una concentrazione in
carbonio pari al 49. Il chimico-fisico questo non lo dira
mai. Per lui la parola concentrazione non esiste, lui par-
lera sempre e solo di attivita.

Cosa & lattivita? E una concentrazione termodinami-
camente attiva. Come? Ne sapete quanto prima? Bene,
chiariamo il concetto.

CONTINUA
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Prendiamo un attimo il diagramma Fe-C di fig. 75. Si
abbia una ghisa al 5% C. Questa ghisa, a 1.440 °C circa,
dovrebbe cominciare a far precipitare della grafite prima.
ria, Ciot quegli atomi di carbonio, che costituiscono il
5% C, dovrebbero cominciare ad unirsi per dare luogo
a grafite. In realtd non tutti gli aromi di carbonio pre-
senti hanno la stessa voglia di lavorare, ci sono tra loro
degli sfaticati che abbassano la capaciti media a svol-
gere le eventuali attivitd che si richiedono in corrispon.
denza di determinati valori assunti dai parametri di
stato. Il risultato & che la concentrazione attiva degli
atomi di carbonio & inferiore al 59, Questa concentra-
zinne attiva. che & un dato irreale che serve a misurare
la caparitd a lavorare di un pruppo di individoi, in ter.
modinamica si chiama artivita.

Facciamo un esempio molto semplice; prendiamo 10
uomini normali, diciamo che in 1 h riescono a sca-
ricare 100 g di sabbia e scegliomo questo dato come
valore di riferimento per rappresentare il caso in cui
non csiste alcun vincolo al potenziale lavorativo della
squadra di 10 uomini. Supponiamo adesso di legare ad
ognuno dei 10 vomini il braccio sinistro. In queste con-
dizioni la nostra squadra, in 1 h, scarica solo 40 q di
sabbia. La loro artivith, rapportata a quella standard,
& in questo caso pari a 40/100 = 0.4, Leghiamo un
braccio ed una gamba a ciascuno, la quantith scaricata
& ora pari a 20 g, l'attivitd & ciod divenuta 0.2,

Si & capito il giochetto dell’attivitd? Non se ne vede
il collegamento con la ghisa? Va bene, ora specifichiamo,

Abbiamo detto che i componenti base di una ghisa
sono ferro e carbonio. Quando i 2 elementi sono soli,
il carbonio ha una data attivith (dipende dalla libertd
di movimenti che gli lascia il ferro) che, alle varie tem-
perature e concentrazioni, lo ha portato a realizzare le
curve del diagramma ferro-carbonio cosi come le cono-
sciamo. Per esempio con 5% C, in una lepa FeC, la
grafite primaria inizia a solidificare a 1.440°C, Aggiun-
giamo ora un alero elemento, per esempio il silicio; con
gli occhiali del chimico-fisico abbiamo visto che il silicio
va a braccetto con il ferro. Cosa vuol dire? ¥ evidente:
il ferro risulterd un poco bloccato nei suoi movimenti;
il che comporta che il carbonio, in presenza del silicio
che tiene per un bracrio il ferro, viene a trovarsi pili
libero nei suoi movimenti, ovvern, nello svolgere le
sue attivitd che erano parzialmente da lui ostacolate,

Supponiamo di aver aggiunto 1% Si alla nostra lega
con 3% C che si trova allo stato liquido. T1 carbonio
& ora piil attivo e auindi, al raffreddamento, invece che
iniziare ln sun solidificazione a 1.440°C, & in grado di
iniziarla molto prima: esattamente a 1.560°C.

Se andiamo a quantizzare ancora meglio questo fe.
nomeno, vediamo che, in presenza di 1% Si, mtto pro-
cede sulla curva C'D' del diagramma di stato Fe-C come
se, invece della concentrazione reale del 5% C, aves-
simo una equivalente concentrazione attiva pari a

5.33% C.

E cambiata la concentrazione del carbonie? No, &
cambiata la sua attivitd termodinamica che in realth
& la grandezza che agisee nel determinare il valore della
energia libera relativa alla trasformazione in esame, Tn
presenza di silicio che va parzialmente a bloccare i mo-
vimenti del ferro, il carbonio & pit attivo ¢ fa diventare
negativa l'enerpgia libera di precipitazione della prafite
molto prima di 1.440°C, esattamente a 1.560 °C.
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Allora, se per ogni elemento presente nelle ghise cal-
coliamo l'influenza che esso ha sulla concentrazione at-
tiva del carbonio, potremo sempre mantenere il nostro
diagramma Fe-C cosi come lo conosciamo; entreremo pe-
o in esso, per usarlo, non pil con i valori di concentra-
zione reale del carbonio, ma con i suoi valori di con-
centrazione attiva, (uesta concentrazione attiva del car-
bonio, che equivale alla sua concentrazione reale addi-
zionata (con il proprio segno) dell’azione su di esso
svolta da ciascun elemento presente nella ghisa, in fon-
deria si chiama carbonio equivalente.

La donna delle pulizie continuerebbe ancora a par-
lare, ma noi ormai stiamo correndo dal chimico-fisico
per chiedergli se, volesse il cielo, lui o gqualche suo
collega ha gid calcolato, per tutti gli elementi e per
ognuna delle curve del diagramma di stato, i fattori
moluplicativi delle percentuali di elementi presenti che
ci permettano di calcolare il carbonio equivalente,

La rivincita del chimico-fisico

D'accordo, riprende il chimico-fisico, qualcosa per voi,
pigri utenti di diagrammi di stato, I'abbiamo fatta, Ov-
viamente, perd, il trucchetto del carbonio equivalente,
di cui oramai siete partecipi, non risolve il problema per
twtte le linee del diagramma di stato. Per esempio, le
linee orizzontali (come quelle della trasformazione eu-
tettica e di quella eutettoidica), pur cambiando di tem-
peratura con U'aggiunta di altri elementi, non ricaveran-
no alcun contribute grafice dal concetto di carbonio
equivalente. Entrare, infatti, su una linea orizzontale
con una concentrazione piuttosto che con un'altra, non
fa cambiare temperatura alla trasformazione che essa
rappresenta. Per queste linee orizzontali vi dard, quindi,
delle equazioni a parte [6] [7].

Per le linee non orizeontali, invece, il concetto di car-
bonio eguivalente put essere veramente utile al fine di
far valere il dingramma Fe-C anche nel caso della pre-
senza di un qualsivoglia pumero di altri elementi. Ve-
diamo innanzitutro quali sono le linee non orizzontali
che interessano le ghise:

a- Linea BC': solidificazione dell’austenite primaria.

b- Linea C'D": solidificazione della grafite primaria.

¢ - Linea CD: solidificazione della cementite primaria.

e - Linea TE": fine solidificazione dell’austenite primaria.
f - Linea E'S": saturazione dell'austenite in grafite.

g - Linea ES: saturazione dell’austenite in cementite.
h- Linea P'Q: saturazione della ferrite in grafite.

i - Linea PQ: saturazione della ferrite in cementite,

Nei casi a), b} e c) abbiamo come stato iniziale
una lega completamente liquida che inizia a solidificare.
In tutti gli altri casi abbiamo delle trasformazioni allo
stato solido. Ebbene, bisogna tener presente che i no-
stri occhiali sino ad oggi sono riusciti a vedere meglio
attraverso i liquidi che non attraverso i solidi. Comun-
que l'argomento stato solido lo affronteremo meglio nel-
la parte del Capitolo riguardante Le crisi,

Restiamo per ora nel campo della solidificazione dove,
come dicevo, le nostre esplorazioni sono andate pid a
fondo. Possiamo dire che della trasformazione BC' e del-
la trasformazione C'D' sappiamo ormai tutto, Della tra-
sformazione CD sappiamo poco, perché la cementite ci
si decompone sotto gli occhi, prima di fondere.
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Nel caso del complesso delle curve di solidificazione
primaria stabile, BC'DY, noi chimico-fisici, sperimentando
o calcolando, abbiamo determinato l'azione che ogni ele-
mento del sistema periodico svolge sul carbonio pre-
sente nel ferro liquing, I risuleati 5;: questo lavero sono
riassunti in tab, XIII. Per punizione, perd, non ve la
spiego, dovrete quindi individuarne da soli il signi-
ficato e ['utilith. Per punizione, perché in questi anni
mi avete fatto soffrire troppo chiamandomi aechiappa-
nuvole, E cosi dicendo si ripiega triste sulle sue carte
e riprende a manovrare la sua energia libera.

Dungue dobbiamo capire la tab. XIII. Coraggio e
mettiamoci all'opera.

La prima colonna, periodo, si riferisce alla suddivi-
sione secondo la quale sono riportati gli elementi nel
sistema periodico. Ha importanza marginale, cosi come
il numero atomico della seconda colonna che rappre-
senta il numero di cariche di egual segno present: in ogni
atomo. Mella terza colonna, d'accordo, abbiamo i simboli
chimici dei diversi clementi. Nella quarta e guinta co-
lonna sono riportati dei numerctti, preceduti dal segno
+ o dal segno —, che corrispondone al simbolo m'".
La quarta colonna, pilt esattamente, riporta i valori
sperimentali di m', valori cio# che il chimico-fisico avri
determinato rimescolando nelle siviere di ghisa liquida.
La quinta colonna riporta, invece, i valori teorici di m',
valori cioé che il chimico-fisico si & calcolate dormendo
a tavolino. Nella sesta colonna abbiamo i campi di va-
liditd dei valori sperimentali di m'. Ci consola il fatto
che questi campi di validitd sono estesi ad intervalli di
concentrazione abbastanza ampi, tali da comprendere le
normali composizioni delle ghise,

Il problema, che dobbiamo risolvere, & quello di sa-
pere cosa significa la grandezza m' e che valors hanno
i segni + e —. A tale proposito ci viene in aiuto la
formuletta riportata all'inizio della tab, XIII:

CE=®%C+EIm-%X [21

CE - vorrd di certo dire carbonio equivalente, cioé la
concentrazione di carbonio termodinamicamente attiva.

9 C - & oyviamente, il carbonio presente in lega
realmente; il quale potrd essere pili o meno attivo ri-
spetto al suo reale valore di concentrazione (% C) in
funzione degli elementi presenti.

I - questo scarabocchio vuol dire sommatoria; ciok,
invece di scrivere per tutti gli elementi X presenti in
lega:

m'y, - % X 4+ m % X . .

si fa prima a scrivere L m'x,- % X,

PR - L . o8

X . rappresenta la concentrazione del generico ele-
mento « i » presente in lega.

E chiaro dunque che m' sono i cocfficienti per i quali
occorre moltiplicare la concentrazione degli elemznti pre-
senti in lega (al di fuori del carbonio) per caleolare di
quanto essi rendono pii 0 meno attiva la concentrazione
del carbonio, risperto al valore da essa assunto cuando &
presente il solo ferro.

Benissimo, verifichiamo il tutto facendo uma prova
d'uso della tab, XIII. Supponiamo di avere la seguente
ghisa liquida: C = 3,20%; 5i = 2,10%; Mn = 0,56%;
§=0035%; P=0035%; Ni=0,020%; C=
0,18%.,
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Andiamo ora a prendere in tab, XIIT i valori di m’
relativi a rutei questi elementi, scegliendo, dove ci sono,
possibilmente i valori sperimentali: m's; = 4 0,31;
mus = —0,027; m's= 4+ 0,40; m'y = 0,33, m'sy =
+ 0,053; m'e, = — 0,063,

Calcoliamo il carbonio equivalente facendo uso della
formulerta [2]:

CE = % C+ m'si- %5 + m'ma-% Mn + m's- %58 +
mpr B P4+my- BN+ me-%Cr = 3,204 031
-2,10 — 0,027-0,56 + 0,40.0,035 + 0,33.0,035 +
<+ 0,053-0,020 0,063-0,18 = 3,83

Corriamo a far vedere il risultato al chimico-fisico il
quale, con aria stanca, ci dice che va bene; tuttavia
a lui gli stakanovisti del lavore stanno sullo stomaco.
Ci spiega, infatti, che ci potevamo fermare a calcolare
solo l'effetto del silicio giacché gli altri elementi, o per
il basso valore di concentrazione o per il basso coeffi-
ciente m’, hanno un effetto del tutto trascurabile sul
carbonio equivalente, Facciamo allora il calcolo del CE
tenendo presente solo il silicio e... mannaggia, quello sfa-
ticato del chimico-fisico aveva ragione, otteniamo CE =
3,85, C'¢ una quisquilia di differenza che effettivamente
non giustifica tutti i calcoli che abbiamo fatto. Ci ser-
viri di lezione per la prossima volta, ¢i scoccerebbe se
le parti si dovessero invertire e fosse il chimico-fisico
a prendere in giro noi dicendo che lui fa in 5 min, con
i suoi trucchetti, il lavoro che noi facciame in 1 he

L'esercizio comunque & servito a farci capire il signi-
ficato dei segni + o — che precedono i valori di m'.
I valori positivi di m' aumentano la concentrazione atti-
va del carbonio (CE) rispetto a quella reale (% C);
i wvalori negativi la diminuiscono. Cosa succede dun-
que? E abbastanza evidente, soprattutto se andiamo a
rileggere quanto avevamo osservato attraverso gli oc
chiali del chimico-fisico nella siviera di ghisa liquida. Gli
elementi come Si, P, Al, Ni, Cu, andando a braccetto
con il ferro, ne limitano i movimenti re lo meno
attivo nella sua azione di bloccaggio del carbonio, il qua-
le aumenteri cosi la sua liberti di movimento, ovvero
la sua attivith. Da qui il valore positive di m' assunto
dagli elementi che vanno a braccetto con il ferro.

Tutto il contrario accade per gli ¢lementl che vanno
a braccetto con il carbonio, come Cr, Ti, Mn, Mo, limi-
tandone cosl l'attivitd, Questi elementi, dunque, avran-
no valori negativi di m’.

Concludendo, se vogliamo rendere applicabili alle ghi-
se reali le curve del diagramma di stato ferro-carbonio,
dobbiamo entrare in esso, non pitt con i valori di % C,
bensi con quelli di CE.

Un caso pratico ce lo offre la ghisa di cui all'esempio
precedente, A che valore di temperatura inizierd a so-
lidificare questa ghisa? E evidente, essa solidifica a
1.200%C wvalore corrispondente a % C = CE = 3,83,
Non solidifichers di certo a 1.275°C come una ghisa
con 3,209 C (suo reale contenuto di carbonio).

Allora, il Tectip, che calcola la percentuale di car-
bonio presente nella ghisa misurando la temperamra di
inizio solidificazione, non ci di il carbonio totale, bensi
ci fornisce il valore del carbonio equivalente? Bravi, &
proprio cosi, ¢ dice la donna delle pulizie,
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Qualche discussione sul coelficienti del silicio
& del fosforo

Nel precedente paragrafo abbiamo visto che i coef-
ficienti piti importanti ai fini del calcolo del carbonio
equivalente sono sia quelli pitt elevari in valore asso-
luto, sia quelli relativi ad elementi presenti in elevate
concentrazioni nelle ghise.

Un elemento che ha sia un elevato coefficiente, sia
una elevata concentrazione usuale nelle ghise, & il sili-
cio. Al suo coefficiente ed a quello del fosforo (per le
ghise fosforose) & necessario che dedichiamo una certa
attenzione,

Se dopo il primo moto di simpatia che ei ha ispirato
con il suo fondamentale contributo a renderci pitt sem-
plici le cose, il chimico-fisico diventasse meno scorbu-
tico con qualcuno di noi, probabilmente a quattrocchi
gli farchbe un discorso di questo genere,

Vedi, amico mio, nella chimica-fisica non & tutto oro
quel che luce. Per esempio, i coefficienti della tab, X111
sono validi entro certe condizioni ¢ con alcune appros-
simazioni. La prima di tutte & che essi sono stati cal-
colati per soluzioni sature in carbonio ¢ quindi sono
validi solo per ghise eutettiche ed ipereutettiche; per
le ghise ipoeutettiche vi sard da attendersi qualche cam-
biamento, come per qualsiasi altra condizione in cui non
sia presente la ghisa liquida. Non vi ho veluto demo-
ralizzare quando, entusiasti, mi avete mostrato il vostro
primo calcolo di carbonio equivalente; ma a quella ghi-
sa ipoeutettica avete shagliato ad applicare i coefficienti
validi per le ghise eutettiche e per le iperentettiche.
Avete comunque imparato ad usare quelle tabelle e, quan-
do avrete in mano i coefficienti esatti per ogni tipo di
ghisa, li userete con il sorriso sulle labbra,

Inolire, con il caleolo di CE attraverso l'equazione
[2] voi avete fatro automaticamente |'approssimazione
che siano trascurabili le influenze incrociate secondarie,
terziarie, ecc., tra i vari elementi. Considerate ciok che
I'effetto del silicio sul carbonio sia lo stesso guando
questi 2 elementi sono i soli ad essere disciolti nel
ferro © quando vi sono altri elementi, Se per esempio
¢ presente anche il manganese, questo, olire che sul
- carbonio, avri un'azione anche sul silicio; il quale, a sua
volta, si comporterd nei confronti del carbonio in ma-
niera diversa dal caso in cui il manganese era assente.
Lo stesso discorso vale per il manganese. Comungque, in
prima approssimazione, queste azioni incrociate possono
cffettivamente ritenersi trascurabili, Quello che non bi-
sogna assolutamente trascurare & la variazione dei coef-
ficienti a seconda dei punti o delle curve del diagramma
cui essi si riferiscono.

Allarmati dal discorso del chimico-fisico {qui siamo
da capo a dodici), corriamo a raccogliere indiscrezioni
dalla donna delle pulizie, la quale ci conferma che, ri-
mescolando nelle carte gettate nel cestino dal chimico-
fisico, non le & mai capitato di leggere sigle come CE,
ma sigle leggermente pitt complicate la cui chiave il
chimico-fisico tiene in un cifrario attaccato sulla parete
dietro la sua scrivania,

— CEE: carbonio equivalente all'eutettico stahbile (va-
lido per la retta E'C'F'). La seconda E sta per eu-
tettico.
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1 1
coefficienti: CEE=%C+ — %S4+ — %P =

32 3
BC+031- %8 +033%P

— CEW: carbonio equivalente all'cutettico metastabi-
le (valido per la retta ECF). La lettera W sta per
white = bianco.

1 1
coefficienti: CEW=%C+ — %3+ — %P =
9 3,5
% C+0,11-9%8 +027-%P

— CEL: carbonio equivalente sulla curva di liguidus
dell’austenite (valido per la curva BC'). L=l
quidus.

1 1
coefficienti: CEL= % C+ — % 584+ — %P =
4,3 2

% C+4022-%3 +050-%P

— CEG: carbonio equivalente sulla curva di saturazio-
ne del liquido in grafite (valido per I curva C'D"),
G = grafite.
1 1
coefficienti: CEG =% C+ — %S4+ — %P =
3 3

%BC+033-%54+033-%P

— CES: carbonio eguivalente sulle curve di solidus ¢
di saturazione dell'austenite (valido per la curva
IE'S"), § = solidus e saturazione,

1 1
coefficienti: CES = % C+ — %S+ — %P =
g4 3.3

% C 4 0,12-% Si + 0,30-% P

Siamo a cavallo, abhiamo i coefficient! per tutte le
cutve che interessano la solidificazione della ghisa, At
tenzione, quindi, a non commettere l'errore (diffusis-
simo perché non & facile capire bene il significato di at-
tivith e quindi di carbonio equivalente) di usare coef-
ficienti non specifici per una data trasformazione. Nulla
vi & di pill errato dc]fl):.nsarc sempre gli stessi coefficienti
{per esempio CE=%C+ 033-9%Si+ 033-%P,
che si ritengono validi per tutte le stagioni); significhe-
rebbe considerare che I'attivith del carbonio sia in grado
di seguire sempre la stessa legge, in ghisa liquida ed
in ghisa solida, con poco o tanto carbonio. Ovvero
considerare che la capacita lavorativa della squadra di
10 uomini sia la stessa quando essi si trovino a lavorare
all'aria, sott'acqua o bloccati all'interno di un iceberg.

La salurazione in grafite dell'austenite eutettica

Ci pare gia di sentire i commenti di quelli che si ri-
tengono piu introdotti nel campo, dopo aver letto le
5 diverse formule per il calcolo del carbonio equivalente:
bah, tutte sciocchezze, finezze inutili di quegli acchiap-
panuvole dei chimico-fisici,

Ci dispiace, ma dobbiamo difendere il nostro amico
chimico-fisico in questo caso. Primo, perché abbiamo
promesso di non chiamarlo pili acchiappanuvole; secon-
do, perché ha ragione. Lo dimostreremo con un esem-
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pio al termine del quale ci si accorgerd che, se non si
usano i giusti coefficienti del carbonio equivalente, si
pud credere di essere dei fonditori di ghisa ed invece

si & dei fonditori di acciaio.

Il valore della saturazione in grafite dell’austenite
eutettica (punto E’), ha un’importanza fondamentale.
Diciamo fondamentale e ci si deve credere perché in
esso sta tutto il nostto mestiere di fonditori di ghisa.
Lo abbiamo pia derro, la differenza tra ghise ed acciai
sta nel farto che le une, arrivate al punto E' hanno
ancora un poco di carbonio disponibile per dare luogo
alla reazione eutettica, gli aluri questo carbowio in pii
non hanno mai.

Nelle leghe Fe-C al punto E’ compete una concentra-
zione di 2,119 C. Cid vuol dire che, se nella nostra
lega liquida avevamo pitn di 2,119 C, a queste punto
della solidificazione ¢ avanza un poco di carbonio per
dare luogo alla formazione di eutettico: siamo ciog dei
fonditori di ghise, Se nel liguido avevamo un carbonio
T 7" ° ) fonditori di acciaio. Quale & la

a fonderia di ghisa e la fonderia

ciaio ha un forte ritiro, la ghisa
. . he si separa all'eutettico compen-
sa con il suo passaggio da soluzione (condizione in cui
occupa uno scarsissimo volume) a solido ben formato,
il ritiro della matrice ferrosa, Quindi 'esatta determi-
nazione del valore di saturazione in grafite dell'austenite
& fondamentale per stabilire quanta grafite parteciperd
alla solidificazione eutettica e quindi all'eliminazione del-
la contrazione della matrice ferrosa che & quella che pro-
voca il ritiro. In una lega Fe-C con 3% C abbiamo che
la quantitd di grafite eutettica & pari a 3 —2,11 =
0,899,

E in una ghisa, dove tantl sono gli elementi presenti
oltre a carbonio e silicio, come si fa a calcolare il grado
di saturazione in grafite dell’austenite eutettica? Non
vale pil il concetto del 9% C, ma quello del CE; atten-
zione perd, non quells di un generico CE, ma quello
del CES. Non ne siete convinti? Facciamo un esempio
banale.

Arturo fonde una lega con 1,5% C e 2% 5i. Vuole
sapere se & un fonditore di ghisa od un fonditore di
acciaio. Uno pratico di fonderia gli applica Pequazione
genetica di calcolo del CE:

1
CE=15%C+ —-2%3i= 216
3
e gli dice che & un fonditore di ghisa perché 2,16 & su-
periore a 2,11.

In realed, fidatevi, Arturo & un fonditore di acciaio,
perché la sua lega ha un carbonio equivalente da cal-
colarsi cosi:

1
CES=15%C+ —2% 8i = 1,74
8.4

e 1,74 & inferiore a 2,11.

Visto? Se non si usano bene i coefficienti del acarbonio
equivalente, si pud anche finire in galera per sostitu-
zione di persona: ci si fa passare per fonditori di ghisa,
mentre si & solo dei fonditori di acciaio.

A parte gli scherzi, ad usare male il CES si corre il
rischio di non calcolare bene il ritiro e sovradimensio-
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Tabella XIV - Cox

raz

(=) valore medio m’,

nare le materozze. Per questa ragione, diamo in tab, XIV
una raritd: i coefficienti degli elementi pit diffusi in

fonderia per il calcolo esatto del CES.

Chissi che questa tabella non faccia risparmiare un
poco di ghisa delle materozze? Se cosi fosse, dobbiamo
proprio ammettere che era ingiusto chiamare acchiap-
panuvole il chimico-fisico.

Un primo uso prauvu wen anans: wemtica

Questi chimicofisici ¢i sono diventati proprio sim-
patici. Poveretti, anche loro in fondo in fondo danno
una mano a noi fonditori, Chi avrebbe mai detto, die-
tro a quegli occhiali batte... un pistone quasi simile al
noastro.

Ormai ci & tutto chiaro, basterd entrare nel diagram-
ma Fe-C con il giusto valore del carbonio equivalente
ed ottenere i dati validi per una ghisa di qualsivoglia
complessitd. Siamo riusciti a rappresentare, su un piano,
lo spazio a « n « dimensioni; noi, che noa siamo altro
che dei poveri fonditori, Ci si allargano cuasi le staffe
del petto.

Se non abbiamo davanti il diagramma di stato, o se
vogliamo dati molto pil precisi di quelli ricavabili gra-
ficamente, possizmo far uso delle seguenti equazioni per
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calcolare temperatura o carbonio equivalente sulle cur.
ve che interessano la solidificazione dells ghisa (tuti
i valori di temperatura ricavabili dalle equazioni sono
espressi in *C),

a - Curva BC': liquidus dell'austenite =

Ta = 1.625 — 113-CEL

1 1
CEL=%C+4+—-%35 + — %P

4,5 2

H

(31 (*)

b - Curve IE': solidus dellaustenite
Tas = 1.528,4 — 177,9-CES
CES = % C 4 —%§ +i-%P
B4 33
¢ - Curva C'D': saturazione del liquido in grafite *
Ta, = —505,8 + 389,1.CEG
1 1

CEG=%C+ —-%5i 4+ — %P
3 3

d - Pumto C': eutettico stabile
Te= 1154+ 5-% 5 4+ 1,4-% Ni —
—5-% Mn 4+ 8,1-% Al
e - Punto C: eutettico metastabile *
Te= 1104 + 98- (% C—123%S5i—3-%P) [7]

Con le nostre nuove conoscenze il diagramma di stato
di fig. 75 pud ormai, per le curve BC', IE', C'D' ¢ per
i punti C e C', considerarsi un diagramma ferro-carbo-
nio equivalente. Perché i disgramma di fig. 75 sia ap-
plicabile alle ghise, !Ms'f:: rola mm&mre nelle ascisse la

[4]

[5]

[e]

dicitura 96 C com la d ~ o 550 CON
i valori di carbonio ¢ coeffi-
cienti specifici di ognu i 5 vo-
gimno ottenere indican___ ___ civr che

si & detto sino ad ora in questa parrc del C.a[;quu & rias-
sunto in queste poche parole in corsivo.

A completamento del tutto accenniamo brevemente ad
un parametro che, in concorrenza con il carbonio equi-
valente, va per la maggiore nella letterarura tedesca:
il grado di saturazione eutettica, Sc. In realed, si rrarta
di uno stretto parente del carbonio equivalente; ['uno
(CE) & un valore assoluto, l'altro (S¢) & un valore
relativo,

Il grado di saturazione eutettica di una generica ghi-
sa & dato dal rapporto tra la concentrazione reale in car-
bonio della generica ghisa (% C) e la concentrazione
in carhonio che quella stessa ghisa avrebbe se ipoteti-

camente fosse eutettica (% Cau).
% C

Se=—— [8]
¥ Cem

(*) Non ¢ si deve precorupare se per queste equasioni sperimen-
tali s trovano in altri testi, o sddirittura in questo stesso fbro, valori
diversi dei cocfficienti. Si tratta, ripetiame, di equazioni sperimentali
sopgette & continui  perfezionamentl, T valor da noi riportati lﬂﬂD
quelll cui oggl dinmo maggior affidamento. A titolo di esempio ripor-
tismo 3 diverse cquazioni di Taw
= Ty = 1664 —124.CEL CEL = % C + % 5i/4 + % P/2
— Ty =1660—120.CEL, CEL=%C+ %5i/4 4+ %P2
— Ty = 1638 —103.CEL CEL= 'JEIE+ %S4+ ®mEP2
— Tu=1866—1M-CEL CEL=9C 4 % 5/4 4+ ®P/2
— Ty = 1560 — 97.CEL CEL = % C + % 5i/4

LI
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% C si ricava dall'analisi della generica ghisa, % Cau
si ricava dalle formulette del caleolo del carbonio equi-

valente al punto eutettico.

Per le ghise grigie: CEE = 4,27 = %C.u.+|]31*

+9b 8i 4 0,33% P... (tueti gli altri coefficienti sono in
tab, XIII) da cui % Cew = 4,27 —0,31-9% 51 — 0,33
8 P...

Per le ghise bianche: CEW = 4,30 = % C.; + 0,11
G651 4+ 027-% P da cui W Cow = 4,30—0,11-%
Si—027-% P,

Basterd sostituire nella [8] i wvalori di 9% Cau per
ottenere ['esatta formula di Sc per le ghise bianche e per
le ghise grigie.

Il valore del carbonio equivalente & molto meno astrat-
to di quello che potrebbe sembrate ad un analista chi-
mico (il quale & abituato ad avere a che fare con con-
centrazioni reali di carbonio). Infatti, qualsiasi strumen-
to di misura (come l'analizzatore termico o Tectip) che
lavori in funzione delle curve del diagramma di stato,
nel caso di una ghisa non ci fornird pit dati di tempera-
tura relativi ad una concentrazione di carbonio reale,
ma dati che sono funzione dei valori assunti dal carbo-
nio equivalente,

Questo dato di fatto & allo stesso t
taggio ed uno svantaggio. E uno svanta
analizzatore termico non potrd fornirc il
bonio realmente presente. E un -mma,ggin PELLLIE Wi
nelle ghise, entro certi limiti di concentrazioni recipro-
che di carbonio e di silicio, molte delle caratteristiche
metallurgiche e meccaniche dei getti non sono pilt in
funzione del carbonio totale presente, bensi del carbo-
nio equivalente,

A titolo di esempio, in fig. 77 & riportato I'andamen-
to di aleune caratteristiche di getti, inoculati e non, in
funzione del valore del carbonio equivalente. Questi dia-
grammi sono riportati qui a puro titolo di esempio,
perché i veri diagrammi strutturali e meccanici saranno
forniti nei Capitoli relativi alla pratica di fonderia. Essi,
esibiti qui, servono solo a fornire una certa idea della
importanza che & insita nel concetto di carbonio equi-
valente.

Da qui l'importanza di considerare bene come ['ana-
lizzatore termico ci fornisce il valore del carbonio equi-
valente, per evitare crrori molto facili quando non si
conoscono a fondo i principi secondo i quali certi stru-
menti forniscono i dati.

La determinazione del carbonio equivalente

In fig. 78 & riportate un esempio di curva di apalisi
termica di una ghisa ipocutettica. 5i tratta di una curva
non piti schematizzata, come in fig. 53, ma di una curva
simile a quelle che possiamo rilevare nella pratica di
fonderia,

Sulla curva di analisi termica si possono rilevare 4
punti singolari: A, B, C ¢ D. Ognuno di questi punti
rappresenta un cambiamento della legge di raffreddamen-
to della ghisa, dovato all’emissione di quantitd di calore
messe in gioco da 4 diverse trasformazioni:

— Trasformazione A: solidificazione dell'austenite pri-
maria: ghisa liguida ipoeutettica— austenite prima-
tia 4 liquide

CONTINUA
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Fig. 78 - Curva di analisi termica i una ghisa ipocutettica,

TEMPO

Si tratta della deviazione termica dovuta alla tra-
sformazione monovariante che inizia in corrispon-
denza della curva BC' del diagramma di seato e -
nisce alla temperatura eutettica. In funzione del car-
bonio equivalente, la temperatura ideale di questa
trasformazione (T) = Ta) wvaria secondo ['equa-
zione [3].

Trasformazione B: solidificazione dell'eutettico sta-
bile: ghisa liquida eutettica — austenite eutettica +
grafite eutettica.

Si tratta dell'arresto termico in corrispondenza del.
la trasformazione zerovariante descritta dalla retta
orizzontale E'C', In funzione della composizione, la
temperatura ideale Tz alla quale avviene questa tra-
sformazione varia secondo 'equazione [6].

Trasformazione C: solidificazione dell’cutettico fosfo-
roso: ghisa liquida ricca di impurezze — austenite +
FeiC + FedP.

Benché il fosforo sia completamente solubile nel
ferro sino al 2,5% (diagramma binario Fe-P sulla si-
nistra della fig, 793, durante la solidificazione di ghi-
se industriali con tenori di fosforo superiori a 0,079,
st possono verificare delle segregazioni e, quindi, de-
gli arricchimenti in fosforo delle ultme porzieni di
liquido da solidificare, tali da far precipitare l'eutet-
tico termario {austenite + cementite < fosfuro di

-
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ferro) alls temperatura ideale Ty = 950 °C ( dingram-
ma termatio di fig. 79). Questo ewiettico ternardo
prende il nome di sieadite ¢ 8 pud nowre (fig. 80)
come isole nelle mone ultime solidificate (pomt di
giunziope &i dendriti o di celle aneteiche).

L'mpetta dell'eutettico fosforcso ternario & mal-
to aimile & quello a pelle di rdo dells ledeburite;
ma, con alcuni accorgimenti, ¢ possibile distinguere
le 2 fasi. Uno di questi accorgimenti, per le ghise
perliziche, & malto semplice. Le lamelle di cemen-
tite [hianche) dells perlive formano un tutt'uno con
la cementite eitettica [bianca) della ledeburite, per
cui l'eutetties metastabile non viene a trovars dell-
mitato de upa linea netta di confine mei confront
della perlice. In fig. 80, bnvece, si pud notsre come
ls parce bisnca della steadite (miscels di carburo
e o fosfuro) sis scparata da una linea nemn con-
tinua dalla matelee perlitica, anche laddove dquesta
& costimuita da lamelle bianche di cementite,

In aloani casi areesto C fappresentare una
reszione cutettica foaforosa ia: ghisa liquida
con impurerze — austenite 4 Feal; in.g.u:hu caso
ls temperature T & pard circa & 1005 *C,

Mells ﬁg. 81a & ripormaw Vespetio dell'cutertioo
fosfososo binario; mentre nella fg. 81b & dHportato,
per lo stesso eutettico, un altro wruecs per differen-
giarfo dalls ledsburite. In Bg. 81b & riportsts la
stessa zona di Hg. &la, araccata perd con ipohromito
di sodio invece che con Nital, L'sttacos con ipobro-
mito di sodio & in grado di colorare il foshero di
ferro e non la cementite di una eventuale ledebirite.

MNelle zone dove :ump-r1: l'eistensico fosforoso
generalmente presente un altro com e Frutio-
rale delle ghise, il quale deriva ‘esso dall’arric-
chimento in impureszze del liquido: il ;nlf.'l.:l-n di man-
grnete. (luesto componente appare di solito come
inclusione i forma romboedrica di colore grigio ez
gurting |sono indicate anche in fg. 81). In hg. 82
& tiportato 'a di upa inclusione di MoS come
i elevato ingrandimento. [ puntine
scuro al centro del momboedre & il mucles attorno
al e il salfuro &l & andato sviluppando. Questo

come anche il solfuro di manganese, hs una
impartansa fondamentale, come vedremo al momen-
te oppormane, nells nocleazione dell’cutettico stabi-
le. Esso & costituito da un silicoalluminsto di caleio.

CONTINUA
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U'importanza della metallurgia

Ottava parte

Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o
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— Trasformazione D: formazione dell’eutettoide:

austenite —> ferrite 4 grafite
o
—> ferrite + cementite

Si tratta dell’arresto termico in corrispondenza del-
la trasformazione zerovariante descritta dalla retta
orizzontale K’ (o SK).

La variazione della temperatura T4 di questa tra-
sformazione in funzione del carbonio equivalente &
pit difficilmente descrivibile, perché si tratta di una
trasformazione allo stato solido. Per questa ragione
Pargomento sard dettagliatamente trattato nella par-
te del Capitolo riguardante Le crisi. In questo para-
grafo possiamo solo dare un’indicazione pratica che
potrebbe tornare molto utile, come vedremo, per de-
terminare la percentuale di silicio presente nella ghi-
sa e quindi, dal valore del carbonio equivalente ri-
cavato dalla trasformazione A (vedremo subito co-
me), ottenere dall’analisi termica anche il valore del
carbonio totale presente nella ghisa. L’indicazione &
la seguente: per l'elaborazione di ghise standardizza-
te in analisi (soprattutto non vi devono essere va-
riazioni di manganese e nichel che, come vedremo,
modificano di molto la temperatura dell’eutettoide)
si pud considerare che ogni 1% Si comporta I'innal-
zamento di circa 35+40°C della temperatura dello
arresto eutettoidico.

Stabilite quali sono le trasformazioni descrivibili con
punti singolari a mezzo dell’analisi termica, vediamo qua-
li di esse possiamo sfruttare per calcolare il valore del
catbonio equivalente delle nostre ghise.

Per le ghise ipoeutettiche abbiamo la trasformazione
A, solidificazione dell’austenite primaria, la cui tempe-
ratura di inizio, Ty = Tai, & direttamente collegata, at-
traverso I'equazione [3], al variare del carbonio equi-
valente:

T; = Taw = 1.625 — 113-CEL

Bastera quindi ricavare dalla curva di analisi termica
la temperatura Ty, per ottenere il valore del carbonio
equivalente attraverso I’equazione:

1.625 — T,
CEL = [91

113

La termocoppia dell’analisi termica fornisce i milli-
volt che con le tavole di conversione riportate in tab. X
si possono trasformare nei °C che corrispondono alla
Ti. Con Pequazione [9], infine, si ottiene il valore del
carbonio equivalente.

Con lo strumento commerciale Tectip il valore in mil-
livolt, che entra nel registratore dalla termocoppia, & au-
tomaticamente trasformato in carbonio equivalente gra-
zie ad un fattore moltiplicativo ricavato attraverso la
graduazione della carta diagrammata (il rotolo di carta
compie ciot le operazioni della tab. X e dell’equazione
[9D).

A questo punto, per avere la misura esatta del car-
bonio equivalente di ghise grigie ipoeutettiche con I’ana-
lizzatore termico, occorrerd che siano verificate le se-
guenti condizioni:

a - devono essere eliminati gli errori dello strumento;

b - occorre che linizio della trasformazione A avven-
ga senza alcun sottoraffreddamento.

o\

Gli errori di cui alla prima condizione possono esse.
re i seguenti:

a - la saldatura della termocoppia & difettosa;
b - lo zero dello strumento & spostato.

Queste cause di errore possono essere eliminate con
il seguente trucco. La temperatura T, dell’arresto eutet-
tico, per una ghisa di una certa composizione, & una co-
stante che non dipende dal contenuto di carbonio to-
tale. Possiamo, quindi, determinare il carbonio equiva-
lente, oltre che dal valore di Ty, anche dalla differenza
Ti - T, Con questo secondo sistema, se ammettiamo che
Perrore sullo zero del potenziometro e quello sulla sal-
datura vanno ad inficiare allo stesso modo le 2 misure di
temperatura, veniamo ad eliminare con la sottrazione i
2 errori sistematici dovuti allo strumento (quelli ca-
suali non si eliminano, anzi si sommano).

Un’equazione, che permette il calcolo del carbonio
equivalente in funzione della differenza tra le 2 tempe-
rature, & la seguente %:

Ti —T: = 603,037 — 145,048 -CEL [10]

Ad ogni modo noi consigliamo di crearsi una cutrva
di taratura personale, per ogni classe di ghise elaborate,
giacché il valore di T> non & facilmente generalizzabile
a tutte le fonderie, dipendendo esso dalla composizione
base e dalle modalita operative di ciascuno (inoculazio-

ne o meno, surtiscaldo, tempo di attesa, tipo di carica,
temperatura di colata).

Gli errori di determinazione del carbonio equivalen-
te dovuti alla causa di cui al punto b), sottoraffredda-
mento dell’inizio solidificazione dell’austenite primaria,
sono di pi difficile eliminazione; anche se con qualche
accorgimento, come vedremo, possono essere messi sot-
to controllo.

Prima di patlare di questi ultimi giochetti con I’ana-
lisi termica, dobbiamo fare una precisazione. Qualcuno
potrd chiedersi, infatti, perché insistiamo tanto su que-
sto argomento. In fin dei conti gli apparecchi commerciali
sono estremamente semplici e senza tante storie forni-
scono il valore di CE. Noi parliamo a fondo dell’analisi
termica per 3 ordini di ragioni:

1 - per questioni esplicative;

2 - perché & facile usare male gli apparecchi commer-
ciali;

3 - perché da essi si & usi ricavare un solo dato utile;
mentre, avendo esatte cognizioni di base, si posso-
no ottenete decine di indicazioni utili che non sono
indicate sui libri di testo n& tantomeno sui ma-
nuali di istruzioni.

Cominciamo con le questioni esplicative. L’uso pra-
tico dell’analisi termica e 'invenzione dei trucchi ad essa
legati sono lo strumento migliore per controllare quanto
si & capito del diagramma ferro-carbonio e pet introdut-
re Pargomento centrale di questa parte: la solidificazio-
ne. Chi scrive non ha mai usato il Tectip, non ha mai
letto un manuale di istruzioni, ne ha visti solo 1 o 2
a non meno di 10 passi di distanza. Ciononostante, at-
traverso una certa praticaccia di nozioni di base, pud
individuare i suoi limiti, le sue possibilita di errore e la
eventualitd di sfruttamenti ulteriori, meglio di chi que-
gli apparecchi li usa automaticamente tutti i giorni.

Il secondo genere di ragioni (facilitah di commettere
errori) deriva dal fatto di aver sentito in una fonderia
che la solidificazione dell’eutettico si realizzava a CE =
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5,5 (lavoravano con lo zero dello strumento evidente-
mente spostato), e che la loro ghisa con CE = 3,9 pre-
sentava dei ritiri pazzeschi (in realtd era a CE = 2,7
a causa dello spostamento dello zero).

Il terzo tipo di ragioni (usi ulteriori) avremo modo
di controllarlo lungo tutto il Capitolo.

Stavamo parlando delle cause di errore dovute al sot-
toraffreddamento della temperatura Ti. Le curve del dia-
gramma di stato, come i valori ottenibili dall’equazione
[3], rappresentano le condizioni ideali di un raffredda-
mento estremamente lento; condizioni di raffreddamen-
to che non si realizzano certo all’interno delle formette
di analisi termica. Per questa ragione, molto probabil-
mente, linizio della solidificazione dell’austenite prima-
ria avverrd, in condizioni reali, alla temperatura 1%, in-
feriore alla temperatura T;. La differenza T, — T’ si
chiama sottoraffreddamento dell’austenite primaria. In
fig. 83 & schematizzato U'errore che noi commetteremmo
qualora invece della temperatura T; misurassimo la T’;.
Quanto pitt & grande il sottoraffreddamento, tanto mag-
giore sara lerrore commesso (si noti che & un errore
in eccesso, misuriamo cioé un carbonio equivalente su-
periore a quello reale).

Pur non conoscendo il Tectip, non crediamo che il
costruttore abbia tabulato delle conversioni T°;— CE
gia corrette per il sottoraffreddamento legato alla velo-
cita di raffreddamento imposta dalla geometria della
formetta in sabbia per anime che costituisce il bicchiere
con termocoppia in cui si versa la ghisa. Comunque, an-
che se lo avesse fatto, avrebbe eliminato solo una com-
ponente del sottoraffreddamento (quella legata alla ve-
locitd di raffreddamento) e non le altre che dipendono
dalle condizioni operative diverse da fonderia a fonde-
ria (surriscaldo, presenza o meno di un trattamento di
inoculazione, elementi in lega, storia della ghisa, tempo
di attesa, temperatura di colata), le quali ovviamente
non sono prevedibili a priori in sede di progettazione
di un apparecchio.

Lerrore sul sottoraffreddamento, inoltte, non pud es-
sere neppure eliminato ricorrendo alla differenza tra le
temperature T°; (austenite) - T’ (eutettico) perché,

come vedremo al momento opportuno, il sottoraffred-
damento dell’austenite e quello dell’eutettico sono 2 co-
se completamente diverse.

Comungque, scartabellando tra le nostre conoscenze di
base, possiamo escogitare 2 trucchi per limitare l'errore
dovuto al sottoraffreddamento di Ti. Essi sono:

a - interpolazione grafica per avvicinarsi il piti possi-
bile al valore ideale di Ti;

b - criterio di giudizio per dire se il sottoraffreddamen-
to, e quindi Perrore sul CE, & piccolo o grande,

Il ptimo sistema & schematizzato in fig. 84 e con-
siste nel rilevare nella maniera pilt esatta possibile il va-
lore della temperatura alla quale l’analisi termica inizia
a deviare dalla legge di raffreddamento del liquido. Que-
sta temperatura si tileva meglio, tracciando il prosegui-
mento della retta del liquido oltre l'inizio della singola-
rita dovuta all’inizio della solidificazione dell’austenite
primaria.

1l critetio di giudizio di cui al punto b) consiste in
questo. Sappiamo perfettamente che la solidificazione
dell’austenite primaria & una trasformazione monovarian-
te, il che vuol dire che essa non comporta un arresto,
ma solo una deviazione nell’andamento della tempera-
tura nel tempo. Se nonostante cid, al punto A si ha un
breve arresto, cosa vuol dire? Vuol dire esattamente
che ci & stato un certo sottoraffreddamento e, quanto
pill & esteso I’arresto, tanto pitt & grande il sottoraffred-
damento di Ty. Questo avviene perché, quando in un si-
stema (la ghisa liquida nel nostro caso) in cui dovrebbe
verificarsi una trasformazione (la solidificazione dell’au-
stenite) si supera la temperatura alla quale questa tra-
sformazione, termodinamicamente, si dovrebbe realizza-
re e ci si trova quindi in condizioni di sottoraffredda-
mento, la trasformazione, una volta innescatasi, si svi-
luppa in maniera rapidissima sino al grado di avanza-
mento che compete alla temperatura alla quale si &
giunti. Dopo, prosegue pili regolarmente.

Questo iniziale rapidissimo sviluppo della trasforma-
zione comporta lo svolgimento di una certa quantita di
calore concentrata in un brevissimo lasso di tempo, tale
da far arrestare la discesa della temperatura anche lad-
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Fig. 83 - Errore dovuto al sottoraffreddamento dell’austenite primaria
nella misura del carbonio equivalente a mezzo dell’analisi
termica.
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ig. 84 - Schema di interpolazione di curve di analisi termica.
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dove la regola delle fasi non lo prevede. Laddove, invece,
Parresto della temperatura & previsto dalla regola delle
fasi, si pud giungere ad una risalita della temperatura
durante lo svolgimento della trasformazione (recalescen-
za). Questo si pud gid notare osservando larresto dello
eutettico in fig. 84.

Nel caso di una trasformazione monovariante come
quella dell’austenite primaria, il tratto di arresto sara
maggiore quanto maggiore & il sottoraffreddamento. Da
qui il criterio qualitativo per giudicare P'attendibilita del-
la nostra determinazione del carbonio equivalente,

E inutile aggiungere che la valutazione dell’entitd del
gradino A pud costituire un criterio di giudizio anche
della pratica fusoria e dei trattamenti fuori forno nei
confronti della solidificazione dell’austenite primaria, un
tipo di solidificazione che, benché porti alla realizzazio-
ne dell’ossatura del getto, & ancor oggi troppo sottova-
lutata rispetto a quella dell’eutettico.

Nella fig. 84, sotto il gradino eutettico, ¢ riportato
anche un piccolo accorgimento che consente di valutare
approssimatamente la percentuale di austenite primaria
(propotzionale al segmento a-c) e di eutettico (propor-
zionale al segmento c-e) che saranno presenti nel nostro
getto.

Ormai sappiamo abbastanza sulla determinazione del
catbonio equivalente nelle ghise ipoeutettiche (sia gri-
gie che bianche perché la curva BC’ & comune ad en-
trambe ), non ci resta che vedere se con I'analisi termica
riusciamo a veder qualcosa anche nel caso delle ghise
ipereutettiche,

Abbiamo detto in precedenza che la solidificazione
della grafite primaria non provoca un effetto termico
cosi marcato da determinare un netto cambiamento di
pendenza nelle curve di analisi termica rilevate con una
normale apparecchiatura.

Ciononostante, esperti di analisi termica 2 affermano
che vi sia una rientranza particolare in corrispondenza
della separazione di grafite primaria (fig. 85). 1l rileva-
mento di questa temperatura (TcL) pud permettere di
determinare il carbonio equivalente attraverso le equa-
zioni gia note:

ToL = —505,8 + 389,1-CEG

1 1
CEG=%CH+ —%Si+— %P
3 3

Un trucco pit diffuso, che consente la determinazione
del carbonio equivalente in ghise grigie non eccessiva-
mente ipereutettiche, & quello di ottenere la solidifica-
zione bianca all’interno del crogiolino con termocoppia
usato per l'analisi termica. La solidificazione bianca si
ottiene mediante una vernice a base di tellurio (& un
fortissimo carburigeno) spruzzata sulle pareti del cro-
giolo. Cosa otteniamo con la solidificazione metastabile?
Lo capiremo meglio con un esempio. Abbiamo una ghi-
sa ipereutettica di analisi 4% C e 2% Si, CE =4 +
0,33-2 = 4,66. Se facciamo solidificare bianca questa
ghisa, mentre determiniamo la curva di analisi termica,
avremo che lo strumento non lavorera pitt con la for-
mula del CEG, ma con quella del CEW e cio¢ CE = 4
4 0,11-2 = 4,22, La ghisa grigia ipereutettica, se co-
stretta a solidificare bianca, diventa ipoeutettica e quin-
di dard un segnale in corrispondenza della separazione
dell’austenite primaria. Potremo cosi tornare alle moda-
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Fig. 85 - Analisi termica di una ghisa ipereutettica.
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lita di calcolo del CE gii note per le ghise ipoeutettiche.
Attenzione, perd, ad usare la formula del CEW se, noto
il silicio, si vuole calcolare il carbonio totale. Questo
esempio pud essere stato indicativo soprattutto pet colo-
ro che ancora non erano convinti che l'analisi termica
lavora sui valori del carbonio equivalente e che per ogni
trasformazione occorre usare i coefficienti opportuni. Se
non avessimo fatto cosi, in questo caso, avremmo avuto
una ghisa ipereutettica che avtebbe cominciato la sua
solidificazione con la separazione di austenite primaria.

A questo punto conosciamo quasi tutto sulla deter-
minazione del carbonio equivalente a mezzo dell’analisi
termica. Questo valore, come abbiamo visto dagli esem-
pi di fig. 77, & abbastanza importante per controllare
la corrispondenza tra la ghisa elaborata e le caratteri-
stiche meccaniche e metallurgiche che desideriamo ab-
biano i nostri getti. Non ci dispiacerebbe comunque se,
accanto al valore del carbonio equivalente, I’analisi ter-
mica ci fornisse anche i valori assoluti della concentra-
zione di carbonio e silicio, presenti in lega.

Il fatto che il Tectip sia venduto come misuratore
di solo carbonio equivalente, e non di valori assoluti
di carbonio e silicio, fa subito capire come non sia
semplice ottenere questi ultimi 2 parametri dalla curva
di analisi termica. E infatti non lo & Perd, con un
poco di buona volontd e con una produzione abba-
stanza standardizzata in analisi della ghisa, tutto & pos-
sibile.

Come vedremo meglio nella parte riguardante Le
crisi, il silicio & un elemento alfageno, un elemento cioé
che allarga il campo di esistenza del ferro o. Nelle ghise
questa azione si traduce in un innalzamento della tem-
peratura di trasformazione eutettoidica (austenite y —>
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ferrite o + grafite o cementite). Anche altri elementi,
soprattutto nichel e manganese, esplicano una marcata
azione sulla temperatura eutettoidica, Oltretutto 1’azio-
ne di manganese e nichel & opposta a quella del silicio,
essendo questi due elementi dei forti gammageni (ciot
stabilizzatori del ferroy). Cosi Ni e Mn abbassano la
temperatura dell’eutettoide: all’incirca ogni 1% Ni ab-
bassa la T4 di 19°C, mentre ogni 1% Mn Pabbassa
di ben 51°C.

Se noi, perd, produciamo ghise abbastanza standar-
dizzate nei valori di nichel e manganese, possiamo sup-
porre che le oscillazioni intorno a Ts siano dovute uni-
camente a variazioni nel contenuto di silicio.

Si tratta, quindi, di stabilire la Ts della nostra ghisa
in corrispondenza di una ben precisa concentrazione
di silicio (occorre fare Ianalisi per via chimica di
qualche campione di Tectip); e poi, dalle sue oscilla-
zioni intorno al valore cosi individuato, risalire alle
variazioni di concentrazione del silicio eventualmente
verificatesi, tenendo presente che per ogni 1% Si la
Ts si innalza di 35-+-40°C. Per ottenere comunque
una maggior sicurezza sul collegamento T;<> % Si sa-
rebbe bene fare una curva di taratura della Ty in fun-
zione di variazioni progressive del tenore di silicio del-
la ghisa base (*).

Una volta effettuata la taratura, ricavando il valore
del silicio dal valore di T, si calcola il tenore del car-
bonio totale, servendosi dell’opportuno valore di CE
calcolato con la Ti.

Una annotazione aggiuntiva a riguardo & la seguente.
Pud darsi che con una normale formetta per mante-
nere la ghisa durante le determinazione della curva di
analisi termica, il tempo necessario ad ottenere la tem-
peratura T, sia troppo lungo, o I’andamento della di-
scesa di temperatura sia cosi appiattito allo stato solido
da rendere difficile il rilevamento dell’arresto eutetto-
idico. In questo caso & bene mettere intorno alla for-
metta una conchiglia di rame, magari raffreddata ad
acqua.

Se, infine, la T4 esce fuori dal campo di misura del
potenziometro, basterd inviate in parallelo al segnale
di entrata della termocoppia un certo numero costante
di millivolt in maniera tale da far rientrare il segnale
in scala (si faccia la taratura in corrispondenza dei
millivolt della trasformazione eutettica).

Per concludere questo chilometrico, barbosissimo pa-
ragrafo, riportiamo in tab. XV alcune indicazioni wutili
circa i limiti di impiego dei tipi di termocoppie di cui
sono dotate in genere le formette di analisi termica.

Abbiamo terminato la prima metd di questa parte
del Capitolo riguardante La nmascita. Sono stati affron-
tati in essa i problemi dell’azione dei vari elementi,
che possono essere presenti in una ghisa, sulle curve
del diagramma di stato che interessano la solidificazione.

Prima di chiudere questa Carbon Eguivalent Story,
vogliamo fare una puntualizzazione. Il concetto di car-
bonio equivalente & unico e per rappresentarlo & giusto
usate un solo simbolo: CE. Quando usiamo dei simboli

diversi (CEE, CEW, CEL, CEG, CES) non sottinten-

(*) Non occorre fare I'analisi del silicio per via chimica, basta fare
quella del carbonio per combustione e da questo valore ricavare la
percentuale di silicio setvendosi della formula giusta del CE.
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Tabella XV - Limiti di impiego delle termocoppie.

Temperatura massima (°C)

Termocoppia

Servizio continuo Brevi esposizioni

1.600
1.400

Pt - Pt-10% Rh
Ni Cr - Ni legato

1.350
1.100
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diamo affatto che essi rappresentino carboni equiva-
lenti diversi: essi rappresentano sempre un concetto
unico. La terza lettera & aggiunta unicamente pet indicare

\

quale tipo di coefficiente si & usato per calcolare il CE.

Riassumendo, il carbonio equivalente rappresenta un
concetto unico (& un’attivitd termodinamica); quelli
che cambiano sono i coefficienti usati per calcolarlo, in
base alle particolari condizioni in cui si trova la no-
stra ghisa.

il piano di attacco della solidificazione

Iniziamo con questo patagrafo lo studio della soli-
dificazione, in condizioni reali, delle ghise.

Il getto di ghisa & un manufatto che acquisisce gran
parte delle sue caratteristiche all’atto della solidifica-
zione. Anche per un lingotto di acciaio la solidifica-
zione & abbastanza importante, perd non vi & dubbio
che esso, prima di diventare prodotto finito, subisce una
laminazione che rivoluziona completamente I’assetto im-
partito dalla solidificazione. Da qui la superiore impor-
tanza che la solidificazione riveste per le ghise.

Inoltre bisogna tener presente che, come si pud con-
trollare dal diagramma di stato, la solidificazione dell’
acciaio si riduce alla formazione di una fase primaria.
Nelle ghise, invece, abbiamo sempre (tranne che per
una lega perfettamente eutettica) la solidificazione di
una fase primaria (P’austenite o la grafite) e la solidifi-
cazione dell’eutettico. Quindi nelle ghise sono 2 i mec-
canismi (e sono molto diversi) che vanno affrontati
nello studio della solidificazione.

Come se cid non bastasse, leutettico stabile delle
ghise & estremamente complicato perché i suoi 2 com-
ponenti non sono entrambi metallici (laustenite & un
metallo, la grafite & un metalloide). Le difficoltd che
cid comporta possono essere evidenziate dal fatto che
lo studio della solidificazione di eutettici metallo-metallo
ha raggiunto traguardi abbastanza interessanti e, oggi,
si riesce in essi a comandare abbastanza agevolmente
la forma assumibile dai 2 componenti. Negli eutettici
metallo-metalloide, invece, il progresso fatto & scarsis-
simo e si stanno solo muovendo i primi passi verso un
approssimativo condizionamento della forma assumibile
dai 2 componenti (naturalmente non dimentichiamo il
fatto che i fonditori, senza sapere come, hanno saputo
ottenere pet caso la forma sferoidale della grafite eutet-
tica).

Se a tutto cid si aggiunge che le caratteristiche di
un getto di ghisa sono soprattutto influenzate dalla
forma delle interruzioni della matrice ferrosa costituite
dalla grafite, si ha un quadro esauriente dell’impot-
tanza della solidificazione. Esauriente ma non completo,




perché bisogna ancora aggiungere che leutettico pud
seguire sia il diagramma stabile che quello metastabile,
il che alla solidificazione pud dare luogo a 2 famiglie
di ghise completamente diverse: le ghise grigie e le
ghise bianche.

Dulcis in fundo: il 709% dei difetti che un getto di
ghisa pud presentare derivano dal processo di solidi-
ficazione.

Ecco perché noi consideriamo di avere sino ad ora
scherzato con le ghise; la parte fondamentale del Capi-
tolo & questa seconda metd de La Nascita, dedicata
alla solidificazione.

Data la difficoltd dell’argomento, sard bene preparare
un piano di battaglia, in modo da affrontare gli avver-
sari con ordine ed uno alla volta, altrimenti correrem-
mo il rischio di risalire in rotta le valli che abbiamo
disceso con tracotante baldanza.

Affronteremo prima, sotto il titolo macrosolidifica-
zione, 'argomento da un punto di vista generale, il
quale pud essere valido per un qualsiasi getto di una
qualsiasi lega. Quindi attaccheremo la solidificazione del-
Paustenite primaria, badando a non rimanere infilzati
nelle aguzze punte delle sue dendriti. Affronteremo, poi,
la pit grossa battaglia campale dell’intera guerra: lat-
tacco alla solidificazione dell’eutettico. Se supereremo,
svelandone tutti i segreti, questo agguetritissimo argo-
mento, chiuderemo da trionfatori le ostilitd, operando
una sommaria azione di rastrellamento sulla solidifica-
zione della grafite primaria. Siamo pronti? Coraggio
dunque, la battaglia comincia.

La solidificazione in generale

La solidificazione & quella trasformazione che inte-
ressa il passaggio dallo stato liquido allo stato solido.
Ad essa sono interessati 2 stati di aggregazione della
materia: stato liquido e stato solido.

— Stato liquido: fra i 3 stati di aggregazione della ma-
teria (gassoso, liquido e solido) lo stato liquido & di
gran lunga il meno conosciuto.

Nello stato gassoso si pud assumere che gli atomi
siano costituiti da sfere elastiche e che, almeno alle
basse pressioni, la distanza tra queste sfere sia cosi
grande (rispetto al loro diametro) da far ritenere
che non esistano intetazioni tra esse. Tale esempli-
ficazione dello stato gassoso ha permesso di ottenere
per esso, primo tra tutti, una serie di equazioni ma-
tematiche che ne descrivono il comportamento fisico
(leggi di stato dei gas di: Boyle-Mariotte, Gay-
Lussac, Charles, Avogadro, Van der Waals).

Nello stato solido, I’elevato grado di ordine nella
distribuzione degli atomi e la ripetitivitd costante di
questa distribuzione permettono di valutare in ma-

niera abbastanza precisa le interazioni cui & soggetto
ciascun atomo nel reticolo.

Nello stato liquido, invece, non si ha né una man-
canza di interazioni tra gli atomi (come nello stato
gassoso), né una loro distribuzione ordinata (come
nello stato solido), per cui esistono delle interazioni
tra gli atomi senza che queste possano essere facil-
mente definite. Allo stato liquido, "ambiente che cir-

N

conda ciascun atomo & pressocché diverso da quello
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che circonda un altro atomo, anche se suo simile.
Cosi, per affrontare lo studio dello stato liquido, ci
si serve, a seconda delle circostanze, di una rappre-
sentazione che in alcuni casi lo paragona ad un gas
addensato ed in altri ad un solido avente un ordine
limitato solo a brevissime distanze attorno a ciascun
atomo.

Anche per lo studio della solidificazione delle ghi-
se ci serviremo di entrambi gli schemi di rappresen-
tazione dei liquidi, a seconda del nostro tornaconto.
Potrd accadere cosi che, per spiegare il fenomeno
dell’ereditarieta, ci serviremo della struttura del li-
quido simile a quella di un solido con ordine a breve
distanza; mentre in passato ci & accaduto, nel caso

dellattivita, di considerarlo un gas denso (*).

La fusione, secondo la teoria con la quale si consi-
derano i liquidi come solidi a basso grado di ordine,
& rappresentata come una patziale distruzione dei le-
gami che tengono uniti gli atomi nel reticolo cristal-
lino. Questa distruzione procede sempre di pilt quan-
to pill aumenta la temperatura di surriscaldo del li-
quido. Per temperature di surriscaldo non troppo
elevate il liquido conserva ancora un certo ricordo,
come ordine a breve distanza, della struttura del so-
lido da cui proviene. E questa appunto la rappresen-
tazione del liquido che permette di spiegare, se esi-
ste, il fenomeno dell’ereditarieta.

— Stato solido: molto si & conosciuto dello stato so-
lido della materia da quando, con la diffrazione dei
raggi X, si & riusciti a vedere la distribuzione degli
atomi all'interno di esso. Si & potuto cosl notare
che i solidi possono essere cristallini (distribuzione
ordinata e ripetitiva degli atomi secondo uno sche-
ma o reticolo) ed amorfi (distribuzione disordinata
degli atomi). T solidi amorfi possono essere consi-
derati anche come liquidi ad elevatissimo coefficien-
te di viscositd (vetri). I metalli e le leghe sono
interessati solo allo stato solido cristallino.

Il passaggio liquido-solido avviene in 2 tappe: nuclea-
zione e crescita:

~— Nucleazione: una pianta, per crescere, ha bisogno
di un seme. Anche una nuova fase (il solido per
esempio) per iniziare a svilupparsi ha bisogno che
all’interno della fase madre (il liquido) si formino
dei suoi embrioni o germi sui quali potersi andate
ad accrescere.

Non tutti i semi danno luogo ad una pianta, non
tutti i germi danno luogo ad una porzione di nuova
fase. Come vedremo, solo i germi, aventi un raggio
superiore ad un dato valore critico, potranno germo-
gliare; o meglio, poiché i germi con raggio critico
si chiameranno nuclei, potranno nucleare, Gli altri
germi si ridiscioglieranno.

(*) A questo proposito sard bene spiegare, in termini scientifici,
cosa significava I'esempio della capacitd lavorativa della squadra di 10
uomini che abbiamo adottato per visualizzare il concetto di attivita.
L’attivitd termodinamica del carbonio, cosl come quella di un qualsiasi
altto elemento disciolto nel fertro ad una data temperatura, & data dal
rapporto tra la pressione patziale che esso ha quando & disciolto nel
ferro e la tensione di vapore della grafite pura: ac = pe/P°c. Il numero
di atomi di ogni sostanza che da essa si liberano per andare a formare
Patmosfera gassosa con essa in equilibrio & funzione dei legami che
ogni atomo di questa sostanza ha nello stato condensato in cui si trova.
Proprio come i legami che avevano o meno i 10 uomini, La grafite
rappresenta il carbonio senza legami (stato standard); la soluzione
nel ferro, il carbonio con legami.

Industria Fusoria 3/2010




C

@
l
[—
l
®
O

Nella nucleazione si fanno 2 suddivisioni: la pti-
ma in base alla provenienza dei nuclei, la seconda
in base alla loro natura.

In base alla provenienza dei nuclei avremo: nu-
cleazione endogena e nucleazione esogena.

La nucleazione endogena (che viene da dentro)
si ha quando i nuclei si generano all’interno del li-
quido. La nucleazione esogena (che viene da fuori)
si ha quando i nuclei sono immessi dall’esterno nel
liquido (imoculazione).

Ciascuno di questi 2 tipi di nucleazione, a sua
volta, pud subire un’ulteriore suddivisione in base
alla natura dei nuclei: nucleazione endogena omo-
genea, nucleazione esogena omogenea, nucleazione
endogena eterogenea, nucleazione esogena etero-
genea.

Le nucleazioni endogena ed esogena omogenee
rappresentano il caso in cui i nuclei, autogeneratisi
od immessi nel liquido, sono della stessa natura del-
la fase solida che deve crescere. L'inoculazione della

grafite eutettica con granelli di grafite & un tipico
caso di nucleazione esogena omogenea.

Le nucleazioni endogena ed esogena eterogenee
rappresentano il caso in cui i nuclei sono di natura
differente rispetto alla fase solida che deve crescere.
In fig. 82 avevamo un classico esempio di nuclea-
zione endogena eterogenea: la nucleazione del sol-
furo di manganese da parte di un silicoalluminato di
calcio. L’inoculazione della grafite eutettica con fer-
ro-silicio contenente calcio ed alluminio & un esem-
pio di nucleazione esogena eterogenea.

— Crescita: il passaggio dal nucleo della nuova fase
alla struttura, che essa assume a trasformazione av-
venuta, si realizza attraverso un processo che si chia-
ma crescita. Poiché & questo processo che impartisce
la struttura finale ai componenti il nostro getto (e
condiziona quindi le sue caratteristiche meccaniche),
sara fondamentale conoscere i meccanismi che ne re-
golano l’evoluzione. Solo cosi potremo intervenire
su di esso per ottimizzate la struttura delle fasi so-

lide.

Nel getto, finalmente solidificato, possiamo distingue-
re 2 tipi di componenti: i grani (o macrocomponenti
strutturali) e le substrutture (o microcomponenti strut-
turali).

— I grani: sono porzioni di solido, ciascuna cresciuta
intorno ad un nucleo. Dal numero di grani di una
determinata fase potremo cosi risalire al numero di
nuclei che hanno partecipato alla solidificazione di
quella fase.

Nella ghisa avremo grani di austenite e grafite pri-
marie, e grani di eutettico (o celle eutettiche).

— Le substrutture: sono costituite dall'insieme di mi-
cro e macroelementi strutturali dei grani. Ad esem-
pio la grafite lamellare di un grano o cella eutettica
va considerata come una substruttura dell’eutettico.

Sono substrutture anche le inclusioni come il sol-
furo di manganese, che gid conosciamo.

Una breve parentesi. Non si creda che il lavoro che
stiamo facendo sia sciocco e pedante. Esso & fondamen-
tale per crearsi una visione chiara della solidificazione.
In mancanza di un simile lavoro si potrebbe incorrete

Industria Fusoria 3/2010

o6\

in confusioni come quella di inoculare e di non sapere
esattamente cosa si inocula: la grafite, l'austenite o la
cella eutettica? E se si ritiene per esempio di inoculare
la grafite, & giusto andare a misurare il numero di celle
eutettiche come indice della bontd di questa inocula-
zione? Riprendiamo il cammino,

L’aspetto generale dei grani, a seconda delle leggi di
crescita che hanno seguito, pud assumere le 2 seguenti
forme: forma compaita (o poliedrica) o forma dendri-
tica (od a ramo).

— Grani compatti: (detti anche semplicemente grani;
da qui una confusione che, a nostro avviso, potrebbe
essere eliminata chiamando cristalli i grani, e cristalli
a grano i grani compatti). Questa forma presuppone
un accrescimento uniforme o planare. Per esempio
le celle eutettiche sono un caso di grano compatto.
Per questo tipo di crescita macroscopica planare de-
vono mancare le condizioni di possibili sovraccre-
scite rapide proiettate all'interno del liquido. Le con-
dizioni di crescita planare sono schematizzate in fig.
86: all'interno del liquido la temperatura deve essere
piti alta di quella di solidificazione esistente sul fron-
te di separazione liquido-solido (Ts). Questo anda-
mento a gradiente positivo della temperatura all’in-
terno del liquido fa si che (parte bassa di fig. 86)
nessuna porzione di solido possa avventurarsi allo
interno del liquido, pena l'immediata rifusione. Ne
risulta che la solidificazione avviene, da un punto di
vista macroscopico, per spostamenti planari della su-
petficie di separazione (lato destro della fig. 86,
schema a). Tutt’al pit, in caso di presenza di im-
purezze segregate (lo vedremo pih avanti), si potra
avere una modificazione di tipo cellulare del fronte
di solidificazione (fig. 86, schema b). Cid che ri-
sulta, comunque, & una struttura a grani compatti
come quella della ferrite di fig. 12.

La velocitd di solidificazione, in questo caso, &
regolata dalla velocita di smaltimento del calore at-
traverso le porzioni di solido gia formatesi.

— Grani dendritici: (o, pitt semplicemente, dendriti).
Questo tipo di solidificazione si realizza attraverso
proiezioni del solido all’interno del liquido; ne sono
un esempio le dendriti di austenite primaria delle
ghise ipoeutettiche,

La condizione per la formazione delle dendriti &
schematizzata in fig. 87: all’interno del liquido si
deve avere una temperatura pitt bassa di quella esi-
stente sulla superficie di separazione solido-liquido
(gradiente termico negativo). Queste condizioni si
realizzano quando il liquido va arricchendosi in un
soluto che ne abbassa il punto di fusione (come il
carbonio lungo la curva di liquidus dell’austenite),
o quando la solidificazione inizia dopo un marcato
sottoraffreddamento del liquido. In questo caso la
temperatura della superficie di separazione solido-li-
quido aumenta a causa dell’emissione del calore la-
tente di solidificazione, mentre linterno del liquido
rimane sottoraffreddato.

In queste condizioni, il solido che va crescendo
pud far avanzare, all'interno del liquido, dei suoi
avamposti che vanno alla ricerca di zone a tempe-
ratura sempre piu bassa. Risulterd stabile la forma
dendritica riportata in basso alla fig. 87.
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Fig. 86 - Gradienti termici nella solidificazione a grani compatti.
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Fig. 87 - Gradienti termici nella solidificazione a grani dendritici.
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Il procedete dello sviluppo della forma compatta o
della forma dendritica dei grani (come ci starebbe me-
glio il termine cristalli, per evitare confusioni), pud se-
guire 2 andamenti diversi a seconda se il grado di nu-
cleazione del liquido & scarso od & abbondante: sviluppo
colonnare (od esogeno) (*) e sviluppo equiassico (od
endogeno):

(*) In questo caso i termini endogeno ed esogeno sono usati con
un significato diverso che non nel caso della nucleazione. Ora, interno
ed esterno, sono riferiti a punti dello stesso getto,

o\

— Sviluppo colonnare: a contatto con le pareti della
forma, in cui si & colato il metallo liquido, si ha un
brusco raffreddamento e la prima formazione dei nu-
clei della fase solida. Nel suo formarsi questa pud
assumete sia la forma compatta che la forma den-
dritica. Lo sviluppo di entrambe le forme & perd con-
dizionato dal grado di nucleazione del liquido. Lo
sviluppo colonnare (colonnare-compatto o colonnare-
dendritico) si ha quando, oltre ai nuclei formatisi
a contatto con la parete fredda, non se ne formano
altri. Per cui i grani o le dendriti formatisi prose-
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guono a crescere sino al cuore del getto (fig. 88a
e b). Questo tipo di sviluppo si dice anche esogeno
perché parte dalle zone esterne del getto e procede
sino al cuore.

Sviluppo equiassico: se dopo liniziale nucleazione
di grani dendpritici o di grani compatti, all’interno del
liquido si ha un ultetiore proseguimento della nu-
cleazione mano a mano che la solidificazione proce-
de, altre dendriti od altri grani compatti si forme-
ranno dando cosi luogo ad una struttura uniforme-
mente disordinata od equiassica (fig. 89a e b). Que-
sto tipo di sviluppo si chiama anche endogeno per-
ché al suo interno il liquido trova le condizioni per
determinarlo, generando i nuclei necessari a molti-
plicare il numero dei grani, siano essi compatti o
dendpritici.

Ci rendiamo conto di avere introdotto molti concetti
nuovi in un solo paragrafo e, poiché vogliamo evitare
cali di morale, in fig. 90 riportiamo uno schema che
sintetizza quanto sin qui detto.

Dei nuovi concetti introdotti, 2 (nucleazione e cre-
scita) fanno parte di una visione atomistica della soli-
dificazione, gli altri (grano, substruttura, compatto, den-
dritico, equiassico, colonnare) fanno parte dell’aspetto
macroscopico della solidificazione.

Le regole suggerirebbero di passare dal microscopico
al macroscopico. Affrontare perd, a questo punto, un
paragrafo sulla nucleazione ed uno sulla crescita signi-
ficherebbe perdere tutte le energie durante la marcia di
avvicinamento alle fortezze nemiche (solidificazione del-
Paustenite e solidificazione dell’eutettico) e giungere (o
non giungere per getto della spugna) sotto le loro
mura in condizioni di logoramento preoccupanti. Sari
quindi meglio aviotrasportarci con qualche facile chiac-
chera sulla macrosolidificazione.

Attenzione perd: non potremo, una volta giunti di
fronte alle trincee nemiche, non patlare di nucleazione e
crescita. Esse costituiscono la mappa (o, se si preferi-
sce, i tubi Bengalores) per il superamento del campo
minato che circonda i nostri avversari. E, purtroppo,
dovtemo parlarne in maniera approfondita. I trofei del
bottino di guerra potranno, forse, compensarci di que-
ste sofferenze. Alcuni di questi trofei sono: ottimizza-
zione (pressocché sconosciuta sino ad oggi) dell’ossa-
tura dendritica primaria di ghise ipoeutettiche, individua-
zione (& una novitd) del meccanismo che presiede alla
formazione dei diversi tipi di grafite eutettica e suo

(b)

Fig. 89 - Solidificazione a grani compatti equiassici (a) ed a grant
dendritici equiassici (b).

)

(C) (b)

Fig. 88 - Solidificazione a grani compatti colonnari (a) ed a grani den-
dritici colonnari (b).
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conseguente controllo a nostro piacimento sino a pro-
dutre nuovi tipi di grafite o vecchi tipi (sferoidale per
esempio) senza inoculanti, individuazione (& un’altra
novitd) dei veri nuclei della grafite lamellare e quindi
possibilita di bilanciare veramente gli inoculanti. Questi
sono alcuni dei trofei che, & noto, sono in quelle for-
tezze. Espugnarle non sard davvero facile,

Macrosolidificazione

Attraverso le cognizioni di macrosolidificazione & pos-
sibile intervenire sulla struttura dei grani e non su quel-
la delle substrutture. Per cid che riguarda le ghise, si
potrd quindi regolare alcuni meccanismi relativi alla so-
lidificazione delle dendriti primarie e dei grani o celle
eutettiche; non si potra, invece, agire sulla forma della
grafite eutettica che & regolata dai rapporti di nucleazio-
ne e crescita esistenti tra le 2 fasi eutettiche ed il cui
studio fard parte della microsolidificazione.

La macrosolidificazione &, quindi, una scienza che de-
scrive esaurientemente la solidificazione di leghe costi-
tuite da un unico componente primario monofasico, co-
me gli acciai, e, solo parzialmente, leghe piti complesse
come le ghise (dove, oltre all’austenite primaria, abbia-
mo leutettico, bifasico, che esplica un ruolo fondamen-
tale con almeno una delle sue 2 substrutture),

Una lega (a meno che non sia perfettamente eutetti-
ca) non solidifica, come abbiamo visto dal diagramma
di stato, ad una temperatura fissa, ma in un intervallo
di temperatura; per cui, durante la solidificazione, si
ha la coesistenza (per un discreto intervallo di tempe-
rature e di concentrazioni) di parti gid solidificate e di
parti ancora liquide.

Un acciaio, per esempio, solidifica tra la temperatura
di liquidus e quella di solidus dell’austenite; e la con-
centrazione delle 2 fasi, durante la solidificazione in equi-
librio, varia lungo le 2 curve.

In una ghisa Paustenite solidifica tra la sua tempera-
tura di liquidus e la temperatura eutettica. L’eutettico
solidifica a temperatura costante.

Consideriamo per ora la ghisa come costituita solo da
austenite primaria (la paragoniamo quindi ad un accia-
io). Durante la solidificazione progressiva a partire dal-
le pareti della forma, avremo la successione di fasi sche-
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Fig. 90 - Schema generale della solidificazione.
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U'importanza della metallurgia

Nona parte

Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o

\
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Fig. 91 - Formazione del fronte solido.

matizzata in fig. 91. A contatto con la parete della forma
si ha una zona completamente solidificata, quindi una
zona pastosa (misto di bracci di dendriti e liquido) ed
infine la zona completamente liquida. La forma della
zona pastosa & fondamentale per avere getti sani.

Sezioniamo longitudinalmente un getto che va soli-
dificando (fig. 92). Come si vede, la materozza con-
sente una direzionalitd longitudinale alla solidificazione,
per cui sembra garantire una continua alimentazione lon-
gitudinale di liquido alle zone che devono ancora soli-
dificare. In realtd questa alimentazione longitudinale pud
gia venire a mancare se il getto & molto lungo e la pro-
fonditd della zona pastosa & molto ampia. Inoltre, non
basta tener presente I’alimentazione longitudinale dei get-
ti, occorre anche considerare quella orizzontale. In fig.
93 & riportato uno spaccato orizzontale del getto (visto
dall’alto) ripreso a vari tempi dall’inizio della solidi-
ficazione. Come si vede, se lestensione della zona pa-
stosa & notevole, alla saldatura delle punte di dendriti
provenienti da direzioni opposte si ha Pintrappolamento
di una porzione di liquido e la sua non alimentazione
durante la solidificazione. Cid significa un’elevata pro-
babilita di risucchio. Occorre, quindi, mettere sotto con-
trollo la profonditd della zona pastosa perché, quanto
essa sard maggiore, tanto pill sard probabile la non
alimentazione di parti del liquido ancora da solidificare.

N

La forma della zona pastosa & condizionata dal tipo
di Jega (intervallo di solidificazione e conducibilita dello

materozza

Fig. 92 - Progressione della solidificazione all’interno di un getto.
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Fig. 93 - Schema della formazione di risucchi.

strato solidificato), dalle caratteristiche della forma (con-
ducibilitd termica) e dalle interazioni delle caratteristi-
che di entrambe (differenza tra temperatura di solidi-
ficazione del metallo e temperatura della forma).

Nella fig. 94 A, B, C e D sono rispettivamente ri-
portati gli effetti della conducibilita della forma, dello
intervallo di solidificazione del metallo, della conduci-
bilitd termica del metallo solido, della differenza di tem-
peratura tra metallo e forma sull’estensione della zona
pastosa.

A

Da questa figura risulta che la zona pastosa & tanto
pilt estesa quanto pili & bassa la conducibiliti termica
della forma, quanto pit ampio & lintervallo di solidi-
ficazione, quanto minore & la conducibilitd termica del
metallo solido, quanto pili & bassa la differenza tra la
temperatura di solidificazione del metallo e la tempe-
ratura della forma.

Rispetto ad un acciaio, la ghisa ha tutte proprietd
che vanno nel senso di una zona pastosa pitt profonda
(la silice conduce meno della cromite, lintervallo di
solidificazione & pitt ampio per la ghisa, la quale inoltre
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Fig. 94 - Effetto di alcuni parametri sulla profonditd della zona pastosa.

conduce peggio e fonde piu basso). Tutto cid dovrebbe
far pensare che la ghisa possa essere soggetta ad un ri-
tiro interno pill vistoso di quello degli acciai.

Abbiamo trascurato la presenza nelle ghise, come fat-
tore differenziante rispetto agli acciai, di una solidifi-
cazione eutettica, Vediamo, quindi, cosa succede in real-
td se si considera anche, per le ghise ipoeutettiche, la
solidificazione dell’eutettico.

Nella fig. 95 & riportata una sequenza relativa alla
solidificazione di una ghisa grigia ipoeutettica ¥, Nei
primi stadi (fig. 95 A, B, C) si ha lo sviluppo della
zona pastosa sino al centro del getto, attraverso la cre-
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scita e lingrossamento delle dendriti primarie. La situa-
zione della fig. 95 C sembrerebbe disperata ai fini della
alimentazione ulteriore da parte della materozza. In real-
ta bisogna tenere presente nelle ghise che, a questo pun-
to (fig. 95 D), ha inizio la solidificazione eutettica con
I'espansione dovuta alla formazione di grafite. Grazie
a questa espansione, il liquido intrappolato tra le den-
driti pud parzialmente vedere compensata la contrazio-
ne della matrice ferrosa, anche senza ulteriore alimenta-
zione di liquido proveniente dalle materozze. Natural-
mente molto dipenderd dalla porzione di eutettico con-
tenuto dalla nostra ghisa. Comunque, gli schemi di fig.
95 possono dare indicazioni sui casi in cui ci sard da




FITTETTTT w

- I ki i &
P +J -+
ol 4 g
o, s -
bt s

WEIIRIRET gﬂ ﬁ

Fig. 95 - Schema della solidificazione di una ghisa grigia ipoeutettica.

attendersi una profonda zona pastosa. Per gli inter-
venti di carattere pratico dovremo ancora attendere il
paragrafo dedicato alla solidificazione, non generalizzata
e schematizzata, dell’austenite primaria. Per ora stiamo
solo affinando alcune cognizioni.

Lo schema di crescita della fase primaria austenite, sin
qui adottato, farebbe supporre che nelle ghise essa si
sviluppi essenzialmente in forma colonnare. In realtd
non & cosl ed & necessario a questo punto fare ulteriori
considerazioni.

Giacché patliamo di sviluppo della fase primaria, ci
¢ utile prendere in considerazione, per semplicitd, la so-
lidificazione di un lingotto di acciaio (*).

In fig. 96 & riportato l'aspetto della sezione orizzon-
tale di un lingotto, a solidificazione avvenuta. In esso
si possono distinguere 3 zone (per comoditd il disegno
& relativo ad una solidificazione a grani compatti e non
dendritici, ma I'esempio vale per entrambi i tipi di for-
me):

— Zona pellicolare (a contatto con le pareti della lin-
gottiera) equiassica. Questa zona & anche chiamata
zona temprata.

— Zona colonnare intermedia.
- Zona equiassica centrale,

Vediamo come si spiega la formazione delle 3 diffe-
renti zone e come, infine, si possa riuscire ad espandere
Puna a spese delle altre, a seconda delle necessita dei
nostri getti. Queste considerazioni ci saranno utili per
arrivare ai meccanismi secondo i quali potremo riuscire
a comandare la distribuzione delle dendriti primarie nei
getti di ghisa ipoeutettica.
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Fig. 96 - Macroaspetto di un lingotto a grani compatti.

— Zona equiassica di tempra: quando un metallo
liquido & colato dentro una forma fredda, si ha ini-
zialmente un’elevata velocitd di estrazione del calore
da parte delle pareti della forma stessa. La zona del
getto, che ha subito questo rapido raffreddamento, &
costituita da piccoli grani compatti (o anche dendriti)
equiassici.

La spiegazione classica della formazione della zona
pellicolare equiassica & quella basata sulla nucleazione
copiosa, dovuta al sottoraffreddamento del metallo a
contatto con la parete fredda ¥, 2, Recentemente & stato
perd dimostrato * che la formazione della zona tem-
prata equiassica & dovuta essenzialmente ad una nu-
cleazione per moltiplicazione di cristalli, causata dalla
rottura dei rami delle dendriti ad opera dei moti con-
vettivi all'interno del liquido. In assenza di convezione
(**) si dimostra infatti che, anche in presenza di velocita
di tempra superiori, la zona equiassica esterna & assente.
E interessante notare che per far si che un getto solidifi-
chi senza moti convettivi, e quindi con struttura colon-
nare, occotre colarlo ad una temperatura superiore ad
un certo valore critico di surriscaldo.

I nostri getti dunque, se surriscaldati, presenteranno
una struttura in pelle di tipo colonnare; cid, come ve-
dremo, pud essere causa di cricche a caldo. Cercheremo
quindi, anche nel caso in cui si debba necessariamente
surriscaldare la ghisa, di trovare la maniera di provocare
in pelle una copiosa nucleazione. Sard questo uno dei
punti che affronteremo nel paragrafo dedicato alla so-
lidificazione dell’austenite primaria.

—— Zona colonnare intermedia: si ricordera senz’altro
la struttura cubica a facce centrate dell’austenite. Ebbe-
ne, ognuna delle facce cristallografiche di quel cubo pud
essere descritta mediante I'attribuzione di un indice com-

o™ Un getto estremamente semplice dal punto di vista geometrico
si chiama lingotto.
(**) Trasporto di calore attraverso il trasporto di materia (fig. 97).
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Fig. 97 - Moti convettivi all’interno del liquido.

Questi cristallini dunque, passato lo scompiglio della zo-
na di tempra, iniziano a sovraccrescere nei confronti
degli altri sino a soffocarli completamente (fig. 98) ed
a divenire loro gli unici mangiatori di liquido (fig. 99).

11 risultato globale & il passaggio da un gran numero
di dendriti equiassiche orientate disordinatamente ad un
numero ridotto di dendriti colonnari. La direzione di
crescita & parallela alla direzione di flusso del calore.

Qualitativamente, la zona colonnare aumenta quanto
pitt alta & la temperatura di colata e quanto pil puro
¢ il metallo, ovvero quanto pitt povero & di nuclei di
crescita dell’austenite. Per eliminare la crescita colon-
nare, come vedremo, dovremo garantire una buona nu-
cleazione dell’austenite od avvelenare la crescita della
faccia < 100 >.

— Zona equiassica centrale: i cristalli di questa zo-
na sono generalmente di proporzioni superiori a quelle
dei cristalli, egualmente equiassici, della zona temprata.

Molte sono le teorie sulla formazione della zona equias-
sica centrale. Non sard male considerarne alcune per abi-
tuarsi a ragionare in base alla logica della solidificazione.

>>>}#

Fig. 98 - Crescita dendritica.

<1003 ——em

posto di 3 cifre (si chiama indice cristallografico della
faccia ed i numeri indicano i valori delle intersezioni
da essa operate sui 3 assi cartesiani x, y e z). Una delle
facce del cubo dell’austenite ha indice < 100 >. La
crescita di ogni faccia del cubo avviene per apporto di
materia in direzione perpendicolare alla faccia stessa.

Questa direzione perpendicolare alla faccia &, quindi,
anche la sua direzione di crescita. Ebbene, la faccia
< 100 >, nel caso della crescita dendritica, diventa
una faccia molto avida e prepotente: cresce molto pidt
delle altre, tanto che la direzione ad essa perpendicolare
prende il nome di direzione dendrite. Tra tutti i cristal-
lini equiassici, casualmente distribuiti nella zona di tem-
pra, un certo numero (statisticamente) si trovera con
la faccia < 100 > perpendicolare alla direzione di cre-
scita (verso il centro) del fronte solido del lingotto.
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Fig. 99 - Sovraccrescita della « direzione dendrite ».




* tempo addietro, riferendosi al fatto

Alcuni autori

che la struttura equiassica centrale & presente quando
nel metallo base & disciolto un soluto, suggeriscono che
essa si sviluppa quando il sottoraffreddamento causato
da questo soluto con I’arricchimento del liquido restante
(questo sottoraffreddamento, come vedremo, si chiama
costituzionale) diventa sufficiente per provocare la nu-
cleazione eterogenea di nuovi cristalli. La successiva cre-
scita di questi nuovi cristalli blocca la zona colonnare ed
il liquido restante solidifica in maniera equiassica.

N N

Con questo meccanismo & perd difficile spiegare per-
ché si debba aspettare un’ampia crescita colonnare per
avere il sottoraffreddamento costituzionale * e perché
si formino zone equiassiche anche in liquidi privi di
nuclei eterogenei ¥,

Gli stessi autori * corressero questa teoria, proponen-
do un meccanismo che fu chiamato big-bang. Secondo
la nuova ipotesi, sia i nuclei dei cristalli equiassici pel-
licolari, sia quelli dei cristalli equiassici centrali si for-
mano durante la tempra iniziale. I nuclei dei secondi
sono respinti verso il centro del lingotto dalla crescita
dei cristalli colonnari, dove proseguono nel loro svilup-
po sino a contrastare l'ulteriore crescita dei cristalli
colonnari stessi.

Oggi si propende per un meccanismo di moltiplica-
zione dei cristalli ¥ ¥ ¥, Questo meccanismo, oltre che
attraverso i moti convettivi, pud realizzarsi per rifusio-
ne dei rami secondari delle dendriti (fig. 100).

Durante la crescita delle dendriti si ha la formazio-
ne, al confini dei bracci primari, di zone di liquido
molto ricche in soluto rifiutato dalla fase primaria. I
bracci secondari e terziari, che si formano da questo liqui-
do, sono costituiti da un solido bassofondente che pud
essere rifuso dall’emissione di calore latente di solidifi-
cazione durante I'ingrossamento dei bracci primari.

In fig. 101 & schematizzata la formazione di dendriti,
nella zona centrale, per moltiplicazione di cristalli.

a b c d

Fig. 100 - Nucleazione secondaria per rifusione dei bracci dendritici.

Abbiamo preso visione di un quadro generico della
macrosolidificazione; esso ci tornera utile come punto di
partenza per lo studio della solidificazione dell’austenite
primaria.

Abbiamo visto che la struttura equiassica (distribu-
zione casuale od endogena) si ha in presenza di abbon-
dante nucleazione e che la struttura colonnare (distri-
buzione altamente direzionale od esogena) si ha in pre-
senza di scarsa nucleazione e di elevato surriscalda-
mento,

Prima di affrontare la roccaforte austenite, dobbiamo
avere ancora un attimo di pazienza ed affinare le no-
stre conoscenze attraverso lo studio di un fenomeno
che & indice che i metalli sono capaci di sentimenti di
simpatia e di antipatia: la segregazione.

Le preferenze dei metalli: la segregazione

Prendiamo una lega Fe-3% C, ed andiamo a control-
lare sul diagramma di stato la sua temperatura di inizio
solidificazione: 1.300°C. Il primo solido formatosi ha
una composizione in carbonio, letta sulla curva di so-
lidus, pari a 1,25% C. Il solido dunque non accetta una
concentrazione di carbonio pari a quella che il liquido
gli mette a disposizione: ne rifiuta una parte. Se quindi,
nelle porzioni di solido formatesi a diverse temperature
(a 1.200°C per esempio il solido accetta I'1,8% C),

solido

liquido

NN

I EEERR
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solido
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Fig. 101 - Solidificazione colonnare (a) ed equiassica (b) di un lingotto.
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non si ha una ridistribuzione del soluto, avremo che
all'interno dello stesso getto si avranno porzioni apparte-
nenti alla stessa fase (austenite per esempio) con con-
centrazioni diverse di soluto. L’insieme dei fenomeni che
determinano una differente distribuzione dei soluti nel-
la struttura solidificatasi va sotto il nome di segregazione.

Per chi non se la senta di sorbirsi tutto I’argomento,
diamo un’immagine estremamente approssimata del fe-
nomeno. Se le dendriti di austenite mostrano delle par-
ticolari idiosincrasie nei confronti di alcuni elementi di-
sciolti in lega, avremo che esse, solidificando, rifiutano
di sciogliere in s& questi elementi presenti nel liquido;
0, quantomeno, cetcheranno di portarsene dietro la mi-
nor quantitd possibile, lasciandone la maggior quantita
possibile al liquido rimanente. Con questo meccanismo
il liquido verrd ad arricchitsi in alcuni elementi sino a
raggiungere concentrazioni di molto superiori a quelle
presenti nella lega fusa di partenza.

Abbiamo visto come ’eutettico fosforoso binario si
formi in corrispondenza di 2,5% P (fig. 79), concentra-
zione non certo usuale nelle ghise. Eppure a causa del
rifiuto del fosforo da parte dell’austenite primaria e di
quella eutettica, si riescono a raggiungere nel liquido
residuo concentrazioni pari al 2,5% P anche in ghise
che in partenza ne avevano solo lo 0,07%. Analogamen-
te accade per zolfo ed ossigeno. Si vengono cosi a for-
mare delle fasi e dei precipitati (nuclei eterogenei ed
inclusioni) che, in base alle concentrazioni assolute degli
elementi presenti in lega, non si riuscirebbero a realiz-
zate.

Per chi, giustamente, non si accontenta di questa im-
magine approssimata della segregazione, cercheremo di
riassumere qui di seguito, nella maniera pili semplice
possibile, i concetti ad essa relativi.

Innanzitutto, per descrivere esattamente il fenome-
no, siamo costretti ad introdurre delle nuove grandezze
fisiche, dalle quali tuttavia non bisogna farsi impres-
sionare.

— Velocita di crescita (simbolo R): & la velocita con
cui il fronte solido avanza all’interno del liquido. E
generalmente misurata in cm/sec,

— Gradiente di temperatura (simbolo G): innanzitut-
to diciamo che la parola gradiente significa variazione
in funzione di uma lunghezza. La pendenza di una
salita & un gradiente di altezza (variazione di altezza
in funzione di una direzione parallela al livello del
mare ).

Il gradiente di temperatura nella solidificazione
si riferisce alla variazione della temperatura all’in-
terno del liquido a partire dall’interfaccia di separa-
zione con il solido che sta crescendo.

In fig. 86, crescita planare, avevamo un gradiente
di temperatura positivo all’interno del liquido (la
temperatura aumentava mano a mano, a partire dalla
interfaccia solido-liquido, che ci addentravamo allo
interno del liquido). In fig. 87 (crescita dendritica)
il gradiente era negativo.

Il gradiente termico si misura in °C/min.

— Diffusivita (simbolo D): determina la velocitd con
la quale gli atomi di soluto si muovono all’interno
del liquido. Da questa grandezza dipende la velocita
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con cui possono essere smaltite le anomalie locali
di concentrazione, in maniera tale da riportare tutta
la massa liquida ad una distribuzione uniforme dei
componenti, anche di quelli rifiutati all'interfaccia

dal solido.
La diffusivita si misura in cm?/sec.

— Coefficiente di distribuzione (simbolo K): & definito
dalle curve di solidus e di liquidus del diagramma

di stato:
concentrazione del soluto
nel solido alla temperatura T Cs
Ko = = [11]
concentrazione del soluto Co

nel liquido alla stessa T

Nel caso precedente (lega Fe-3% C) avevamo:

1,3

a 1.300°C K. = —— = 0,43
3
1,8

a 1.200°C Ko = — = 0,46
3,9

Dall’esempio di fig. 102 si vede come, se K° < 1, il
soluto abbassa la temperatura di liquidus; se K° > 1,
l'innalza. Nelle ghise ipoeutettiche il carbonio rifiutato

dall’austenite abbassa la temperatura del liquidus
(K% < 1).
Cs
In base all’equazione [11] si ha che: CL =
KO

Quindi l’addensamento del soluto nel liquido sara
tanto maggiore quanto minore & il coefficiente di distri-
buzione K°, il quale da una misura della simpatia della
austenite per un determinato soluto. Il liquido, dal suo
canto, sopportera il soluto sino a che potra; oltre il valore
di certe concentrazioni lo fard partecipare a reazioni
di formazione di determinati composti.

La sovraconcentrazione locale di soluto, che si viene
a realizzare nel liquido a causa della segregazione opera-
ta dal solido che va sviluppandosi, & schematizzata in
fig. 103. Lo smaltimento di questa sovraconcentrazione
locale di soluto nel liquido dipende dalla diffusivitd del
soluto stesso, dalla velocita di crescita del fronte solido
(R), dal valore di K°.
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Fig. 102 - Segregazione diretta (a) e segregazione inversa {b).
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Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

» Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il - Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compr en-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
rale.
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Fig. 103 - Andamento delle concentrazioni di un soluto avente segre-
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Fig. 104 - Azione della velocitd di crescita (A), della diffusivita (B) e
del coefficiente di distribuzione (C) sulla sovraconcentrazione
di soluto nel liquido all’interfaccia con il solido.
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Lo smaltimento di questa sovraconcentrazione

locale di soluto nel liquido dipende dalla diffusivita del
soluto stesso, dalla velocitd di crescita del fronte solido
(R), dal valore di K°. In fig. 104 & rappresentato l'ef-
fetto di ciascuno di questi 3 parametri sull’entitd della
zona a concentrazione maggiorata nel liquido. Come si
vede, la sovraconcentrazione sari tanto meno estesa
quanto pitt alta sard la velocita di crescita (fig. 104 A),
notevole la diffusivitd (fig. 104 B) e prossimo ad 1 il
coeficiente di ripartizione (fig. 104 C).

Dovremo quindi, molto probabilmente, rassegnarci al
fatto che, in testa al solido che cresce, vi saranno delle
concentrazioni di alcuni soluti anormalmente elevate.
Questo fenomeno andra tenuto nella dovuta considera-
zione quando dovremo spiegatci la crescita dell’eutettico
sui nuclei eterogenei formatisi per segregazione dall’au-
stenite. Potremo trovarci per questo di fronte all’appa-
rente paradosso di una ghisa con tanti pitt nuclei di
eutettico quanto minore & la quantitd di quest’ultimo
rispetto all’austenite primaria. Anche la crescita della
austenite primaria risentird notevolmente della segrega-
zione di veleni.

Prima di concludere il paragrafo dobbiamo, purtroppo,
prendere ancora in considerazione 2 fenomeni che han-
no origine dalla segregazione: il sottoraffreddamento co-
stituzionale ed i diversi tipi di disomogeneitd riscontra-
bili nei solidi con i difetti cui esse possono dare luogo.

— Sottoraffreddamento costituzionale: avevamo chiama-
to sottoraffreddamento la differenza tra la tempera-
tura ideale alla quale una trasformazione dovrebbe,
termodinamicamente, avvenire e la temperatura alla
quale realmente questa trasformazione si effettua.
Se perd, nel liquido confinante con il solido che cre-
sce, si realizzano delle sovraconcentrazioni in soluto
(che abbassa il punto di fusione) quali quelle sche-
matizzate in fig. 103, viene ad addizionarsi un sotto-
raffreddamento che dipende dalla nuova, locale, co-
stituzione del liquido. Questo sottoraffreddamento
prende il nome di sottoraffreddamento costituzionale.

11 sottoraffreddamento costituzionale aumenta con:

a - basso gradiente di temperatura nel liquido;
b - elevata velocita di crescita;
¢ - elevato numero di elementi in lega.

Stiamo veramente mettendo molta carne al fuoco, cor-
riamo il rischio di fare un’indigestione. Sard quindi me-
glio rimandare alla parte riguardante Le crisi lo studio
della segregazione dal punto di vista del solido, tanto pilt
che essa provoca delle anomalie che possono essere eli-
minate solo mediante trattamenti a temperature di mol-
to inferiori a quelle che interessano la solidificazione.

Riteniamo che le armi, di cui ci siamo sin qui dotati,
siano sufficienti per cominciare I’assalto alle 2 fortezze
della solidificazione della ghisa. Eventualmente, qualora
occorressero, ce ne costruiremo delle altre durante Ias-
sedio; come del resto abbiamo gia previsto che faremo
per gli argomenti nucleazione e crescita dell’eutettico.

Bene, se le armi sono efficienti, possiamo iniziare
a provarle con gli avamposti della solidificazione: le den-
driti di austenite primaria. Hanno veramente l'aspetto
di tanti cavalli di Frisia con reticolati di filo spinato.
Non vi & dubbio che siano fatte di ferro.
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La solidificazione dell’austenite primaria

Una domanda & lecita: noi stiamo perdendo molto tem-
po sulla solidificazione; a cosa ci serve, in fin dei conti,
conoscere dei meccanismi che tutt’al pilt possono darci
una mano a capire alcune anomalie che potrebbero ve-
rificarsi durante una serie di operazioni pratiche oramai
consolidate e standardizzate? Vale la pena, insomma,
tutta questa fatica? '

Noi in questa parte che, se si vuole, possiamo chia-
mare con il termine dispregiativo di teorica, stiamo cer-
cando, oltre che individuare certi meccanismi, anche di
acquisire gli elementi per giudicare se la pratica opera-
tiva oggi consolidata & la piti idonea a produrre getti
ottimali,

Quello che oggi si fa in fonderia non deve essere con-
siderato un inamovibile mammouth. E quindi giusto
cercare ottiche nuove per riconsiderare in maniera diversa
delle operazioni che oramai accettiamo automaticamente,

La solidificazione dell’austenite primaria ci di la pri-
ma occasione per fare un doveroso esame di coscienza.
Cosa facciamo in fonderia per ottenere uno scheletro
dendritico ottimale? O meglio, sappiamo quale sia lo
scheletro dendritico da preferirsi? E se lo sapessimo,
conosciamo la maniera di operare per ottenerlo? Ecco,
rispondere onestamente a queste domande significhe-
rebbe concludere che, forse, sino ad oggi abbiamo tra-
scurato la solidificazione dell’austenite primaria. In fin
dei conti, differenze nella sua struttura non sono cosi
evidenti come quelle esistenti tra una frattura bianca
ed una frattura grigia. D’accordo, ma non & detto a
priori che non siano altrettanto importanti, al punto da
condizionare anche la frattura bianca e la frattura grigia.

Quindi, quanto detto in questo paragrafo vuole esse-
te uno stimolo alla fantasia di ognuno, di modo che
tra breve tempo si possa dire che anche la solidifica-
zione primaria delle ghise & stata affrontata nella stessa
maniera approfondita con cui si & studiata la solidifi-
cazione dell’eutettico (e speriamo senza la stessa molti-
tudine di conclusioni soggettive).

Descrizione generale del problema

Secondo lo schema di fig. 90 possiamo dire che la
austenite primaria della ghisa & costituita da grani mono-
fasici. Quest’unica fase & una soluzione di tutta una serie
di elementi, primo il carbonio, nel reticolo del ferro 7.
Alcuni di questi elementi, a solidificazione avvenuta, po-
tranno precipitare dalla soluzione mano a mano che la
temperatura si abbassa e le possibilita ricettive del ferro
¥ si vanno riducendo (cosa che del resto il carbonio fa
lungo la curva E’S’) e dare quindi luogo a substrutture
costituite da inclusioni all’interno delle dendriti. Po-
tremo cosi avere inclusioni di solfuro di manganese, di
carbonitruri di titanio, ecc., nel bel centro di una den-
drite. Tutto cid avviene a solidificazione ultimata e quin-
di ai fini di questa trasformazione possiamo considerare
che le dendriti siano veramente costituite da una fase
unica, P'austenite, priva di substrutture, Dobbiamo quin-
di prendere in considerazione la solidificazione di una
sola fase (per leutettico dovremo considerare la solidi-
ficazione di 2 fasi).

Per prima cosa i grani di austenite devono assumere
un aspetto (compatto o dendritico). Nelle ghise non ab-
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biamo scelte, l'aspetto dell’austenite & sempre dendritico
(variera l'aspetto pit o meno bulbate delle dendriti);
nelle ghise, ciog, si realizzano le condizioni di gradiente
termico nel liquido schematizzate in fig. 87: la tempera-
tura all’interno del liquido & sottoraffreddata rispetto

a quella del fronte di solidificazione.

Stabilito l'aspetto che i grani della nostra fase assu-
mono, dobbiamo stabilirne la forma (colonnare od equias-
sica) che essi presenteranno in funzione delle loro mo-
dalitd di sviluppo.

Nella scelta della forma delle dendriti, purtroppo, la
austenite non si comporta in modo univoco: essa, infat-
ti, pud dare luogo sia a dendriti colonnari (od esogene)
sia a dendriti equiassiche (od endogene) ed, ovviamen-
te, ad un miscuglio dei 2 tipi.

N

11 problema fondamentale &, dunque, questo: dobbia-
mo stabilire quale forma (equiassica o colonnare) sia
meglio che 'austenite assuma.

La forma migliore dello scheletro dendritico

Nella distribuzione disordinata od equiassica (fig. 89
b), ogni cristallo ha un suo orientamento casuale, per
cui statisticamente la massa dei cristalli produce una
distribuzione uniforme, isotropa (non direzionale) del-
le proprieta meccaniche del getto. L’esistenza di una
ampia zona colonnare, invece, produce una direzionalita
accentuata nelle caratteristiche del getto (anisotropia).

In fig. 105 & riportato ’andamento della resistenza
a trazione (fig. 105b) in funzione dell’angolo esistente
tra la direzione di trazione e la direzione di crescita
di cristalli colonnari ricavati, facendo solidificare uni-
direzionalmente dell’alluminio puro. I diversi angoli di
orientamento dei cristalli all’interno delle provette di
trazione sono stati ottenuti con le modalita di prele-
vamento illustrate in fig. 105a.

L’andamento della resistenza a trazione dimostra la
elevata influenza (sino al 1009 ) dell’angolo esistente
tra direzione di trazione e direzione di accrescimento dei
cristalli (si noti come il valore pii1 alto si abbia per un
angolo pari a 45°).

La situazione & la seguente: la crescita equiassica ga-
rantisce caratteristiche medie e costanti in ogni dire-
zione, lo sviluppo colonnare offre picchi di caratteri-
stiche in alcune direzioni. Si potrebbe concludere che,
per getti destinati a sollecitazioni unidirezionali, potreb-
be essere auspicabile una struttura colonnare mono-
otientata (si pud ottenere rendendo unidirezionale la
solidificazione con blocchi conchiglianti ad un’estremi-
td); negli altri casi dovrebbe essere preferibile una strut-
tura equiassica.

Queste conclusioni non tengono conto di un dato fon-
damentale: il solido colonnare, prima di giungere alla
temperatura ambiente, subird delle altre trasformazioni
e contrazioni che saranno anch’esse orientate e porteran-
no a tensioni localizzate. Per di piti, il liquido eutettico,
che dovrad solidificare tra le colonne, trovera sicura-
mente delle difficoltd a farsi alimentare all’interno di
quei fiordi. Potra quindi venite a mancare I'incollaggio
tra i diversi pacchi colonnari, il che & causa delle cric-
che a caldo. Cid ovviamente non accade nel caso in cui

molte dendriti equiassiche sono inglobate dall’eutettico
che solidifica.
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meccaniche di provette di alluminio ricavate da un lingotto solidificato unidirezional-
tra direzione della sollecitazione a trazione e direzione dei cristalli colonnari.

Ecco dunque che mostra qualche cricca il classico
modello della ghisa ipoeutettica considerata alla stregua
del cemento armato, modello in base al quale la ghisa
sarebbe tanto pill resistente quanto pill continue sono
le dendriti primarie (tondino di ferro) che fanno da
supporto all’eutettico (impasto di ghiaia e cemento).

Noi riteniamo che la struttura disordinata, casuale,
equiassica (od endogena) delle dendriti di austenite sia
quella da preferire; sia ai fini dell’alimentazione, sia ai
fini di un’omogenea nucleazione dell’eutettico, sia ai fini
dell’eliminazione di alcuni difetti. La struttura colon-
nare potrd trovare applicazione in getti solidificati uni-
direzionalmente per impieghi a sollecitazioni altrettanto
direzionali, solo nel caso in cui si sard in grado di con-
trollare gli inconvenienti metallurgici che essa comporta.

— distrugge i preraggruppamenti di atomi che ricor-
dano la struttura del solido (ereditarietd?) e che,
si crede, siano i promotori dei nuclei.

Per ottenere una struttura equiassica delle dendriti,
dovremo adottare con un criterio di escalation (passare
al successivo se il primo non & sufficiente) i seguenti
provvedimenti:
non surriscaldare;
evitare fusioni molto lunghe, con cariche ossidate
o con vento molto umido;
trovare la temperatura optimum di colata (la pit
bassa possibile) in funzione dello spessore del getto;
evitare un’elevata direzionalitd nella solidificazione
del getto;

I due tipi di solidificazione equiassica

Occorte tener presente che sia la solidificazione equias-
sica dendritica sia quella compatta possono adottare 2
diversi meccanismi di accrescimento. Potremo avere cosi
una solidificazione equiassica a guscio (procede per strati
dalle patreti verso il centro del getto, fig. 106a), sia
una solidificazione equiassica impastata (che inizia e pro-
cede contemporaneamente in tutta la massa del getto,
fig. 106b).

La ghisa grigia lamellare ha generalmente una solidi-
ficazione di tipo a guscio, quella sferoidale una solidifi-
cazione di tipo impastato. In questo secondo caso si fan-
no piltt complicati i problemi di alimentazione.

I parametri a disposizione del fonditore per favorire
la struttura equiassica

Possiamo dire che in generale conducono ad una strut-
tura equiassica tutte quelle operazioni metallurgiche che
consentono una copiosa nucleazione dell’austenite pri-
maria.

Avevamo detto, per esempio, che il surriscaldo pro-
voca una solidificazione di tipo colonnare. Cid & spiega-
bile in quanto esso diminuisce la nucleazione in 3 modi:

— elimina la convezione che frantuma le dendriti;
— rifonde i germi formatisi nella zona di tempra;

Fig. 106 - Solidificazione a guscio (a) e impastata (b).
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Fig. 109 - Energie libere di formazione di ossidi di interesse metallurgico in funzione della temperatura. Sono pilt stabili gli

ossidi con energia libera pili negativa.

ed abbassarsi facendo perno sul suo punto di origine e
quindi arrivare a tagliare, a seconda delle situazioni,
pilt o meno ossidi.

Abbiamo, dunque, 2 importanti risultati in concomi-
tanza con linnalzamento della temperatura: D’elimina-
zione di alcuni ossidi e lo sviluppo di CO. Questi 2 ef-
fetti hanno importanti conseguenze sia sulla solidifica-
zione dell’austenite primaria sia su quella dell’eutettico.
Considetiamo i primi.

L’eliminazione di alcuni ossidi comporta lelimina-
zione di alcuni nuclei eterogenei forse piti importanti
dei preraggruppamenti ereditari.

(e

Lo sviluppo del CO gassoso ha effetti ancora poco
noti in fonderia. Quello che & certo & che tra 1.430°C
e 1.540°C si ha la riduzione del principale ossido pre-
sente nella ghisa:

SiO; + 2C = Si + 2CO

ed & appunto a queste temperature che si ha I'impo-
verimento di nuclei dell’austenite ed il passaggio alla
solidificazione colonnare. In fig. 110 & riportato il nu-
mero di grani dendritici (ciascuno un nucleo) in fun-
zione della temperatura di surriscaldo.

La riduzione dei nuclei di austenite alla temperatura
di inversione (riduzione della silice da parte del car-
bonio) potrebbe indurre nell’errore di sopravvalutare la
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Fig. 110 - Grado di nucleazione . delle dendriti di austenite primaria
in funzione della temperatura di surriscaldo.

Trovare la temperatura optimum di colata (la pid

bassa possibile) in funzione dello spessore del getto

silice come nucleo dell’austenite ed a sottovalutare il
CO come antinoculante. Il fatto che la carica ossidata
(ossido di ferro) ed il vento umido (H.O), portino
nella ghisa degli ossidi facilmente riducibili dal car-
bonio (fig. 109) e che cid sia causa di suo sviluppo
precoce e di riduzione del numero di dendriti fa pen-
sate proprio che sia il CO ad avere un’azione antinu-
cleante molto marcata nei confronti dell’austenite. Noi
riteniamo che questa azione sia dovuta all’eliminazione
da parte dell’ossido di carbonio di sovrassaturazioni in
ossigeno (sempre presenti nella ghisa sino a che non
partono le reazioni del CO che & un gas molto difficile
da nucleare in bolle); un elemento, 1'ossigeno, che &
tra i pitt forti veleni della crescita della faccia dendrite.
L’eliminazione del veleno fa si che la crescita dei primi
nuclei sia cosl esaltata da sconsigliare qualsiasi altro
ad iniziare il processo.

Non si commetta Perrore di credere di ossidare la
ghisa immettendole dell’ossido di ferro, con esso si
innescano proprio le reazioni di sviluppo del CO che
magari sino a quel momento erano bloccate e consen-
tivano di essere in condizioni di sovrassaturazione di
ossigeno. Altro grave errore & chiamare ossidata una
ghisa surriscaldata, al contrario & la pili ridotta di tutte
se si sono fatte partire le reazioni del CO. Quando si
potrd misurare il potenziale ossigeno delle ghise, sard
divertente vedere che rapporto vi & tra inoculazione e
sovrassaturazione in ossigeno del bagno.

La presenza di un veleno che ostacola la crescita per-
mette ad altri nuclei, inizialmente svantaggiati, di par-
tecipare a quella gara che & la solidificazione di una
nuova fase.

Aggiungiamo, infine, che quantitd eccessive di nero
minerale e di pece (producono CO) provocano una
crescita colonnare esogena (parte dalla pelle del getto)
delle dendriti di austenite primaria.

Evitare fusioni molto lunghe, con cariche ossidate o

con vento molto umido

Il lungo tempo si fusione permette lo stabilirsi degli
equilibri di formazione del CO; cosi come 1’ossidazio-
ne della carica e 'umiditd del vento (gid descritte al
punto precedente).
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Il lento raffreddamento dei getti molto spessi porta
ad un’elevata direzionalita della crescita dendritica, con
basso sottoraffreddamento e scarsa nucleazione indotta.
1 getti pili spessi, quindi, possono trovare migliori con-
dizioni di nucleazione per temperature di colata molto
basse, in cortispondenza delle quali I'effetto temprante
della parete della forma & pit efficace.

Evitare un’elevata direzionalitd nella solidificazione del
getto

Per evitare un’elevata direzionalitd nella solidifica-
zione del getto bisogna agire sull’alimentazione.
Aggiungere microquantitd di elementi che avvelenino
la crescita della direzione dendrite e la costringano ad
arrestarsi ed a rinuclearsi pitt avanti all'interno del li-
quido

Zolfo ed ossigeno sono 2 forti veleni della crescita
delle dendriti di austenite. Quindi la struttura equias-
sica sard piti agevolmente ottenibile in ghise in cui sono
presenti zolfo ed ossigeno, che non in quelle iperpure
e ben disossidate.

Ulteriori veleni che si possono aggiungere in siviera
sono: alluminio (0,29, zirconio (0,27%), titanio
(0,24% ), bismuto (0,019 ), boro (0,008% ). Con tut-
ti questi elementi si ottiene un affinamento della strut-
tura dendritica.

Aumentare il tenore di carbonio

11 grado di eutetticita di una ghisa (grado di satu-
razione) & ovviamente il parametro fondamentale che
determina I'importanza o meno del controllo della soli-
dificazione dendritica. Una ghisa quasi eutettica ha po-
che dendriti di austenite primaria e, quindi, le loro
modalitd di solidificazione assumono un’importanza re-
lativa nell’economia del getto. Inoltre, all’aumentare del
tenore di carbonio si ha un aumento del sottoraffred- -
damento costituzionale e, quindi, del grado di nuclea-
zione indotta del bagno (la nucleazione indotta & quel-
la che si realizza dopo Ilinizio della solidificazione e
pud essere aumentata dal sottoraffreddamento (evita
la rifusione dei germi formatisi) e dalla frantumazione,
o nucleazione secondaria, della porzione di fase gia
solidificatasi.

Inoculare austenite

Se per ragioni dettate dalla pratica operativa non &
possibile applicare alcuna delle norme suesposte, per
affinare l’austenite primaria non resta che ricorrere all’
inoculazione (aggiunta di germi dall’esterno). Il pro-
blema a questo punto & quello di conoscete quali sono
i nuclei dell’austenite primaria.

Dobbiamo subito precisare che a questo riguardo
scarsissima & D’esperienza di ricerca e di fonderia. Come
si & pitl volte detto, i fonditori di ghisa si sono dedicati
anima e corpo alla riduzione della tempra primatia (so-
lidificazione bianca) e, quindi, allo studio della trasfor-
mazione eutettica.

Alcuni inoculanti dell’austenite primaria sperimentati
con successo sono: Cs;COs, LiCl, Bi, FeSiBi, Calsiloy,
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U'importanza della metallurgia

Undicesima parte

Come ¢é noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o

\
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Fig. 114 - Tappe della solidificazione di una ghisa bianca ipoeutettica.
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Descrizione generale del problema

Nello schema di fig. 113 ricordiamo quali sono le
tappe della solidificazione stabile di una ghisa ipoeutet-
tica. Ciascuna micrografia ha accanto l’indicazione, sul
diagramma di stato, della temperatura cui essa si rife-
risce. Nella fig. 114 sono riportate le fasi progressive
della solidificazione metastabile.

I termini del nostro problema sono: desideriamo co-
noscere i meccanismi che portano all'uno ed all’altro
tipo di solidificazione, determinare linfluenza che su
di essi esercitano i diversi parametri metallurgici, fis-
sare le condizioni operative che ci garantiscono di ot-
tenere, a nostro piacimento, 'una o l’altra struttura.

Un problema di confini (la termodinamica)

Sappiamo dal diagramma di stato Fe-C che leutet-
tico stabile (retta E’C’F’) si forma in condizioni ideali
a 1.153°C e che quello metastabile (retta ECF) si
forma nelle stesse condizioni a 1.147°C. Tra i 2 tipi
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di solidificazione eutettica esistono solo 6°C di dif-
ferenza.

In condizioni reali sappiamo che interviene il sotto-
raffreddamento, per cui una data trasformazione non av-
viene alla temperatura ideale (termodinamica), ma ad
una temperatura reale pilt bassa (stiamo solidificando,
la temperatura reale sarebbe pili alta di quella ideale se
stessimo fondendo). Cosi, in pratica, se la solidifica-
zione dell’eutettico non si realizza a 1.153 °C, corre-
remo il rischio di scendere oltre 1.147°C e di passare
nelle condizioni in cui & pit facile la formazione dell’
eutettico metastabile (ledeburite) invece che quella del-
Peutettico stabile. E superfluo dire che le ghise bianche
sono pitt fragili e dure di quelle grigie, per cui negli
impieghi meccanici si usa sempre la ghisa grigia. L’ot-
tenimento di ghisa bianca & desiderato nel caso si pro-
duca, con trattamento termico successivo, la ghisa mal-

leabile.

A questo punto si potra dire: la differenza tra condi-
zioni ideali e condizioni reali & che queste ultime ab-




bisognano di nuclei per realizzarsi (il sottoraffreddamen-
to & proprio un indice di questa ricerca di nuclei); ino-
culiamo quindi, cosi saremo noi a fornire i nuclei dal-
Pesterno e saremo garantiti della solidificazione grigia.

Calma. Questa maniera di agire rappresenta un inter-
vento sulla cinetica (movimento) del processo. E una
maniera giusta di agire, ma ancora prematura. Prima di
agire sulla cinetica, ci conviene tentare di spostare i con-
fini (termodinamica) che delimitano il campo di occor-
renza della nostra trasformazione stabile, al fine di allar-
garli il pilt possibile. Dobbiamo cioé tentare di ampliare
quel confine ideale di 6 °C che ¢ stabilito dalla differenza
di temperatura tra i 2 eutettici nelle leghe Fe-C. Cio si
tradurrd in un maggior respiro per i successivi inter-
venti cinetici.

Abbiamo visto come nelle ghise la presenza di altri
elementi modifichi 'andamento delle curve del diagram-
ma di stato Fe-C. Il nostro scopo & ora quello di cer-
care elementi che innalzino la temperatura dell’eutettico
stabile ed abbassino quella dell’eutettico metastabile.
Cid sempre in condizioni di equilibrio. Ne risulterd un
allargamento dei confini entro i quali contenere il sot-
toraffreddamento dell’eutettico stabile.

Ogni elemento svolgerd una sua azione sia sulla tem-
peratura Te- che su quella Tz. L’ideale sarebbe trovare
elementi che agiscano su entrambe le temperature nel
senso da noi voluto: alcuni allargando la differenza
Te- - Te nel caso fossimo produttori di ghisa grigia,
altri restringendola se siamo dei produttori di ghise
bianche o malleabili.

Prima di tentare con elementi scelti a caso, sari
bene pensare se, tra le cognizioni che ormai abbiamo
acquisito, ve ne sia una che ci permetta di operare
una scelta ragionata. Stiamo effettuando interventi su
un passaggio liquido-solido e quindi, probabilmente, ci
converrd tornare a considerare la materia con gli oc-
chiali del chimico-fisico.

Le 2 trasformazioni, che stiamo considerando, si di-
stinguono per il fatto che nell'una il carbonio da luogo
a grafite e nell’altra si combina con il ferro per dare
luogo a cementite. Come si ricordera, il carbonio per
sua natura & portato a formare grafite; & costretto ad
optare per la cementite tutte le volte che si trova im-
pedito nei suoi movimenti per raggiungere altri suoi
simili. Ci sard da attendersi dunque che tutti quegli
elementi che aumentano Dattivitd del carbonio, bloc-
cando il ferro, favoriscano la trasformazione stabile;
mentre tutti quegli elementi che diminuiscono I’attivita
del carbonio nel liquido favoriscano la trasformazione
metastabile. Come si ricorderd, in tab. XIII sono indi-

cati con un segno + gli elementi che bloccano il ferro

(e quindi liberano il carbonio) e con un segno — gli
elementi che bloccano il carbonio. Abbiamo, dunque,
una tabella ed un segno di riconoscimento che ci per-
mettono di fare una scelta ragionata dei modificatori
della condizione termodinamica 6 °C.

Osservando la tab. XIII, notiamo subito che un ele-
mento sempre presente ed abbondante nelle ghise, il
silicio, ha il segno + ed un coefficiente di liberazione
del carbonio abbastanza elevato. Saremmo sciocchi se
non sperimentassimo, nel caso volessimo produrre ghi-
sa grigia, leffetto del silicio. Lo saremmo egualmente
nel caso fossimo dei produttori di ghisa bianca o mal-
leabile, perché correremmo il rischio di non conoscere
la consistenza di un eventuale avversario.
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Fig. 115 - Effetto del silicio sulle temperature di solidificazione dei due
eutettici S

In fig. 115 & riportato l'effetto del silicio sia sulla
temperatura Tg- dell’eutettico stabile, sia su quella del-
l'eutettico metastabile, Te. Come risulta evidente dal
grafico, il silicio innalza leggermente la Ty ed abbassa
drasticamente la Tg. Complessivamente la differenza tra
le temperature ideali delle 2 trasformazioni passa dai
6°C delle leghe Fe-C ai circa 40°C delle leghe Fe-C-
2% Si.

Questo allargamento dei margini di sicurezza ci &
molto utile e, diremmo, sufficiente per affrontare con
maggior respiro le questioni cinetiche relative alla soli-
dificazione della ghisa grigia.

Prima di passare oltre, perd, sbaglieremmo se non
prendessimo in considerazione almeno un elemento che
potrebbe essere un grosso nemico della solidificazione
grigia, ovvero un buon amico della solidificazione bianca.

In base al segno negativo ed all’entita del coeffi-
ciente di tab. XIII, facciamo cadere la nostra scelta,
per esempio, sul cromo. In fig. 116 riportiamo appunto
Peffetto di aggiunte di cromo in una ghisa base Fe-C-
2% Si. Come si vede, '1% di cromo annulla gran
parte del vantaggio ottenuto con il silicio.

Ecco dunque, attraverso questi 2 esempi, lindica-
zione di come usare i segni della tab. XIII al fine di
ottenere, attraverso opportune aggiunte, le condizioni
termodinamiche di partenza favorevoli al tipo di eutet-
tico che vogliamo produrre: segno + per lo stabile,
segno — per il metastabile.
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Fig. 116 - Effetto del cromo sulle temperature di solidificazione dei
due eutettici *.
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I diversi elementi presenti, od inoculabili, nella ghi-
sa hanno una duplice azione: una sulla termodinamica,
una sulla cinetica. Sulla termodinamica spostando le
temperature Tg' e Tg; sulla cinetica creando nuclei, av-
velenando la crescita delle fasi eutettiche, neutralizzando
veleni. Di tutte queste azioni, per ogni elemento ed
in maniera quantitativa, si dard conto nel Vocabolario
riportato in appendice al Volume. Per questo non fa-
remo qui un elenco dell’azione dei vari elementi sulla
solidificazione eutettica, a meno che non si tratti di
azioni che servano ad illustrare i meccanismi che stiamo
affrontando. In questo paragrafo, dunque, considere-
remo il problema da un punto di vista generale, il che
ci permetterd poi (come la tab. XIIT) di prevedere
automaticamente [’azione di ogni singolo parametro
sulla solidificazione dell’eutettico.

Un problema di movimento (la cinetica)

Le condizioni ideali di una trasformazione sono quel-
le in cui si prendono in considerazione determinati fatti
senza preoccuparsi delle loro modalita di evoluzione.
Se noi dicessimo, trovandoci a Roma: supponiamo di
essere a Milano, potremmo fare tutta una serie di ragio-
namenti senza preoccuparci di prendere un aereo, un
treno od un’auto. Se dicessimo invece: andiamo a Mi-
lano, per prima cosa dovremmo andare a vedere !
orario dei mezzi di trasporto. La cinetica si occupa
appunto di provvedere i mezzi di trasporto alle tra-
sformazioni.

Il parametro fondamentale che compare, non appena
in metallurgia passiamo dall’ideale al reale, & il sotto-
raffreddamento. Esso & una misura della difficoltd a
trovare mezzi di trasporto, un poco come i nostri ri-
tardi quando non troviamo 1’autobus.

Nella trasformazione eutettica avremo:
— sottoraffreddamento eutettico stabile:

TE‘ — TE' _ T’E'
— sottoraffreddamento

TE = TE ——T’E
Te e Te sono le temperature ideali (variano secondo
le equazioni [6] e [7]).
T’s e T’z sono le temperature reali (variano secondo
le modalita operative adottate in fonderia).

eutettico metastabile:

Nucleazione e condizioni operative

Il sottoraffreddamento &, dunque, il parametro reale
che la cinetica determina per cambiare quello che la
termodinamica ha fissato nelle condizioni ideali (cam-
biare, ma non rivoluzionare, perché se la termodinamica
ha detto che una cosa & impossibile, energia libera
positiva, non c’& barba di cinetica che tenga). E il sotto-
raffreddamento in sintesi il parametro che dobbiamo
controllare e, per quanto ci & possibile, direzionare per
imporre alla ghisa la nostra volonta. Il primo passo
¢, quindi, quello di divenire profondi conoscitori del
come i vari parametri metallurgici che caratterizzano
la pratica di fonderia intervengano sul sottoraffredda-
mento. Solo cosi potremo, da vittime degli eventi, di-
venirne padroni,

Lasciando da un canto lazione della composizione
sul sottoraffreddamento (l’abbiamo rinviata all’appen-
dice), vediamo quali sono i fattori metallurgici che
su di esso possono operare:

Industria Fusoria 2/201 |

(a2\

— velocita di raffreddamento;
— grado di nucleazione;
-— surriscaldamento;
— tempo di attesa;
— temperatura di colata;
— velocita di crescita;
— mezzo fusorio.
Cominceremo con il considerare come questi para-

metri agiscano sul sottoraffreddamento dell’eutettico
stabile.

Velocita di raffreddamento

Mettere fretta a qualcuno mentre sta eseguendo un’
operazione delicata, significa metterlo in condizioni di
operare male e magari in un tempo maggiore. E quanto
accade anche alla trasformazione eutettica stabile. Met-
terle fretta, attraverso un’elevata velocita di raffredda-
mento, significa farle raggiungere elevati valori di sotto-
raffreddamento. Un’ulteriore aggravante, ai fini dell’
ottenimento della ghisa grigia, & che la velocita di raf-
freddamento agisce in maniera molto meno drastica sul
sottoraffreddamento dell’eutettico metastabile. II risul-
tato che ne deriva & mostrato in fig. 117: oltre certe
velocitd di raffreddamento (dipendono ovviamente da
ghisa a ghisa) si ha un’inversione nel diagramma di
stato, avviene prima la solidificazione metastabile del-
leutettico. In fig. 118 questo fenomeno & visualizzato
attraverso I'andamento delle curve di analisi termica:
alla velocita 3, la pit alta di tutte, la solidificazione
dell’eutettico portata a ghisa bianca.

Bisogna tener presente che le parti di un getto, a se-
conda del loro spessore, saranno soggette a velocitd di
raffreddamento diverse (maggiori per le parti sottili),
per cui sara buona norma garantire una solidificazione
grigia estesa a tutti gli spessori del getto (controllo con
il provino di tempra).

Grado di nucleazione

Mentre la velocitd di raffreddamento & il parametro
che pili condiziona dall’esterno il sottoraffreddamento,
il grado di nucleazione & quello che pitt lo condiziona
dall'interno del metallo (fig. 119). Il grado di nuclea-
zione si misura attraverso il conteggio delle celle eu-
tettiche (rilevate dalla segregazione di impurezze ai loro
bordi, attraverso attacco con reattivi di Stead, o di
Kalling o con semplice Nital). Le celle eutettiche sono
grani e quindi ad ognuna di esse dovrebbe corrispondere
un nucleo,

Sappiamo che una nuova fase, per formarsi da una
fase madre, ha bisogno che all’interno di essa si for-
mino suoi germi. Questi germi potranno cominciare a
crescere, e quindi dare luogo alla trasformazione, solo
dopo aver raggiunto un certo raggio che varia da con-
dizione a condizione e che prende il nome di raggio
critico. Fino a che cid non si realizza, il liquido (se & la
solidificazione la generica trasformazione che stiamo con-
siderando) continua a sottoraffreddarsi.

Tutti gli altri fattori che abbiamo elencato (surri-
scaldo, tempo di attesa, temperatura di colata, ecc.),
tranne la velocita di crescita, agiscono sul sottoraffred-
damento proprio attraverso modifiche del grado di nu-
cleazione della ghisa.
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Accenniamo appena di sfuggita, per ora, che il grado
di nucleazione della ghisa liquida & anche il fattore
condizionante il sottoraffreddamento sul quale & pit
facile agire dall’esterno (inoculazione). Questo compor-
tera, pit avanti, la necessitd di individuare quali sono
i nuclei dell’eutettico stabile. Per ora parleremo di nu-
clei a prescindere dalla loro natura.

D)

Surriscaldamento

Il surriscaldamento abbassa il grado di nucleazione
della ghisa e quindi aumenta il sottoraffreddamento. Dal-
la fig. 120 si rileva come il surriscaldamento aumenti la
profondita di tempra e come questa sia direttamente col-
legata alla diminuzione dei nuclei.
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Tempo di attesa

Tanto pit lungo & il tempo di attesa alla temperatura
di surriscaldo e tanto minore sard il grado di nuclea-
zione (fig. 121). Anche il tempo di attesa in siviera,
dopo un eventuale trattamento di inoculazione, fa dimi-
nuire rapidamente il grado di nucleazione (fig. 122).
Questo fenomeno si chiama fading (evanescenza).

Temperatura di colata

Tanto pit & alta e tanto pill si abbassa il grado di
nucleazione (fig. 123).

Un dato che potrebbe stupire & che anche la velo-
citd di raffreddamento ed il sottoraffreddamento influen-
zano, positivamente, il grado di nucleazione della ghi-
sa. L’alta velocitd di raffreddamento (fig. 124) e lele-
vato sottoraffreddamento (fig. 125) consentono una co-
piosa nucleazione, perché rendono difficile la rifusione
dei germi formatisi, fusione provocata dall’innalzamento
di temperatura da loro stessi operato per emissione del
calore latente di solidificazione. Potrebbe sembrare un
controsenso I'aver affermato che il sottoraffreddamento
& conseguenza diretta della scarsitd di nucleazione e dire
ora che esso provoca un effetto nucleante. Il fatto &
che siamo di fronte a 2 tipi di nuclei. Quelli generati
dal sottoraffreddamento sono nuclei che potremmo de-

finire indotti, perché si formano dopo che & iniziata la
solidificazione e servono a garantire una distribuzione
dei grani di tipo equiassico. I nuclei che precedono la
solidificazione sono quelli che condizionano il sottoraf-
freddamento e quindi il tipo di eutettico che si formera.
Come vedremo, un buon inoculante dovra garantire il
giusto sottoraffreddamento in maniera da far ottenere
una ghisa grigia ed al tempo stesso una copiosa nuclea-
zione indotta o secondaria,

Velocitd di crescita

Questo parametro che, come vedremo, agisce fon-
damentalmente sulla forma assunta dalle substrutture
allinterno dell’eutettico, esplica una sua azione anche
sul tipo di trasformazione (grigia o bianca). Se infatti,
supponiamo, la trasformazione stabile inizia con un
buon grado di nucleazione primaria e quindi con un
sottoraffreddamento accettabile e poi procede a bassis-
sima velocitd, potremo giungere (a solidificazione non
ancora ultimata) a livelli di temperatura a cui inizia la
trasformazione metastabile. Questa eventualitd & mostra-
ta nella metd destra della fig. 126. Il risultato, che ne
deriva, & che alla fine della solidificazione avremo una
ghisa in parte grigia ed in parte bianca, ciod una ghisa
trotata.
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no tardi ma crescono, e quindi recalescono, forte) ri-
spetto a quello delle ghise grigie, & mostrato un sistema
per riconoscere la solidificazione trotata. Sard questa
una delle tante indicazioni sull’andamento della solidifi-
cazione che ci fornira Ianalisi termica; le vedremo tutte
insieme in un’apposito paragrafo.

Mezzo fusorio

Un’ultima annotazione da farsi sul grado di nuclea-
zione eutettica & quella relativa all’influenza esercitata

su di essa dal mezzo fusorio.

La fusione con forno elettrico ad induzione o ad
arco provoca un abbassamento del grado di nucleazio-
ne dell’eutettico rispetto ad una fusione condotta con il
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Fig. 127 - Differenze di aspetto tra le curve di analisi termica di ghise
grigie, bianche e trotate ©,

cubilotto. La fig. 128 mostra come il sottoraffreddamento
dell’eutettico stabile sia maggiore per la ghisa elaborata
al forno ad induzione. La fig. 129 riporta, a diversi
contenuti di silicio, il confronto tra la sensibilita alla
tempra (solidificazione bianca) di ghise elaborate al for-
no ad induzione e ghise elaborate al cubilotto. La ghisa
al forno elettrico mostra una maggior sensibilitd alla
solidificazione bianca.

D’altro canto, una volta controllata la tempra, con i
forni elettrici si possono ottenere pili elevati valori di
resistenza a trazione (fig. 130).

Tutto cid pud essere spiegato con le alte tempera-
ture raggiungibili con il forno elettrico e con Iinfluenza
del tempo di attesa a tali temperature sull’analisi della
ghisa (fig. 131). L’innesco delle reazioni di formazione
del CO riducono il tenore di carbonio e di ossigeno di
sovrassaturazione: la pratica dell’inoculazione deve esse-
re presa in maggior considerazione.
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Nucleazione e condizioni chimiche

Le conclusioni, che si possono trarre da quanto sin
qui detto sulla solidificazione dell’eutettico, possono es-
sere cosi riassunte: per la produzione di ghise grigie,
dopo essersi assicurati degli ampi confini termodina-
mici entro i quali aver garantita la solidificazione sta-
bile, occorre agire sul grado di nucleazione. Abbiamo vi-
sto che questo parametro pud essere valutato attraverso
la misura del numero di celle eutettiche ed & condizio-
nato da tutta una serie di variabili operative. Quando,
per ragioni di produzione, & impossibile agire nel senso
di garantire operativamente delle condizioni di alta nu-
cleazione endogena della ghisa, diventa necessario inter-
venire con una nucleazione esogena od inoculazione. In
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Fig. 131 - Effetto del tempo di attesa sulle concentrazioni di carbonid
e silicio e parametri ad esse collegati %.

questo caso assume una vitale importanza la conoscenza
dei nuclei che favoriscono la formazione dell’eutettico
stabile.

E bene riportare a questo punto lonesto discorso
fatto in pilt occasioni ® da uno dei pit grandi cono-
scitori della ghisa, H. Morrogh: & giustificato immaginare
che in ogni ghisa vi sia un certo numero di particelle
molto piccole e di dimensioni diverse che possono fun-
zionare da nuclei. La natura di questi nuclei non & cosa
che possa saltare agli occhi in maniera immediata ed i
dati sperimentali che sono disponibili permettono solo
le pit nebulose spiegazioni intorno alla loro natura.
Parte della letteratura ha asserito, senza evidenti ri-
scontri reali, che essi siano costituiti da inclusioni non
metalliche quali silicati, ossidi, solfuri. Essi potrebbero
analogamente esser residui cristallini di grafite o di me-
tallo, o irregolaritd atomiche, per esempio, sull’interfac-
cia liquido-austenite. Ciononostante nulla & noto di essi,
ma questo non vuol dire che non si debbano fare os-
servazioni sui fattori che determinano il numero di que-
sti nuclei disponibili per la crescita delle celle eutet-
tiche.

Noi queste osservazioni le abbiamo gia fatte in pre-
cedenza per cid che riguarda U'influenza delle condizioni
operative. Ne possiamo aggiungere ora delle altre rela-
tive all’azione di alcuni elementi chimici, in maniera di
cercare qualche prova indiretta della natura dei nuclei;
ma il problema reale non si modifica: se vorremo andare
avanti, dovremo fare una determinazione sperimentale
diretta dei nuclei, osservandoli e fotografandoli. E T'uni-
co modo ormai, per fare qualcosa di nuovo in questo cam-
po. Al livello di ipotesi regna 'inflazione.

Elenchiamo qui di seguito alcunj fenomeni legati alla
presenza di alcuni elementi, dei quali va tenuto conto,
in quanto hanno dimostrato di avere una stretta con-
nessione con il numero di celle eutettiche:

— Azione dello zolfo: come risulta dalla fig. 132, lo
zolfo ha un’azione molto marcata sulla nucleazione:
al crescere del contenuto di zolfo, aumenta il numero
di celle eutettiche. Inoltre, a paritd di celle eutet-
tiche, il sottoraffreddamento & maggiore a bassi con-
tenuti di zolfo (fig. 133). Si deve tenere inoltre
presente che & stato notato ® che, in assenza di
zolfo (ghise iperpure) ed in caso di fusione sotto
vuoto, il ferro-silicio non ha alcun effetto inoculante.

— Azione del manganese: dal grafico della fig. 134 si
pud notate come, globalmente, il manganese riduca
il numero di nuclei presenti nella ghisa, Sarebbe perd,
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Fig. 132 - Effetto dello zolfo sulla nucleazione ',
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a nostro avviso, errato dire che tutfo il manganese
presente nelle ghise concorre alla diminuzione del
numero dei nuclei, bloccando I’azione nucleante del-
lo zolfo. Solo parte del manganese (pari a 9% Mn =
1,7-9% S + 0,3) reagisce con lo zolfo per dare sol-
furo. Nel caso di una ghisa con 0,1% S avremo che
lo 0,47% Mn sard bloccato; e non le concentra-
zioni riportate in fig. 134. Anzi si pud notare che la
massima nucleazione sperimentale (punti fuori dalla
estrapolazione della retta) si ha in corrispondenza
proprio dello 0,5 + 0,6% Mn. Quello che & giusto
dire & che il manganese, individualmente e non at-
traverso lo zolfo, & un riduttore del grado di nu-
cleazione. Anzi qualcuno ® ha notato che nelle ghise
inoculate vi & un incremento delle particelle di sol-

furo di manganese. Altri ™ ha notato che, per con-
tenuti di zolfo compresi tra 0,02% e 0,12%), Pau-
mento di manganese da 0,1% a 0,5% non ha dimi-
nuito affatto il grado di nucleazione.

Azione del titanio: il titanio (fig. 135) riduce note-
volmente il numero di nuclei rispetto ad una ghisa
ad alto contenuto di zolfo nella quale era assente.
Il solfuro di titanio & molto stabile e quindi sottrae
lo zolfo al solfuro di manganese. A questo propo-
sito in fig. 136 riportiamo le curve di stabilita dei
solfuri. L’insieme di queste curve va interpretato
nella seguente maniera: sono pilt stabili, ad ogni tem-
peratura, i solfuri ad energia libera di formazione
piti negativa (curve pitt in basso). Quindi tutti gli
elementi, la cui energia libera di formazione del sol-
furo & piti negativa di quella di MnS, daranno luogo
ad un loro solfuro catturando lo zolfo al manga-
nese. Analogamente andavano interpretate le curve
di stabilita degli ossidi di fig. 109. L’elemento con
ossido pilt stabile sottrae ossigeno, riducendolo, allo
elemento con ossido meno stabile. Su queste rea-
zioni sono basate tutte le operazioni per la produ-
zione di metalli a partire dai minerali (sono general-
mente degli ossidi). Questo tipo di grafici danno
anche indicazioni utili per la pratica di tutti i giorni.
Non fondere mai, per esempio, un metallo in un
forno il cui rivestimento refrattario & costituito da
un ossido meno stabile di quelli che & capace di dare
il metallo stesso o gli elementi in esso eventualmente
disciolti. Queste curve indicano come oltre certe
temperature il carbonio disciolto nel ferro inizia a
dare un ossido (CO) pil1 stabile di quello che da il
silicio (Si0;); petr questa ragione oltre certe tem-
perature si vede la superficie del metallo pulirsi dalla
scoria (sono silicati) oppure il refrattario del forno
(se acido & costituito da silice pura) inizia a man-
giarsi. A temperature inferiori di questa che chia-
mammo temperatura di inversione, & invece il sili-
cio contenuto nel ferro che si ossida a SiO,, dando
luogo a scoria viscosa sul pelo libero del metallo ed
a strozzamenti della luce del forno per adesione alle
sue pareti. Al di sotto della temperatura di inversione
il bagno perde silicio, al di sopra perde carbonio e
riacquista parte del silicio.
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Fig. 134 - Effetto del manganese sulla nucleazione ¢,
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I refrattari basici (MgO) o neutri (ALO;), come
si vede dalla fig. 109, sono meno facilmente riduci-
bili da parte del carbonio, ma resistono meno bene
agli shock termici e sono pitt costosi. Sono indispen-
sabili per impieghi a temperature pitt elevate.

— Azione del silicio: variazioni del contenuto di sili-
cio in carica non portano alcun miglioramento al gra-
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do di nucleazione della ghisa. Aggiunte di piccole
quantitd di fetro-silicio prima della colata in forma
aumentano notevolmente per un certo periodo (10
min circa) il numero dei nuclei (fig. 137). E da
notare che il ferro-silicio purissimo non esplica que-
sto effetto nucleante, mentre quello commerciale (im-
puro per la presenza di calcio ed alluminio) risulta
efficiente.
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Fig. 137 - Effetto del silicio inoculato sul grado di nucleazione .

Ultima annotazione da fare & la seguente: elementi
tensioattivi (come zolfo, fosforo ed ossigeno), che ridu-
cono ciodé I'energia necessaria per creare la superficie di
nuove fasi all'interno del liquido, riducono il valore del
raggio critico che i germi devono raggiungere per dive-
nire nuclei; quindi, statisticamente, aumentano, a pa-
rita di altre condizioni, il numero di nuclei che possono
partecipare alla solidificazione. E come se dicessero: en-
trano gratis tutti quelli al di sopra di m 1,90; e dopo
un poco rettificassero: entrano gratis tutti quelli al
di sopra di m 1,50. E ovvio che nel secondo caso sa-
rebbero di pitt quelli che entrano gratis.

Abbiamo di fronte a noi un quadro completo, spe-
rimentale, dell’azione chimica (elementi) e fisica (va-
riabili operative) cui & soggetto il grado di nucleazione
eutettica stabile di una ghisa. Da questo quadro sono
state tratte delle deduzioni circa la natura dei nuclei.
Noi le elencheremo, dando cosi quello che & lo stato
attuale dell’arte; poi andremo pilt avanti e cercheremo
di tentare, per la prima volta (sembra di stare al circo
equestre ), I'isolamento e I'analisi dei nuclei.

Prima perd dovremo fare un piccolo sforzo nel sen-
so della chiarificazione di alcuni concetti. Ci rendiamo
perfettamente conto che, purtroppo, dettagliare alcune
questioni spesso complica le cose; altrettanto sovente,
perd, i modelli semplicistici portano a conclusioni errate.

Nucleare... d’accordo, ma che cosa?

Il concetto di grano (entitd cresciuta intorno ad un
unico nucleo) applicato alla cella eutettica & alquanto
contraddittorio. La cella eutettica & formata, come sap-
piamo, da 2 substrutture: la grafite eutettica e auste-
nite eutettica. Sarebbe, quindi, esatto parlare ancora di
grano se le 2 substrutture crescessero sullo stesso nucleo
per un’estensione che coincidesse per entrambe con i
confini della cella eutettica. Sono queste le 2 considera-
zioni che sono, consciamente o inconsciamente, fatte
quando si patla di nucleare la cella eutettica.

Per quanto concerne l'estensione delle 2 substrutture
in maniera continua sino ai confini della cella di ap-
partenenza, possiamo ammetterla in prima approssima-
zione (in seconda non la ammetteremo pitt, almeno per
cid che riguarda la grafite). Diciamo, per ora, che non
bisogna lasciarsi ingannare dall’apparente discontinuita
presentata dalle lamelle di grafite per come esse appajono
sulla superficie di un provino metallografico. In realta,
come mostrato in fig. 138, esse fanno parte di una
struttura a foglie di insalata che si estende in maniera
continua attraverso tutta la cella eutettica. Nella patte

superiore della fig. 138 si pud rilevare come venga a
determinarsi, per taglio, la struttura discontinua delle
lamelle sulla superficie di un provino metallografico.

Quello che sinceramente non possiamo ammettere a
priori & che un nucleo unico dia il via alla crescita sia
della grafite che dell’austenite. Cerchiamo, quindi, di
operare un’indagine conoscitiva a riguardo,

Se ci affidiamo un attimo agli studiosi specializzati
in solidificazione di eutettici ®, vediamo che essi, in
funzione dell’aspetto strutturale assunto dalle 2 fasi,

riescono a dividere gli eutettici in 2 classi:

— Classe A - Eutettici continui: le 2 fasi crescono
pilt o meno contemporaneamente sullo stesso fronte
di separazione solido-liquido ed esiste una loro con-
tinuitd allinterno dello stesso grano eutettico (le
ghise grigie lamellari appartengono a questa classe,
le lamelle sono interconnesse allinterno della cella
eutettica).

— Classe B - Eutettici discontinui: le 2 fasi eutettiche
crescono in periodi differenti e su fronti separati,
una delle 2 fasi si presenta come particelle isolate in
una matrice costituita dall’altra fase (le ghise a gra-
fite sferoidale appartengono a questa classe).

Come vedremo al momento opportuno, I'appartenen-
za all'una od all’altra classe dipendetd dai rapporti reci-
proci esistenti tra le velocitd di crescita delle 2 fasi
eutettiche. Se si riuscird a modificare in qualche ma-
niera questi rapporti, si potrd ottenere che un unico tipo
di eutettico (per esempio austenite-grafite) possa assu-
mere 2 forme diverse (lamellare e sferoidale).

Le ghise a grafite lamellate, come abbiamo visto, ap-
partengono alla classe A, eutettici continui; quello che
ci interessera molto & sapere che all’interno della clas-
se A sono fatte ulteriori suddivisioni in sottoclassi,
sempre in rapporto alle velocita di crescita delle 2 fasi,
le cui differenze all’interno della classe sono comandate
dai diversi rapporti di nucleazione esistenti tra le 2 fasi.
La cosa comincia a diventare interessante ai fini di cid

che andiamo cercando: il nucleo.

Se una delle 2 fasi eutettiche nuclea I'altra, le velo-
citd di accrescimento di entrambe saranno strettamente
collegate, il che porta ad una struttura estremamente re-
golare (simile a quella di fig. 40). Se questo rapporto
di nucleazione manca, avremo una struttura disordinata.
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Fig. 138 - Continuita della grafite lamellare all’interno di una cella

eutettica,
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Vediamo dunque, dalle caratteristiche delle sottoclas-
si degli eutettici continui, di ricavare indicazioni utili
circa i rapporti reciproci di nucleazione esistenti tra au-
stenite e grafite. Le sottoclassi degli eutettici continui
sono:

— Eutettici continui regolari: esiste una elevata rego-
laritd di arrangiamento tra le 2 fasi eutettiche (la-
melle o fili paralleli).

— Eutettici continui irregolari: non esistono regolarita
di arrangiamento reciproco tra le 2 fasi (lamelle
disordinate, intetrotte, a caratteri cinesi, fili disor-

dinati o fibre).

— Eutettici continui quasi regolari: esiste una regola-
ritd anomala di arrangiamento (piatti o fibre quasi
patalleli od a spirale).

L’eutettico della ghisa a grafite lamellare & un eutettico
continuo itregolare (lamelle disordinate). Non esistono
quindi rapporti di nucleazione tra austenite e grafite.

Come vedremo, la ledeburite & invece un eutettico con-
tinuo quasi regolare: la cementite nuclea laustenite ™.

Il primo passo avanti & fatto, abbiamo raccolto ele-
menti per escludere che la grafite nuclei l'austenite o vi-
ceversa (le partecipazioni indirette possono essere an-
cora ammesse).

Dobbiamo ora prendere in considerazione I'eventualita
che austenite e grafite nucleino, ciascuna per suo conto,
se stesse; ovvero che nelle ghise sussistano le condizioni
per la nucleazione omogenea endogena.

Fortunatamente questo problema possiamo eliminarlo
abbastanza rapidamente. Esiste infatti una legge ? la
quale dice che, perché si verifichi la nucleazione omo-
genea endogena, si devono realizzare sottoraffreddamen-
ti dell’ordine di AT = 0,2-T¢ (dove Tr & la tempera-
tura di fusione). Per Peutettico stabile (T = 1.153 °C)
avremo dunque AT = 0,2-1.153 = 230 °C. Quest’or-
dine di sottoraffreddamenti non si realizza mai nelle ghi-
se, per cui possiamo escludere la nucleazione endogena
omogenea di austenite e grafite. Tutto cid non esclude
ovviamente che si possa realizzare la nucleazione esoge-
na omogenea (inoculazione a base di fasi v o di grafite)
e che essa abbia una sua efficacia. Quello che & certo
& che di norma la nucleazione delle substrutture eutetti-
che non & omogenea. Forse qualcosa di vicino alla nu-
cleazione omogenea si realizza solo nella tempra della
austenite primaria sulle pareti delle forme.

Per esclusione siamo giunti alla conclusione che i nu-
clei endogeni dell’eutettico devono essere eterogenei, A
questo punto, per semplificare le cose, possiamo assu-
mere che l'austenite dell’eutettico non dovrebbe tro-
vare difficoltda a nuclearsi maggiori di quelle incontrate
dall’austenite primaria, le cui modalita abbiamo illu-
strato precedentemente, Per questo possiamo focalizzare
la nostra attenzione sulla nucleazione della fase grafite.
Vogliamo ricordare perd che con questo non riteniamo
che, per inoculare la cella eutettica, basti inoculare la
grafite o che questa fase sia quella che vada tenuta mag-
giormente d’occhio perché & lei che assume 2 aspetti
eutettici diversi; soprattutto perché abbiamo sempre ve-
rificato che qualsiasi sottoraffreddamento dell’austenite
primaria (erroneamente mai preso in considerazione)
si ripercuote in maniera esattamente propotzionale sul
sottoraffreddamento dell’eutettico, il che sta a dimostra-
re come difficoltad di nucleazione dell’austenite primaria
si traducano in difficoltd di nucleazione dell’eutettico.
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Precisato questo e visto che dell’austenite abbiamo
gia detto a suo tempo tutto quello che si poteva dire,
passiamo a considerare la nucleazione della grafite eu-
tettica.

Quello che banno detto sui nuclei

W. Patterson ™ K. Lohberg ™, R. Ziegler ™, A. J.
Zuithoff 7 e, in un suo primo lavoro, M. Dectop ™ riten-
gono che i germi di nucleazione della grafite siano co-
stituiti da ossidi, per lo piu silice, o da silicati.

B. Lux ® ¥ sostiene la teoria della germinazione do-
vuta a carburi insolubili di elementi del 2° e 3° gruppo
del sistema periodico (soprattutto carburo di calcio). La
crescita della grafite dal carburo, concordandosi bene le
distanze reticolari tra gli atomi di carbonio nel car-
buro e nella grafite, ¢ di tipo epitassico (crescita su
struttura omoordinata).

A germi costituiti da solfuri o nitruri fanno riferi-
mento R. Ziegler ® e W. Rauterkurs 2 La teoria della
germinazione omogenea & sostenuta da E. Scheil ® e da
E. Ivanov *

V. Cirilli ® % & 8 % B Alfonsi *, F. Hurum # e
M. Decrop ® * % hanno ipotizzato e sperimentato una
nucleazione omogenea indiretta. La grafite dei germi
non si forma cioé direttamente dal liquido, ma dalla
scissione di un carburo di silicio che si forma local-
mente quando si aggiungono in siviera inoculanti a base
di silicio e che ne aumenta Dattivitd e quindi la facilita
a formarsi per sovrassaturazione nel liquido.

Non dimentichiamo che ancora oggi vi sono alcuni *

che sostengono la formazione indiretta dalla grafite, ciog
attraverso la scissione della cementite. Per certe forme
di grafite potrebbero anche non avere tutti i torti.

Quello che abbiamo visto nei nuclei

Ormai nel campo della germinazione della grafite eu-
tettica sono state fatte tutte le ipotesi possibili, ipo-
tizzare oltre sarebbe di cattivo gusto. Una novitd po-
trebbe essere solo costituita dall’osservazione diretta e
dall’analisi dei nuclei. Chi dunque meglio di noi, che
ci dilettiamo, come si ricorderd, di pesca subghisa, po-
trebbe riuscire nell’ardua impresa?

E quanto abbiamo fatto ¥ immergendoci con ma-

schera, pinne e retino in una siviera piena di ghisa li-
quida.

Con una tecnica particolare che prevedeva la tempra
di campioni sigillati in fiale di quatzo saldate, siamo
riusciti a cogliere l'iniziale formazione dei nuclei sui
quali si accresce la grafite eutettica in una ghisa mec-
canica inoculata con ferro-silicio contenente calcio ed
alluminio.

In fig. 139 & riportato uno di questi nuclei ingrandito
di 3.000 volte al microscopio elettronico a scansione.
Si possono notare anche le prime particelle di grafite
che stanno organizzandosi per dare luogo alle lamelle.

In fig. 140 & riportata I'immagine di un altro nucleo,
questa volta a 6.000 ingrandimenti, abbinata ai picchi
di analisi effettuate con pennello di elettroni (EDAX)
nei punti indicati dalle frecce. La sorpresa piti divertente
¢ che il tanto ricercato nucleo della grafitizzazione ha
bisogno a sua volta di essere nucleato. Il nucleo, dal
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’importanza della metallurgia

Dodicesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

» Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o

\
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Tanto per cominciare, potremo fare tutto il contrario
di quello che abbiamo ritenuto giusto sino ad ora (po-
tremo, quindi, togliere silicio e mettere cromo, aumen-
tare la velocita di raffreddamento, ecc.); il tutto tenendo
perd presente che, per quanto riguarda laustenite pri-
maria, vale ancora e sempre quanto abbiamo detto pre-
cedentemente (anzi per le ghise bianche deve valere
ancora di pil, perché in generale sono a piltt basso car-
bonio equivalente e quindi a pitt alto contenuto di den-
driti primarie).

La ledeburite (detta anche eutettico metastabile o
delle ghise bianche) & costituita da una miscela di au-
stenite e cementite, Delle forme assumibili dai 2 com-
ponenti parletemo pili avanti, ora come per leutettico
stabile, tratteremo delle condizioni che in una ghisa li-
quida permettono di dare il via alla solidificazione bianca.

Come dato di partenza abbiamo che l'eutettico meta-
stabile & pit difficilmente nucleabile di quello stabile,
per cui dovtemo puntare su elevati sottoraffreddamenti.
Come ormai sappiamo, il sottoraffreddamento ha una
componente termica (dovuta alla velocitd di raffredda-

mento, surriscaldo, tempo di attesa, temperatura di co-
lata, ecc.) ed una componente costituzionale (legata al-
la segregazione di alcuni elementi, rifiutati dal solido,
che vanno ad arricchire il liquido). A monte del sotto-
raffreddamento (parametro cinetico) ci metteremo in
condizioni favorevoli alla solidificazione bianca con un
ravvicinamento delle 2 temperature eutettiche (termo-
dinamica); avremo cio¢ caricato elementi con il segno
— in tab. XIII e ridotto al minimo indispensabile
quelli con il segho + (non dimentichiamoci del ritiro
che avremo adesso che non potremo usufruire della di-
latazione della grafite).

La maniera pil diretta per aumentare il sottoraffred-
damento per via termica & quella di raffreddare piti ra-
pidamente. Non possiamo riportate un grafico che dia,
in maniera generale, la relazione esistente tra velocitd di
raffreddamento imposta e sottoraffreddamento ottenuto,
perché il rapporto tra queste 2 grandezze & funzione
del tipo di ghisa con la quale si ha a che fare (tipo
di ghisa, nel senso della composizione e della storia
termica). ‘A titolo di esempio possiamo perd riportare
Peffetto della velocitd di raffreddamento sul sottoraf-
freddamento in 3 ghise a diverso contenuto di cromo
(fig. 147). Come si vede, a parita di velocita di raf-
freddamento, il sottoraffreddamento corrispondente &
tanto pilt elevato quanto piti alto & il contenuto di cro-
mo in lega. Dai grafici di fig. 148 si nota l'influenza del
tenore di cromo sulla velocita di raffreddamento minima
per ottenere la solidificazione bianca (la diminuzione del
sottoraffreddamento necessario deriva dall’azione termo-
dinamica del cromo).

I grani di eutettico metastabile possono assumere 2
forme, una colonnare compatta (fig. 149a) e laltra
equiassica compatta (fig. 149b). Come vedremo pilt
avanti, alle celle colonnari corrisponde la forma lede-
buritica (a fili o puntini di austenite a seconda del piano
di taglio) dell’eutettico metastabile; alle celle equiassi-
che corrisponde la struttura a piatti (lamine alternate
delle 2 fasi). La forma colonnare si ha per bassi sotto-
raffreddamenti e quindi scarsa nucleazione secondaria ed
indotta, la forma equiassica si ha per elevati sottoraf-
freddamenti e quindi alto grado di nucleazione secon-
daria ed indotta.
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Bisogna sempre tener presente che esistono 2 tipi
di nuclei. Quelli che precedono I'inizio della separazione
della nuova fase e che per I'appunto determinano il sot-
toraffreddamento, e quelli che si formano durante la
trasformazione e che sono tanto maggiori quanto pil
elevato ¢ il sottoraffreddamento (i germi non si rifon-
dono nel liquido sottoraffreddato, fig. 125). Questo se-
condo tipo di germi, quelli indotti dalla solidificazione,
permettono di ottenere la distribuzione equiassica dei
grani o celle. Infatti la nucleazione preesistente, per
quanto numerosa poteva essete, era sufficiente a nucleare
solo la zona intorno alle pareti del getto provocando la
struttura colonnare, a dita avanzanti, classica dell’eu-
tettico metastabile a bassi sottoraffreddamenti (fig. 150).
Nel caso di elevato sottoraffreddamento, all’interno del
liquido sara facile il generarsi di altri nuclei con soli-
dificazione complessiva di tipo equiassico (fig. 151). Si
notino i fili nel caso delle celle colonnari ed i piatti nel
caso di quelle equiassiche (si tenga presente che un
filo, a seconda della sezione, da luogo ad un puntino o
ad una striscia; un piatto di sempre luogo ad una
striscia).
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Fig. 150 - Ghisa bianca colonnare a fili (ledeburite).
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Dobbiamo ora stabilire quali sono i rapporti di nu-
cleazione esistenti all’interno della cella eutettica meta-
stabile. Occorte tener presente una differenza enorme
esistente tra l'eutettico stabile e quello metastabile: il
rapporto esistente tra i volumi occupati dalle 2 substrut-
ture & esttemamente differente nei 2 casi. Nell'eutet-
tico stabile, la grafite (100% C) occupa il 7% del vo-
lume totale dell’eutettico (abbiamo quindi il 93% in
volume di austenite); in quello metastabile la cementite
(6,69% C) occupa il 50,6% del volume occupato dallo
eutettico (49,4% occupato dall’austenite). Non ci deve
sembrare quindi strano se appare accertato ! '® che la
cementite & la fase guida di questo eutettico e che,
una volta formatasi, nuclea I'austenite. Da qui deriva la
quasi regolaritd di questo eutettico. Anche il rapporto
volumetrico tra le 2 fasi ha, come vedremo, la sua im-
portanza sulla quasi regolaritd di un eutettico che, per
come nasce (caratteristiche di austenite, metallo, e di
cementite, metalloide), sembrerebbe destinato ad esse-
re continuo ed irregolare (come quello di austenite e
grafite).

Il problema della ricerca del nucleo, che favorisce
la crescita dell’eutettico metastabile, si riduce quindi ad
una ricerca del nucleo della cementite. A questo riguar-
do, purtroppo, non abbiamo una grande esperienza pet-
sonale, per cui non ce la sentiamo di avanzare ipotesi.
Per produrre ghise bianche comunque non si usa fare
un’inoculazione dell’eutettico, per cui la conoscenza del

tipo di nucleo ha scarsa importanza pratica. Possiamo
solo ritenere che si tratti di una nucleazione eterogenea
su impurezze, giacché ogni volta che abbiamo preparato
ghise bianche a partire da elementi molto puri, ci siamo
trovati di fronte alla struttura a piatti (la meno nu-
cleata in partenza e quindi la piti sottoraffreddata).

Chiudiamo I’argomento nucleazione dell’eutettico me-
tastabile, accennando ad un fenomeno abbastanza cu-
rioso: la tempra inversa.

Abbiamo visto che uno dei parametti fondamentali
per ottenere il sottoraffreddamento dell’eutettico stabile
e quindi 'aumento di probabilita di solidificazione bian-
ca dell’eutettico & la velocita elevata di raffreddamento.
E facilmente intuibile che, in un getto, le parti soggette
ad un raffreddamento pit rapido sono quelle pili esterne,
a contatto con la pareti della forma, o quelle a spessore
pit sottile. Sono quindi questi i punti dove & piu facile
avere la struttura bianca. Vi sono, tuttavia, casi in
cui si ha un rovesciamento della logica (fig. 152): le
zone bianche sono situate all’interno dei getti (zone
raffreddate piti lentamente), mentre quelle esterne sono
grigie. Dobbiamo cercare di spiegare questo fenomeno.

Abbiamo visto che a condizionare il sottoraffredda-
mento sono sia le condizioni termiche operative, sia gli
elementi presenti in lega. Questi ultimi agiscono, so-
prattutto se segregati dal solido nel liquido, sia sul sot-
toraffreddamento costituzionale sia sulla crescita (anche
avvelenandola). Zolfo ed ossigeno, pur partecipando alla
nucleazione in maniera positiva, sono forti veleni della
crescita eutettica (soprattutto dell’austenite). In una no-
stra incursione ™ pella ghisa liquida riuscimmo a
mettere un contachilometri alle celle eutettiche che
crescevano e potemmo accertare che al di 13 di certe
concentrazioni I'azione positiva sulla nucleazione & so-
verchiata dall’azione negativa sulla crescita. Ne risulta,
globalmente, un incremento del sottoraffreddamento.

Nelle ultimi porzioni di liquido, a causa della segre-
gazione, la concentrazione limite tra effetto globale posi-
tivo ed effetto globale negativo pud essere superata a
favore di quest’ultimo, da qui la solidificazione bianca
nelle zone centrali dei getti.

Fig. 151 - Ghisa bianca equiassica a piatti,

Fig. 152 - Esempio di tempra inversa,
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L’azione negativa dello zolfo diventa, ancora prima,
esotbitante nel caso in cui la sua azione positiva (for-
mazione di nuclei di MnS) sia ridotta per mancanza
di manganese. La quantitd di manganese necessaria a
bloccare lo zolfo presente abbiamo gid visto che & pari
a %Mn = 1,7.9%S + 0,3. Se il manganese & inferiore
a questo valore, ci sara forte tendenza a dare tempra
inversa.

La prima metd dedicata alla solidificazione eutettica
& terminata. Abbiamo preso in considerazione la fase
nucleazione dell’eutettico, che & la principale responsa-
bile dell’occorrenza bianca o grigia dello stesso. Inizia-
mo ora la seconda metd, dedicata alla crescita. Questo
parametro & responsabile soptattutto della forma assunta
dalle substrutture all’interno dell’eutettico. A sua volta
la forma delle substrutture & quella che maggiormente
condiziona le caratteristiche meccaniche che il getto ere-
dita dal processo di solidificazione. Questa forma non
& pitt modificabile; a meno di non rifondete il getto.

La seconda componente meccanica del getto & data
dalla struttura della matrice ferrosa che perd & fissata
essenzialmente dalla trasformazione eutettoidica allo sta-
to solido e pud essere medificata entro ampi limiti senza
ricorrere alla fusione del getto (trattamenti termici).

L’esempio pitt evidente dell'importanza della forma,
assunta dalle substrutture all’atto della solidificazione,
¢ dato dalla differenza di caratteristiche tra una ghisa
grigia lamellare ed una sferoidale.

Descrizione generale del problema

In un getto di ghisa abbiamo, da un punto di vista
generale, 2 tipi di componenti: la matrice ferrosa avente
elevate qualitd meccaniche e la grafite, o la cementite,
di scarse qualita meccaniche. Abbiamo gid visto che pro-
prio la grafite da alle ghise quelle caratteristiche metal-
lurgiche che la fanno regina tra le leghe da fonderia,
per cui, invece di pensare di eliminatla, ¢i conviene ope-
rare in maniera tale da far si che le interruzioni della
matrice nobile da essa provocate siano le meno severe
possibili.

Tralasciando le ghise ipereutettiche, per le quali del
resto non si richiedono elevate proprietd meccaniche,
prendiamo in considerazione le ghise ipoeutettiche e le
eutettiche. In queste ghise la grafite presente deriva
(tranne la porzione di grafite secondaria liberata allo
stato solido dall’austenite, la quale tuttavia modifica solo
lo spessore e non la forma delle interruzioni da grafite)
essenzialmente dalla solidificazione eutettica. Le interru-
zioni della matrice ferrosa saranno dunque condizionate
dalla forma assunta dalla substruttura grafite nella cella
eutettica.

Questo volume non & dedicato alle ghise sferoidali
(eutettico discontinuo), per cui di esse non parleremo.
Dedicheremo tutta la nostra attenzicne alle ghise a gra-
fite interconnessa all’interno della cella eutettica (eutet-
tico continuo). Abbiamo visto precedentemente che la
grafite eutettica pud assumere una gran varietd di strut-
ture, il nostro problema sard dunque quello di indi-
viduare:

— la forma di grafite interconnessa che garantisca le
minori interruzioni della matrice ferrosa;

— i meccanismi che portano alle diverse forme di gra-
fite e le condizioni operative sulle quali possiamo
agire per ottenerle a nostro placimento.
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Come per alcuni degli argomenti trattati in prece-
denza, non esistono a riguardo teorie gid consolidate;
quindi, purtroppo, ci dovremo ancora muovere per at-
rivare a scoprire qualcosa. Certo, anche per questo ar-
gomento esistono semplici modelli che sono tacitamente
accettati. Essi perd costituiscono uno di quei casi in cui
la semplicita del modello porta a conclusioni sbagliate.
Per esempio, potremmo eliminare tutta questa parte
dicendo che le diverse struttura di grafite si distinguono
per il loro grado di finezza, il quale a sua volta dipende
dalla velocitd di crescita. La velocita di crescita condi-
ziona infatti la frequenza di brandeggiamento delle fo-
glie di insalata (fig. 138) che costituiscono I'assetto con-
tinuo della grafite nella cella eutettica. A velocitd di
crescita maggiori foglioline piti piccole e quindi aspetto
dei piani metallografici con lamelle pid piccole. La velo-
cita di crescita & condizionata dal sottoraffreddamento
e quindi la grafite fine si chiamera grafite di sottoraf-
freddamento. Tireremo delle provette e vedremo che la
grafite di tipo D ha delle resistenze a trazione infetiori
a quelle della grafite di tipo A. Conclusioni: la miglior
forma di grafite interconnessa & quella di tipo A (il che
non & vero).

Noi non desideriamo chiudere il discorso a questo
punto. Vogliamo mettere le basi per arrivare a coman-
dare la struttura della grafite, non ad esserne comandati.
Per mettere queste basi, il cui traguardo & costituito
dal realizzare una nuova forma di grafite interconnessa
ed il comprendere il meccanismo di sferoidizzazione del-
la ghisa per produrla senza inoculare, occorrerd fare una
certa fatica, sorbirsi qualche pagina in pil. Si trattereb-
be di fare discorsi molto difficili, ma noi cercheremo di
semplificarli quasi al livello di favola. Per cercare di
convincere qualche riottoso, mostriamo in fig. 153 un
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Fig. 153 - Ottenimento gii quattro diverse strutture del carbonio du.
rante la solidificazione eutettica (fibre, vermi, sferoidi e ce-
mentite) per rapporti di crescita controllati tra le due
substrutture.
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esempio di comando della struttura della grafite, senza
laggiunta di alcun inoculante. Si ha la successione lo-
gica e programmata di 4 diverse forme assunte dal car-
bonio, facendo variare la velocita telativa di crescita
delle 2 substrutture eutettiche: grafite interconnessa non
piti a lamelle ma a fili, grafite vermiculare, grafite sfe-
roidale, cementite.

Non dobbiamo comunque illuderci, con quanto dire-
mo riusciremo solo a mettere le basi per guardare con
occhi diversi quella realtd che & la crescita dell’eutettico.
Da qui a rivoluzionare una pratica industriale la strada
¢ lunghissima, ed & una fortuna che sia cosi, altrimenti
dovremmo stare a cambiare continuamente gli impianti.
Per fare piccoli passi & put vero, perd, che bisogna saper
camminare. Noi dobbiamo cercare di imparare a cam-
minare nella maniera pili razionale possibile. Poi le pas-

seggiate verranno. Vogliamo ancora ricordare, a questo
proposito, alcune parole del solito Morrogh: le ghise
da fonderia sono delle leghe molto complesse e sem-
brano suscettibili di considerevoli ulteriori sviluppi, sia
in termini metallurgici che in termini meccanici. Noi
votremmo aggiungere: i getti siamo bravissimi a farli,
sono belli ed economici; perd... se conoscessimo ancora
meglio la ghisa, chissa quanto pitt belli ed economici
sarebbero i nostri getti.

Le diverse forme di grafite eutettica interconnessa

Le ricordiamo solo brevemente perché ad esse abbia-
mo gid accennato precedentemente e verranno riprese
in seguito. La seguente classifica si riferisce alle norme
UNI 3775-67:

Fig. 154 - Quattro tipi di grafite lamellare eutettica (Norme UNI 3775-67).
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— Grafite di tipo A: lamelle sottili distribuite uni-
formemente e senza orientamenti preferenziali.

— Grafite di tipo B: lamelle ragruppate in rosette (la-
melle piti piccole al centro della cella e pitt grandi
alla periferia) senza orientamento preferenziale.

— Grafite di tipo D: lamelle molto piccole senza orien-
tamento preferenziale, raggruppate nelle zone inter-
dendritiche (& chiamata anche grafite di sottoraffred-
damento).

— Grafite di tipo E: lamelle piccole con orientamento
preferenziale raggruppate nelle zone interdendritiche.

In base alle dimensioni delle lamelle, all’interno di
ciascuna classe, viene fatta un’ulteriore suddivisione con
numeri da 1.2 8 (1 = lamelle da oltre 1 mm; 8 =
lamelle fino a 0,015 mm). In fig. 154 & riportato un
esempio dei 4 tipi di grafite eutettica testé elencati. La
grafite di tipo C non & una forma di grafite eutettica,
bensi una forma ipereutettica primaria (aghi rettilinei
di fig. 61d). Anche la grafite a granchio ¢ una forma
ipereutettica.

In fonderia si ritiene che la forma optimum della
grafite sia quella di tipo A. Cid & esatto fino ad un
certo punto. E esatto se ci si riferisce alla sola resistenza
a trazione (non al modulo elastico) e se si considera
la somma dell’effetto della matrice metallica e della for-
ma della grafite. Non & esatto se ci si riferisce alle stesse
condizioni della matrice; od anche nel caso di matrici
differenti (perlitica quella della grafite di tipo A e pre-
valentemente ferritica quella della grafite di tipo D),
se ci si riferisce al modulo elastico.

Il problema delle. caratteristiche meccaniche

Ognuno di noi, almeno una volta nella vita, si sara
trovato con una gomma da masticare in bocca cosl come
un’altra volta gli sard capitato di avere un elastico tra
le mani. Con lelastico avremo notato che dopo qual-
siasi tiraggio esso riassume il suo aspetto iniziale. Con
la gomma da masticare, se avremo tentato il giochetto
di tirarla da un’estremitd tenendo Ialtra stretta tra i
denti, avremo notato che ogni deformazione permane
anche quando cessa la forza applicata. Nel caso dell’

elastico avevamo dunque una deformazione elastica o
temporanea, nel caso della gomma da masticare aveva-
mo una deformazione plastica o permanente. Un getto
di ghisa sollecitato a trazione presenta sia il comporta-
mento dell’elastico sia quello della gomma da masticare.
Abbiamo infatti (fig. 155 lato destro) per i carichi ini-
ziali un comportamento elastico; per i carichi successivi
accade che alla deformazione elastica si somma una de-
formazione plastica o permanente,

1l punto focale del problema & quello di individuare
i punti dove si localizzano le deformazioni permanenti.
Prendiamo per semplicita di disegno il caso di un’allog-
giamento di grafite sferoidale (fig. 156). Lo schema
mostra che le deformazioni permanenti si localizzano
nelle interruzioni della matrice ferrosa costituite dagli
alloggiamenti della grafite. La linea di frattura interes-
serd poi direttamente questi alloggiamenti e quindi le
caratteristiche meccaniche saranno particolarmente in-
fluenzate dalla forma delle interruzioni dovute alla gra-
fite. Dalla frattografia di fig. 157, si pud rilevare speri-
mentalmente come le deformazioni permanenti siano
localizzate proprio nei vani occupati dagli sferoidi.

Da queste indicazioni dobbiamo concludere che il
nostro -scopo dovra essere quello di realizzare una for-
ma di grafite interconnessa tale da far iniziare la defor-
mazione plastica a carichi pitt elevati possibile e che,
inoltre, a parita di carico, dia la minor deformazione
elastica possibile (le caratteristiche di impiego sono
tanto migliori quanto pit il materiale & rigido). La pen-
denza della retta, che fornisce la deformazione elastica
in funzione del carico unitario applicato, si chiama mo-
dulo elastico e si indica con la lettera E.

TENSIONE

TENSIONE

T T T

185 LvuoTi | vrmcs PLASTICA !

RECUPE—,

. _VUOTI
< PERMANENT!

Jnm?2
5 o &
w

)
"

"5 ESTENSIONE LONGITUDINALE

RESISTENZA A TRAZIONE Kg

45

o 1 1 i

T
L eLasTico
PLASTICO |

f«—TOTALE

- 4 MASSIMA
SOLLECITAZIONE
LOCALE NELLA
MATRICE DOVUTA
ALLO SFEROIDE

DEFORMAZIONE PERCENTUALE

i 1 1 1
0 X] 0.2 0,3 0,4 0,5 (X3 0.7 [

| PROBABILE
| PERCORSO DELLA

CONTRAZIONE. | ERATYORS

LATERALE
B Fig. 156 - Schema della frattura di una
ghisa sferoidale %,

1 1
0.1 0,2

Fig. 155 - Deformazioni totali elastiche e plastiche in una ghisa sollecitata e trazione e compressione ®.

Industria Fusoria 3/201 |

o2\




Fig. 157 - Frattografia di una ghisa sferoidale con Devidenziazione dei
vuoti permanenti localizzati nelle sedi degli sferoidi.
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Fig. 159 - (;qnfronto tra le caratteristiche meccaniche di una ghisa per-
litica a grafite di tipo A ed una ghisa prevalentemente fer-
ritica a grafite di tipo D.

Riassumendo, le ghise migliori da un punto di vista
meccanico hanno un elevato campo elastico ed un ele-
vato modulo elastico. In fig. 158 sono portate a con-
fronto le caratteristiche meccaniche di 3 diverse ghise,
una lamellare e 2 sferoidali. Risulta evidente da questo
grafico come le cavitd create dalla grafite sferoidale
siano preferibili a quelle create dalla grafite lamellare
e come, inoltre, tra 2 tipi di cavitd eguali (sferoidali}
una differenza di compottamento a trazione (essenzial-
mente come solo carico massimo) sia determinata dal
tipo di matrice metallica.
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Facciamo a questo punto il confronto tra una ghisa
perlitica con grafite di tipo A ed una ghisa con grafite di
tipo D e matrice essenzialmente ferritica (fig. 159).
Risulta che la grafite di tipo D, a parita di carico, com-
porta deformazioni plastiche inferioti ed ha inoltre un
pitt elevato modulo elastico (quindi anche le deforma-
zioni elastiche a paritd di carico sono inferiori). In fig.
160 & riportato ’andamento del modulo elastico al va-
riare del carico per i 2 tipi di ghise (le ghise a grafite
interconnessa non hanno moduli elastici costanti a causa
della mancanza di un vero e proprio campo elastico).
1’andamento migliore & quello della grafite di tipo D
anche se (per effetto della matrice) appartiene alla
ghisa a pitt basso carico di rottura (in fig. 159 sono
mostrati i valori al 759 del carico massimo).

11 discorso che abbiamo fatto sulle caratteristiche mec-
caniche & estremamente limitato, perché un intero Capi-
tolo del successivo Volume sard ad esse dedicato. Que-
ste brevi note ci sono solo servite per dare delle conva-
lide quantitative a quello che abbiamo detto sull’impor-
tanza della forma della grafite eutettica, Questa conva-
lida, per puro caso, ha coinciso con il ridimesionamento
della grafite di tipo A;
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Fig. 160 - Confronto tra il modulo elastico di una ghisa a grafite di

tipo A ed una ghisa a grafite di tipo D.
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della grafite di tipo A; a difesa della quale dobbiamo
dire che consente piu facilmente la petlitizzazione della
matrice ed & garanzia di un elevato potenziale di grafi-
tizzazione, Le ghise di tipo D sono molto pitt sensibili
alla tempra e sono spesso costituite da una elevata por-
zione ferritica della matrice. Noi non siamo dei difen-
sori della grafite lamellare di tipo D, per cui da quanto
detto traiamo la sola indicazione che una diminuzione
delle dimensioni delle lamelle non pud che avere, a
paritd delle altre condizioni, effetti vantaggiosi ai fini
delle carattetistiche meccaniche.

11 problema fondamentale & perd un altro: siamo con-
vinti che la forma lamellare non sia quella che garan-
tisca delle interruzioni minime alla matrice ferrosa. Se
prendiamo 3 lamelle di carta, possiamo realizzare un
potere avvolgente tale da farvi contenere dentro un
liquido. Se riduciamo queste lamelle di carta in fili
sottili, per quanti tentativi faremo non riusciremo a
contenere il liquido, esso filtrerebbe comunque perché
con i fili abbiamo realizzato un inferiore suo isolamento.
Per realizzare queste idee, dobbiamo divenire padroni
del meccanismo di crescita dell’eutettico.

La favola della crescita

Torniamo ai titoli buffoneschi, dird qualcuno. No,
niente paura, ormai siamo dei metallurgisti adulti. Solo
per questa parte ci sia consentito di tornare ad usare
un linguaggio semplice.

11 problema & questo. Solo da un anno si ¢ raggiunto
un qualche successo nel capire certi meccanismi di cre-
scita (in altri metalli, non nella ghisa); questa giovi-
nezza della teoria si paga con una trattazione matematica
ancora estremamente complessa e con modelli a livello
atomijco abbastanza antipatici. La teoria fisica di base
& di Hunt e Jackson '®+%! il suo decisivo ampliamento
a condizioni di non equilibrio & di Crocker, Fiedler e
Smith "2+ Pultima delle quali risale al 1973 ed & stata
pubblicata su una rivista, Proceedings of Royal Society
- London, non usuale per i metallurgisti.

Ci dispiace tediare il lettore di queste pagine con
teorie che possono sembrate asttuse; eppure esse, ap-
plicate all’eutettico Fe-C, porteranno a conclusioni vera-
mente interessanti. Potremo infatti dimostrare che la
forma lamellare non & la forma nmaturale di occotrenza
dell’eutettico stabile. E piti naturale la forma a fili irre-
golari (o fibre) e, forse (ma non siamo ancora in grado
di dimostrarlo), & ancora pili naturale la forma sferoidale.

Cosa comporta dal punto di vista pratico il fatto che
la grafite, per sua natura, nell’eutettico Fe-C tende a
presentarsi sotto forma di fibre e non di lamelle? Non
molto in veritd, se si pensa che sono ancora costosi i
sistemi con i quali riusciamo a non far degenerare i fili
in lamelle. Se si considera perd che la forma a fili o
fibre garantisce, a paritd di matrice petlitica, un incre-
mento del 1009% delle proprietd meccaniche nei con-
fronti di un’equivalente ghisa con grafite di tipo A ed
un incremento del 2009 se il confronto & fatto a parita
di matrice ferritica, si pud arguire come possa valere la
pena di continuare ad indagare a fondo su questa nuova
famiglia di ghise.

L’applicazione di queste teorie alle ghise ci permet-
terd inoltre di spiegare il meccanismo unico che sta alla
base dell’occorrenza dei diversi tipi di grafite eutettica.

(or\

Possiamo aggiungere, se cid pud costituire un motivo
di soddisfazione tale da compensare in parte la fatica
del lettore che ci ha sin qui seguiti, che alla base della
messa a punto di questa nuova famiglia di ghise e di
queste nuove interpretazioni della crescita eutettica, stan-
no proprio i ragionamenti che in maniera leggera, ma
diligente, andiamo facendo insieme in questo Capitolo.

Cerchiamo dunque di spiegare nella maniera pit sem-
plice possibile, a livello di favola, i concetti che stanno
alla base della crescita eutettica della grafite ed alla
assunzione delle diverse forme da parte della grafite.

L’eutettico & formato da 2 fasi, ciascuna delle quali
porta ad una substruttura. Cominciamo a considerare
separatamente, una alla volta, le 2 fasi X ed Y di un
ipotetico eutettico. Il problema che dobbiamo risolvere
& questo: cosa & che determina la forma assunta dalla
fase solida X?

Se ragioniamo un attimo, ci dovtebbe venire abba-
stanza naturale pensare che la forma assunta dalla fase
X deve essere condizionata dalle sue modalita di crescita,
le quali a loro volta sono condizionate dalla forma as-
sunta dalla superficie di separazione solido-liquido du-
rante la crescita. Ecco il punto centrale della questione:
che forma assume la superficie di separazione solido-
liquido in funzione della natura delle sostanze X ed Y?

Come tutte le cose che abbiamo incontrato sin qui,
anche la forma pilt probabile dell'interfaccia solido-li-
quido & quella alla quale corrisponde la minima energia
libera superficiale. Che posizione finale assumera una
pallina che corre lungo un piano inclinato? Ovviamente
quella cui compete la minima altezza del piano.

Dobbiamo ora trovare un parametro in base al quale
si possa ragionevolmente pensate che cambino le carat-
teristiche della supetficie, ed in funzione di questo para-
metro calcolare 'energia libera superficiale e controllare
dove essa & minima. L’aspetto di un pavimento in base
a che cosa cambiera? Ci sembra giusto dire che 'aspetto
di un pavimento, mano a mano che lo costruiamo, cam-
biera in funzione del numero di mattonelle messe in
opera in rapporto al numero totale di mattonelle neces-
sarie. Cosi anche l’energia libera superficiale varia in
funzione del numero di siti superficiali occupati da ato-
mi di solido, rapportato al numero totale dei siti dispo-
nibili (moltiplicando questo valore per cento si ha la
percentuale dei siti superficiali occupati). In fig. 161 &
riportato appunto I’andamento dell’enetgia libera super-
ficiale in funzione di questo rapporto. Otteniamo diversi
andamenti delle curve in funzione del valore assunto da
un parametro o che tiene conto delle caratteristiche
specifiche delle varie sostanze X, Y, ecc. Il ferro, come
tutti i metalli, ha o < 2, la grafite come tutti i metal-
loidi ha @ > 2. Andiamo a vedere sulle curve dove sono
i minimi di energia libera, perché in corrispondenza di
essi avremo la forma pitl probabile dell'interfaccia so-
lido-liquido.

Per o < 2 (metalli) il minimo & in corrispondenza
del centro (509 di siti occupati); per o > 2 (metal-
loidi) si hanno 2 minimi situati alle estremitd (o po-
chissimi siti occupati, o tantissimi). Nel caso del 50%
dei posti occupati in maniera casuale avremo un’inter-
faccia solido-liquido atomicamente ruvida (fig. 162a);
nel caso di quasi tutti i siti vuoti od occupati (il che
strutturalmente & la stessa cosa) avremo una superficie
atomicamente liscia. La supetficie atomicamente ruvida
pud essere impinguata da atomi provenienti da qual-
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a)

siasi direzione e pud quindi crescere liberamente ad una
velocita condizionata unicamente dal gradiente termico
e dalla presenza o meno di veleni, otteniamo quindi un’
interfaccia macroscopicamente non sfaccettata (fig. 163a).
La superficie atomicamente liscia pud crescere solo per
apporti laterali di altri atomi che seguano i piani pre-
ferenziali dei cristalli e che vadano brandeggiando con-
tinuamente alla ricerca, all'interno del liquido, di con-
dizioni piti favorevoli alla crescita. La velocita di crescita
¢ molto lenta, vincolata alla nucleazione di ogni faccia
e porta ad una supetficie macroscopicamente sfaccettata
(fig. 163b).

11 riassunto di quanto abbiamo detto & riportato nello
schema di fig. 164. 1l risultato finale & che i metalli
(austenite) hanno facilitd a crescere abbastanza veloce-
mente, mentre invece i metalloidi (grafite) hanno diffi-
colta a crescere.

Sino ad ora abbiamo parlato di fasi prese singolar-
mente, quando le uniamo come nella crescita degli eutet-
tici continui abbiamo che la forma assunta dalle 2 sub-
strutture all’interno dell’eutettico dipende dai rapporti
di nucleazione esistenti tra esse e dal rapporto tra le
rispettive velocitad di crescita. Il rapporto tra le velocita

b)

Fig. 163 - Fronte solido di crescita macroscopicamente non sfaccettato
(a) e sfaccettato (b).

QO solido
@ liquido

Fig. 162 - Fronte solido di crescita atomicamente ruvido (a) ed atomi-
camente liscio (b).
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di crescita pud essere modificato sia dal variare del rap-
porto volumetrico tra le 2 fasi nell’eutettico, sia dalla
velocita di raffreddamento imposta, (la substruttura che
sovraccresce rispetto all’altra pud sovraccrescere ancora
di pit se si aumenta la velocitd di raffreddamento).

Questa & in linea generale una parte della teoria,
applichiamola alla pratica di fonderia. In base ai rap-
porti tra le velocitd di crescita delle 2 fasi potremo
avere (fig. 164):

A - Velocita di crescita quasi eguali ( metallo-metallo)
e rapporti di nucleazione tra le 2 substrutture):

1 - eutettici continui irregolari a lamelle: quando
le velocitd sono veramente molto simili;

2 - eutettici continui regolati a fili: quando una
delle 2 fasi sovraccresce rispetto all’altra in
maniera discreta (per esempio una fase &
avvelenata e l'altra no) o quando la sovet-
chia da un punto di vista volumetrico (fig.
165).




¢

|
- —~ - A
o ~
Metalli Metalloidi
INTERFACCIA
LI & 2R 2R %
atomicamente <+— SOLIDO-LIQUIDO atomicamente PP PwC)
ot:o: :ozoz ruvida liscia CLO0000
0.0.0.0/0,00
macroscopicamente macroscopicamente
non sfaccettata sfaccettata
crescita veloce crescita lenta
discreta covraccrescita fase bianca
rispetto alla nera
/' Eutettici At-piatti A2—fili
e /
yd 4
» /
Metallo ~ Metallo R ——p A-—regolari

(non sfaccettato — non sfaccettato)/
4

/

4

/

Metallo— Metalloide —— B-irregolari

rispetto alla nera

forte sovraccrescita fasc bia

(non sfaccettato— sfaccettato)

Fig. 164 - Schema delle possibili strutture eutettiche in funzione dei rap-
porti di velocita di crescita esistenti tra le due substrutture. Bi-tamelle B2 - fibre

B - Velocita di crescita molto diverse tra le 2 sub-
strutture (metallo-metalloide) ed assenza di rap-
porti di nucleazione tra di esse:

1 - eutettici continui irtegolati a lamelle: quando
le velocita di crescita sono molto diverse tra
le 2 fasi;

2 - eutettici continui irregolari a fibre: quando
la sovraccrescita di una delle due fasi & an-
cora pit esasperata ed i rapporti volume-
trici sono ad essa favorevoli.

Velocita di crescita molto diverse tra le 2 sub-
strutture (metallo-metalloide), ma mitigata dal-
la presenza di un volume molto notevole della
fase pit lenta e di rapporti di nucleazione tra
le 2 fasi:

1 - eutettici continui quasi regolari a piatti;
2 - eutettici continui quasi regolari a fili: quan-

do V_l \e }m incremento nella differenza di Fig. 165 - Schema del passaggio piatti-fili per sovraccrescita o per mag-
velocitd rispetto al caso precedente. gior volume della fase bianca.

0
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’importanza della metallurgia

Quattordicesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o

\
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Le due forme dell’eutettico metastabile

Nel caso dell’eutettico stabile la forma della substrut-
tura, che seguivamo con maggiore attenzione, era quella
della grafite (7% in volume dell’intero eutettico), Nel
caso dell’eutettico metastabile invece le parti si inver-
tono: il 49,4% in volume dell’eutettico & occupato dal-
laustenite ed il 50,6% in volume & occupato dalla
cementite. Se nel caso dell’eutettico stabile, per avere
buone caratteristiche meccaniche dovevamo realizzare in-
terruzioni minime dell’austenite (fase prevalente e mec-
canicamente migliore) da parte della grafite (fase mi-
noritaria e meccanicamente peggiore), nel caso dell’eu-
-tettico metastabile dobbiamo realizzare interruzioni mas-
sime della cementite (fase prevalente e meccanicamente
peggiore) da parte dell’austenite (fase minoritaria e
meccanicamente migliore).

Se si osservano le figg. 64 e 65, si pud notare che
la fase scura nel caso dell’eutettico metastabile & costi-
tuita dall’austenite (prima era la grafite), divenuta
perlite molto fine, e la fase bianca & la cementite.

Abbiamo visto che leutettico metastabile appartiene
agli eutettici continui quasi regolari, pud assumere quin-
di sia la forma a piatti che quella a fili. Entrambe le
strutture sono presenti nella fig. 64. Nel caso dell’eutet-
tico stabile avevamo visto che la forma a fili di garan-
zia di interruzioni meno drastiche della matrice della
fase prevalente; dovremo quindi evitarla nel caso del-
Peutettico metastabile giacche, come abbiamo detto, dob-
biamo realizzare delle massime interruzioni della cemen-
tite da parte dell'austenite, Una conferma pratica di
questa nostra teoria deriva dalle misure sperimentali
delle caratteristiche meccaniche delle ghise bianche: sono
migliori quelle delleutettico a piatti rispetto a quelle
delleutettico a fili (ledeburite) .

In fig. 149 avevamo visto come la struttura ledebu-
ritica dell’eutettico metastabile fosse di tipo colonnare e
fosse facilitata da un basso valore di sottoraffreddamen-
to (e quindi da un basso grado di nucleazione secon-
daria ed indotta); la struttura a piatti invece & di tipo
equiassico e si realizza in corrispondenza di alti valori
del sottoraffreddamento (presenza di alte concentra-
zione di cromo) e quindi di elevato grado di nuclea-
zione secondaria.

La velocita di crescita della cementite (che come si
ricorderd & la fase nucleante) & condizionata dalla dire-
zione in cui avviene la sua crescita rispetto all’asse
cristallografico ¢ (la cementite & un metalloide a cre-
scita sfaccettata, favorita su alcune facce cristallografi-
che). In fig. 169 & riportato uno schema in cui & mo-
strata occorrenza dei 2 tipi di strutture dell’eutettico
metastabile a seconda della facilita a crescere (parallela
all’asse ¢) della cementite.

Conclusioni sulla solidificazione eutettica

Siamo riusciti a penetrare nella roccaforte della soli-
dificazione della ghisa: Peutettico. Ci troviamo tra le
mani, simbolo della conquista, alcuni germi di solfuro
di manganese con nocciolo di silicoalluminato di calcio
e dei fili di‘grafite. Valeva la pena tanta fatica?

Ogni incremento di conoscenza (si ricordino le pa-
role che Dante fa dire ad Ulisse, « Fatti non foste... »)
vale la pena di qualsiasi sacrificio. In queste conclu-
sioni cercheremo di far si che queste conoscenze non re-
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Fig. 169 - Formazione dei due tipi di eutettico metastabile in funzione
della facilita a crescere della cementite parallelamente allo
asse C.
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stino aride nozioni, ma ci forniscano qualche utile in-
dicazione pratica.

11 fatto che i nuclei della grafite lamellare siano costi-
tuiti da solfuro di manganese, nucleato a sua volta da
un silicoalluminato, e che quest’ultimo anche da solo
possa nucleare la grafite ci ha gia permesso di glungere
ad alcune conclusioni circa le caratteristiche ottimali di
un buon inoculante; un’altra conclusione ancora vot-
temmo trarre.

Non & un mistero che alcuni fonditori, pur produ-
cendo ghise meccaniche, non pratichino alcun tipo di
inoculazione, Questo modo di operare non ha dato al-
cun fastidio sino a che si sono adoperate ghise di pro-
venienza estera aventi elevati contenuti di zolfo (0,19 ).
Quando, per ragioni di approvvigionamento, questi fon-
ditori sono dovuti passare a ghise in pani di qualitd cosi
buona da avere bassi contenuti di zolfo (0,02+0,03%),
si sono trovati di fronte a valori di tempra anomali (so-
prattutto per fusione al forno ad induzione), la cui colpa
& stata data ingiustamente al cambiamento di ghisa in
pani. In realtd con la riduzione del tenore di zolfo bi-
sogna prendere in seria considerazione leventualitd di
operare un’inoculazione. D’altro canto, la riduzione del
tenore di zolfo, anche se diminuisce il grado di nuclea-
zione primaria, abbassa la sua segregazione al bordo
delle celle eutettiche con notevole miglioramento delle
caratteristiche meccaniche dei getti.

La grafite a fibre ci & essenzialmente servita per com-
prendere meglio come le diverse forme di grafite eutet-
tica siano condizionate dalle velocitd di crescita relative
delle 2 substrutture eutettiche. Per ora le ghise a grafite
fibrosa non hanno un diretto interesse industriale, essen-
do ancora in corso gli studi sulla economicizzazione del-
la loro produzione; comunque, il loro elevato potenziale
di grafitizzazione, le superiori qualitd meccaniche, l'ele-
vato coefficiente di insonorizzazione ed i ridotti valori
di ritiro, fanno pensare di ottenere senza inoculazione
un tipo di grafite interconnessa nettamente superiore a
quella lamellare.




La solidificazione della grafite primaria

Nelle ghise ipereutettiche la separazione della grafite
primaria & molto pit difficilmente ostacolabile di quella
della grafite eutettica nelle ghise ipo- ed eutettiche.
Normalmente (a meno della presenza di quantitd ele-
vate di elementi carburigeni) la formazione di cementite
primaria al posto della grafite & estremamente svantag-
giata. Bisogna tenere inoltre presente che la grafite pri-
maria svolge un’azione nucleante omogenea anche nei
confronti della grafite eutettica.

L’inizio della solidificazione con la separazione nel
liquido di grafite, invece che di austenite, crea alcuni
problemi per i getti colati con ghise ipereutettiche (lin-
gottiere e pani). La grafite formatasi tende a raggrup-
parsi nel liquido ed a flottare o schiumeggiare sulla su-
petficie, dando luogo a grossi grumi che danneggiano
notevolmente la continuitd della matrice metallica. Per
le ghise ipereutettiche dunque, piti che problemi di gra-
fitizzazione, esistono problemi di forma assunta dalle
lamelle eutettiche e dagli aghi o grumi di grafite primaria.
E ovvio che lo scopo da raggiungere & quello di otte-
nere una maggiore finezza ed omogeneiti nelle interru-
zioni da grafite. A tal fine si pud usare una delle se-
guenti tecniche:

— gorgogliamento di azoto nelle siviere prima di colare;
— inoculazione con spugna di titanio (0,2 < 0,5%).

11 gorgogliamento con azoto facilita la flottazione del-
la grafite primaria gid formatasi e la sua eliminazione al-
Paria con le turbolenze imposte dal gas al bagno. Il
tutto & accompagnato da una frammentazione meccanica
delle particelle di grafite, da una eliminazione di nuclei
primari eterogenei e da un aumento del sottoraffredda-
mento che comporta una maggior velocita di crescitz
globale ed una produzione superiore di nuclei secondari.
Le celle eutettiche risultano pili numerose e piti piccole.

Analoga all’azione sottoraffreddante dell’azoto & quel-
la svolta dal titanio spugnoso, il quale inoltre, libe-
rando I'idrogeno di cui & ricco, favorisce il lavaggio del-
la ghisa liquida. E buona norma attendere qualche mi-
nuto dopo il trattamento con titanio, onde far si che
il contenuto di idrogeno della ghisa ritorni su livelli
normali,

La stabilith dei composti di titanio & descrescente da
sinistra verso destra, nel seguente ordine:

TiO — TiN — TiC — TiSi — TiS

per cui questo elemento & un discreto concorrente nei
confronti di elementi che danno luogo a nuclei di gra-
fitizzazione eterogenea. Anche il vanadio esplica la stes-
sa azione affinante del titanio.

Un altro prodotto, costituito generalmente da una
ghisa ipereutettica, & il pane di prima fusione. Anche se
esso ¢ destinato alla rifusione, & bene non trascurare la
forma di grafite che presenta, giacch® essa & determi-
nata dagli elementi e, soprattutto, dagli oligoelementi
che potranno svolgete un’analoga azione nei prodotti di
seconda fusione. Se all’analisi degli elementi principali
(C, Si, Mn, P, S) si aggiungesse quella di Cu, Ni, Mo,
Ti, Sn, N, Pb, Sb, As, Al, B e Bi molti casi, apparente-
mente misteriosi, di ereditarieta sarebbero probabilmen-
te spiegati.

(o5

I fattori, dei quali bisogna tenere conto ai fini dell’
azione dei pani di ghisa messi in carica (solo se la loro
percentuale supera il 35 = 409%) sulle caratteristiche
finali dei getti, sono:

— supetficie relativa della grafite;
— zone di grafite di sottoraffreddamento;
— rapporto tra ferrite e perlite nella matrice,

La superficie relativa della grafite aumenta al cre-
scere del suo grado di finezza e quindi con la bonti del
pane. Titanio, vanadio e trattamenti con azoto affinano
le lamelle di grafite. Lo zolfo aumenta le dimensioni

delle lamelle.

11 fosforo diminuisce la grafite di tipo D, mentre man-
ganese e cromo aumentano la quantita di perlite rispetto
a quella di ferrite.

Solidificazione ed inclusioni

Se prendiamo una soluzione di nitrato di argento
(AgNOs) e ad essa aggiungiamo alcune gocce di acido
cloridrico molto diluito (HCIl), vediamo che nell’attimo
in cui la goccia di acido entra nella soluzione di nitrato,
si forma una sostanza bianca che dopo un poco si ridi-
scioglie. Questo accade sino a che, dopo un certo nu-
mero di gocce di acido, la sostanza bianca non si di-
scioglie pit dopo essersi formata. I chimici dicono che
si & raggiunto il prodotto di solubilita del cloruro d’ar-
gento alla temperatura in cui si trovano le 2 soluzioni.
Nella soluzione di nitrato abbiamo infatti un certo nu-
mero di ioni argento che indichiamo (Ag*). Quando
aggiungiamo acido cloridrico, immettiamo nella soluzione
un certo numero (Cl~) di ioni cloro. Esiste un pro-
dotto, tra i valori delle concentrazioni delle 2 specie
ioniche (prodotto di solubilitd), raggiunto il quale, pre-
cipita un composto solido (AgCl).

Kp-s- = (Ag*)-(Cl7) = AgCl solido

Supponiamo che in questo caso Kp-s- sia pari a 10.
Vi sard la precipitazione del solido se avremo (Ag*h)
= 2e (Cl7) = 5, oppure (Ag*) = 10 e (Cl™) = 1,
ecc. Non avremo precipitazione di solido se, per esem-
pio, sard (Ag*) = 7 e (Cl™) = 1.

Se le ghise fossero costituite di soli ferro e carbonio,
avremmo la solidificazione soltanto di austenite, grafite
o cementite. In realtd nelle ghise vi sono diversi altri
elementi che possono raggiungere tra loro concentra-
zioni tali da ottenere il valore del prodotto di salubilita
che permette la precipitazione o formazione di determi-
nati composti. Queste fasi solide, apparentemente estra-
nee ai componenti base delle ghise, si chiamano inclu-
sioni. Esse vanno prese in considerazione perché pos-
sono svolgere azioni positive (abbiamo gid visto la nu-
cleazione eterogenea) o negative sulle caratteristiche
finali dei getti.

Per raggiungere il prodotto di solubilitd del cloruto
d’argento, dovevamo aggiungere delle gocce di acido
cloridrico alla soluzione di nitrato d’argento. Chi opera
queste aggiunte nelle ghise per far raggiungere all’in-
terno del liquido i valori che competono al prodotto
di solubilitd delle inclusioni? Se si ricorda quanto detto
sulla segregazione, si arguisce che le fasi principali
(austenite, grafite o cementite) durante la loro solidifi-
cazione arricchiscono il liquido di elementi il cui coef-
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N

ficiente di distribuzione tra solido e liquido & minore di
uno (segregazione diretta), Quanto pit K° & minore
di 1, tanto pit il liquido si atricchisce nell’elemento X,
sino a raggiungere con elementi Y in esso disciolti il
valore del prodotto di solubilitd del composto XY. I
solidi stabili alle elevate temperature sono generalmen-
te costituiti da nitruri, carburi, ossidi, silicati, allumi-
nati e solfuri. Sono queste appunto le inclusioni che di
solito si trovano nei materiali ferrosi.

Per decidere quale tipo di sostanze avranno pitt pro-
babilitd di formarsi, bisognerd conoscere le curve di enet-
gia libera dei vari composti, simili a quelle che sono
riportate in fig. 109 per gli ossidi ed in fig. 136 per
i solfuri. Ovviamente i composti, che pil1 facilmente si
formeranno, sono quelli ad energia libera piti negativa.
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Per esempio, l'ossigeno rifiutato dalle dendriti di au-
stenite se troverd nel liquido del manganese e dell’allu-
minio, reagird prima con 'alluminio perché il suo ossi-
do & piti stabile di quello di manganese.

Nelle figg. 170, 171 e 172 ™ riportiamo I’andamento
delle energie libere di formazione anche per i carburi
ed i nitruri. Con questi grafici & completo il quadro dei
composti che si possono pitt probabilmente formare in
base alla composizione di una determinata ghisa.

Le inclusioni, che si osservano normalmente al micro-
scopio ottico nelle ghise, sono: solfuro di manganese,
carburo di titanio, carbonitruro di titanio e solfuro di
ferro. Dal punto di vista del microscopio ottico sembre-
rebbe dunque che nelle ghise non siano presenti le in-
clusioni di ossidi e silicati cosl comuni negli acciai.
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Questo stupisce ancor pilt perché tali ossidi sono indi-
viduati a mezzo dell’analisi chimica delle ghise. Il fatto
che noi siamo riusciti ad evidenziare degli ossidi al mi-
croscopio elettronico a scansione (fig. 140), mostra chia-
ramente che nelle ghise questi composti raggiungono
dimensioni cosi ridotte da renderli invisibili al microsco-
pio ottico.

Quando parliamo di inclusioni, intendiamo riferirci a
sostanze formatesi all’interno del metallo durante la so-
lidificazione e quindi non consideriamo le scorie even-
tualmente non intrappolate dai filtri e dalle centrifughe
poste prima del getto.

Alcuni dati sulla segregazione solido-liquido

La segregazione di un elemento in una ghisa ipoeu-
tettica & determinata dalla sua differente solubilitd nella

ler\

austenite solida e nel liquido. Se un elemento & pit
solubile nel liquido che nel solido (K° < 1), si dice
che ha segregazione diretta; se & pit solubile nel solido
che nel liquido (K° > 1), si dice che ha segregazione
inversa. In tab. XVI sono riassunti alcuni dati che in-
teressano la segregazione di alcuni elementi nelle ghise.
E da tener presente che la segregazione diretta (segno
+ in tabella) diminuisce la temperatura del liquido,
mentre la segregazione inversa (segno — in tabella)
aumenta la temperatura del liquido. Al Si, Co, Ni, Cu
aumentano quindi la temperatura del liquido ed anche
quella dell’eutettico rispetto al valore di 1.153 °C.

Localizzazione delle inclusioni e velocita di crescita

Esiste una velocita critica di crescita del solido al di
sotto della quale le inclusioni sono respinte sempre pi
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Fig. 172 - Variazione di energia libera di formazione dei nitruri di interesse metallurgico in funzione della temperatura.

all’interno del liquido e si vanno quindi a localizzare alla
periferia delle celle eutettiche o delle dendriti primarie
e al di sopra della quale le inclusioni rimangono intrap-
polate all’interno del solido. Alcune delle inclusioni pre-
cipitano allo stato solido dall’austenite. Nel caso di un
esteso scheletro dendritico, alcune inclusioni rimangono
incagliate nei bracci durante la loro risalita.

Inclusioni di solfuro di manganese e di solfuro di ferro

Dai grafici di fig. 136 possiamo rilevare che il solfuro
di manganese & pil stabile del solfuro di ferro, per cui
la reazione:

FeS 4+ Mn = MnS + Fe

procede da sinistra verso destra.
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Metallograficamente (per maggioti dettagli rimandia-
mo all’apposito Capitolo sugli esami di laboratorio) il
solfuro di manganese ha un aspetto grigio azzurro, men-
tre il solfuro di ferro ha un colore giallognolo. Il punto
di fusione del solfuro di manganese & pari a 1.610°C
(& ovvio che se si trova nella ghisa liquida si scioglie
molto prima) quello del solfuro di ferro & paria 1.173 °C.

La formazione del solfuro di manganese nella ghisa
liquida & legata al raggiungimento del prodotto di solu-
bilita (9% Mnx % S) il cui andamento con la tempe-
ratura & riportato in fig. 173. Come si vede da questo
grafico, se non vi fosse la segregazione da parte delle
dendriti (si conferma cosi la loro azione sulla nuclea-
zione delleutettico), sarebbe difficile far avvenire la
precipitazione del solfuro nelle ghise comuni (0,1% S
e 0,5% Mn) prima della solidificazione eutettica.
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cinetica, facendo gorgogliare nella ghisa un gas inerte.
Si ottiene cosi il risultato apparentemente paradossale
di degassare una ghisa... gassificandola. Le bolle del gas
immesso innescano lo sviluppo di quello che si trova
in condizioni di sovrassaturazione.

7

Fig. 177 - Schema di formazione delle soffiature in funzione della ve-
locitd di crescita del solido.
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Forma delle soffiature e velocité di crescita del solido

Nello schema di fig. 177 sono mostrate le diverse
forme assunte da una bolla che si sviluppi per diminuita
solubilithd nel passaggio liquido-solido.

Per basse velocita di crescita la bolla riesce a sfuggire
al fronte di solidificazione avanzante e, nel caso di ali-
mentazione ben calcolata, pud andatsi a localizzare nelle
parti ultime solidificate, cioé¢ nelle materozze (fig. 177a).

Per velocita del solido intermedie si ha la formazione
di soffiature allungate (fig. 177b).

La soffiatura & intrappolata dal liquido, che cresce
rapidamente, ed assume una forma sferica (fig. 177c¢).

Delle soffiature sotto pelle, pinholes, non parleremo
in questo Volume giacché sono un difetto tipico delle
ghise speciali (malleabili e sferoidali).

Azoto ed idrogeno

Questi 2 gas si disciolgono nel ferro come atomi e si
sviluppano come molecole gassose biatomiche. Essi van-
no ad occupare, dato il loro piccolo diametro atomico, le
posizioni interstiziali nel reticolo del ferro solido. La
solubilitd di entrambi nel liquido & proporzionale alla
parziale in cui si trovano nell’atmosfera in

pressione

equilibrio con la ghisa:

Nz?—‘ZZN_ EZ Kx VPNZ

HzSZ_I;I E:KH Vpnz

in cui:
log Ky = —188/(t°C + 273) — 1,25
log Ky = —1.908/(t°C + 273) — 1,59

In fig. 178 & riportato I'andamento della solubilita
di idrogeno ed azoto nel ferro in funzione della tempe-
ratura. Occorre notare P'enorme diminuzione di solubi-
lita che si ha all’atto della solidificazione. E soprattutto
questa diminuzione la responsabile delle soffiature.

Nelle figg. 179 e 180 & riportata I'influenza di alcuni
elementi presenti nelle ghise sulla solubilita di idrogeno
ed azoto nel ferro liquido. Come si vede (fig. 179)
C, B, Si, Al, Ge, Sn, diminuiscono la solubilita dell’idro-
geno, mentre Mn, Nb, V, Cr la aumentano (i dati di
Ti e Ta sono dubbi, perché questi elementi sono diffi-
cilmente esenti da idrogeno quando sono aggiunti al
ferro liquido). Dalla fig. 180 si nota che C, Si, Co, Ni,
Cu diminuiscono la solubilitd dell’azoto, mentre Mn,
Ta, Cr, Nb, V l'aumentano. Questi grafici forniscono
i dati di partenza del tenore di idrogeno o di azoto nelle
ghise a 1.600°C, il dato che conta perd & sempre il
salto di solubilitd all’atto della solidificazione (certo che
¢ meglio saltare da un primo piano, elementi che di-
minuiscono la solubilitd, piuttosto che da un quarto pia-
no, elementi che aumentano la solubilitd).

Per quanto riguarda Pazoto, qualora si temano sof-
fiature da lui provocate (anime con leganti organici
azotati), sard bene introdurre uno 0,05% Ti, elemento
avidissimo di azoto (fig. 172), che lo blocca come ni-
truro, impedendogli di svilupparsi come gas.

Per quanto riguarda I'idrogeno, siamo propensi a ri-
dimensionarlo come causa di soffiature, infatti la sua
elevata diffusivita (tab. XVI) dovrebbe permettergli
di sfuggire al fronte solido avanzante. Chi comunque

Industria Fusoria 5/201 |




crede all’idrogeno come causa di bolle, cerchi di evitare
le siviere umide e la colata di getti delicati con la prima
ghisa che proviene dalla fusione in forni ai quali & sta-
to appena rifatto il rivestimento refrattario.

In generale la formazione di soffiature per intrappola-
mento di gas causato da una rapida solidificazione pud
essere combattuta mediante la modificazione delle mo-
dalita di raffreddamento della pelle. A tal fine svolgono
un’utile azione nero minerale e pece, i quali riducono
lo scambio termico con la forma, attraverso un velo di
gas, rallentando quindi la velocitd di solidificazione.

Ossido di carbonio

Al contrario dei 2 gas precedenti, 'ossido di carbonio
si forma attraverso una reazione chimica:

Cgraﬁte + 9_ = CO [13]

C +0=CO [14]

Nel primo caso abbiamo che l'ossigeno disciolto nella
ghisa reagisce con la grafite eutettica od ipereutettica

separatasi dal liquido, mentre nel secondo caso sia ossi-
geno che carbonio si trovano allo stato di soluzione.
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Quest’ultima reazione & la pill probabile nelle ghise Quando la pco ha raggiunto la Py dell’equazione [12],
ipoeutettiche. si ha l'inizio dello sviluppo di bolle.
Con la grafite satura (attivita eguale ad 1) abbiamo: Lo sviluppo di CO & ostacolato, oltre che dalla diffi-

colta di nucleare bolle, anche dalla presenza di elementi

log peo = ( 1.556 4 1658)-% O pit avidi di ossigeno di quanto non sia il carbonio.
t°C + 273 - Nella fig. 181 sono nuovamente riportati i valori di
1 fre disciolta: energia libera in funzione della temperatura per alcune
con la grafite discioita: reazioni di riduzione di ossidi da parte del carbonio di-
2.239 sciolto nel ferro. Come si vede (fig. 181a), l'energia
log pco = (———— +0,5513)-9% O-% C libera & sempre negativa (quindi la reazione si evolve
t°C + 273 - nel senso scritto) per le riduzioni di FeO e di MnO.
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La riduzione della silice invece si pud effettuare solo
oltre i 1.460 °C circa. Prima di questa temperatura l'ener-
gia libera & positiva e la reazione si svolge nel senso op-
posto a quello scritto (riduzione dell’ossido di carbonio
da parte del silicio). Il silicio a sua volta (fig. 181b),
con la sua aviditad di ossigeno, impedisce la formazione
di ossido di ferro o di manganese, garantendo dunque la
ghisa dalla formazione di ossido di carbonio al di sotto
della temperatura di inversione (1.460°C). Attenzione
che se si supera questa temperatura, innescando quindi
la formazione del CO, non & detto che, reversibilmente,
lo sviluppo di gas si arresti quando in discesa si scende
sotto i 1.460°C e si ripristini la formazione di silice;
anch’essa pud presentare delle inerzie cinetiche e far
continuare cosl lo sviluppo di CO.

In linea di massima, pit silicio vi sard e meno
probabilitd vi sard per la formazione di soffiature da
CO. Avremo cosi che le ghise grigie avranno meno sof-
fiature da CO delle malleabili, e le ghise in generale
meno che gli acciai; i quali, non protetti dal silicio, svi-
lupperanno notevoli quantitd di ossido di catbonio (ef-
fervescenti) a meno di non essere stati calmati con un
elemento pitt avido di ossigeno di quanto non lo sia
il carbonio (alluminio).

Pud anche accadere che la ghisa liquida, invece che
a contatto con la silice pura, sia in equilibtio con scorie
(silicati di ferro e manganese) pit facilmente riducibili
dal carbonio, in questo caso lo sviluppo di CO & da te-
mersi maggiormente durante la solidificazione.

Riassumendo, attraverso un giusto tenore di silicio, il
non surriscaldo ed una solidificazione che per la sua ra-
piditd non crei delle sovracconcentrazioni eccessive di
ossigeno e carbonio (il silicio ha segregazione inversa)
nel liquido, le ghise dovrebbero essere esenti da soffia-
ture per ossido di carbonio.
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Per inciso ricordiamo che alla temperatura di solidi-
ficazione della ghisa vi sono alcuni elementi che, solidi
o liquidi a temperature pill basse, diventano gassosi (uno
di essi & il magnesio).

Solidificazione e variazioni volumetriche

Come gid avvenuto in precedenti occasioni, trattere-
mo quest’argomento da un punto di vista teorico gene-
rale, rimandando al Capitolo sui difetti le cognizioni
specifiche a carattere pratico.

In fig. 182 sono riportate le variazioni volumetriche
che il ferro subisce quando dalla temperatura di 1.650 °C
passa alla temperatura ambiente, attraverso tutte le sue
trasformazioni di fase. In ordinate si ha il volume in
cm® occupato da 1 g di ferto, in ascisse la temperatura.
Come si vede, il ferto liquido, abbassandosi la tempe-
ratura, si contrae; la massima contrazione si ha al pas-
saggio liquido-solido. Allo stato solido il ferto continua
a contrarsi, tranne che al passaggio v — a.

Nelle ghise, rispetto al ferro puro, abbiamo la pre-
senza del carbonio che, passando a grafite, ha un con-
siderevole aumento di volume, tale da compensare e,
alle volte, anche eccedere la contrazione della matrice
ferrosa.

In fig. 183 & riportato ’andamento del volume spe-
cifico in una ghisa ipoeutettica. Come si vede, sino allo
inizio della solidificazione eutettica si ha una contrazione
dovuta alla diminuzione di volume del liquido e delle
dendriti di austenite primarie. Quando comincia la so-
lidificazione dell’eutettico con la formazione della gra-
fite, si ha un aumento di volume, tale da compensare
e superare la precedente contrazione. Successivamente
il getto, con il rallentamento della precipitazione di gra-
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I grani di silice della forma, riscaldati dal contatto
con il metallo liquido, si dilatano. Se la forma & costi-
tuita da sabbia legata a verde con bentonite e scarsa-
mente compattata, 'aumento di volume dei grani di
silice a contatto con il metallo & assorbito attraverso una
compressione ed un cedimento delle parti pitt interne
della forma. Ne risulta globalmente (fig. 184a) un au-
mento del volume a disposizione del metallo. Questo
potra comportare che I'aumento di volume causato nel
metallo dalla grafite non sia sufficiente ad evitare il ri-
tito.

Se la forma a verde & fortemente compattata od &
costituita da sabbia legata con resine, cemento o sili-
cato, od & ricca di anime, 'aumento di volume dei grani
a contatto con il metallo non pud scaricarsi verso I'in-
terno della forma, per cui (fig. 184b) va a ridurre il
volume a disposizione del metallo, causando sovente una
sua penetrazione (o inghisamento) nella forma. Cid ac-
cade soprattutto nel caso in cui non sia garantita la
possibilitd di riflusso (retroalimentazione) di metallo li-
quido verso le materozze.

fite, riprende a contrarsi. Per temperature di colata si-
no 2 1.450 °C si ha un aumento di volume del getto (la
temperatura esatta dipenderd ovviamente dal grado di
eutetticita della ghisa, dal quale deriva la quantitd di
grafite che si separa all’eutettico), a 1.450°C la com-
pensazione del ritiro & perfetta, oltre si avrebbe un ritiro.

Tutto questo sarebbe vero se alla produzione di un
getto contribuisse solo il metallo. In realtd, tutti sap-
piamo che esiste anche il contributo della forma. Indi-
viduate dunque le variazioni volumetriche del metallo,
dobbiamo passare a considerare quelle della forma.
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Fig. 183 - Variazione di volume specifico di una ghisa ipoeutettica in
funzione della temperatura.
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All’atto della solidificazione dell’eutettico, la forma ha
assunto gid una sua stabilitd termica ed ha oramai pres-
socché terminato le sue variazioni volumetriche, si tro-
va perd sollecitata sulle sue pareti da un’espansione del
getto causata dalla separazione di grafite. E a questo
punto che diventano fondamentali i rapporti tra mo-
dalitd di solidificazione dell’eutettico e rigidita della for-
ma. Se si osserva la fig. 183, si pud notare che un cedi-
mento della forma durante il picco di espansione eutet-
tica del metallo provocherebbe una dilatazione non re-
cuperabile del vano a disposizione del metallo stesso e
quindi una sua condizione di svantaggio nel momento
in cui, superato il picco, esso subisce una contrazione.
Dal tipo di solidificazione dell’eutettico dipende la for-
ma del picco di fig. 183 ed & su di esso che dobbiamo
garantirci da una sovraespansione del metallo con con-
seguente dilatazione della forma, soprattutto nel caso
in cui questa non sia sufficientemente rigida.

Dobbiamo esaminare dunque i fattori metallurgici, e
non, che condizionano !’espansione eutettica del metallo,
al fine di contenerla entro limiti che non provochino n&
inghisamento né ritiro.

Nello schema di tab. XVII sono riportate le azioni
di alcuni parametri sulla dilatazione della forma e quindi
sul ritiro. Ci riferiamo naturalmente alla dilatazione del-
la forma indotta dal metallo e non a quella sua, termica.

Tabella XVII - Fattori che influenzano il ritiro attraverso la so-
vraespansione dell’eutettico.

Sottoespansione (getto sano) Sovraespansione (ritiro)

Grafite lamellare eutettica Fosforo
Grafite fibrosa Molibdeno
Rigidita della forma Inoculazione

Grafite sferoidale eutettica
Umidita della terra

Nero minerale

Conclusioni

Abbiamo terminato il nostro raid nel regno della so-
lidificazione. Abbiamo vinto o petso la nostra battaglia
personale? Non abbiamo né vinto né perso, perché le
battaglie non si combattono né sulla carta né a tavolino.
Possiamo perd dire che, forse, abbiamo qualche elemento
in pilt per affrontare con possibilitd di successo la nostra
quotidiana battaglia in fonderia.

Stard ad ognuno di noi usare con profitto quanto ab-
biamo, insieme e con pazienza, conosciuto sulla solidi-
ficazione delle ghise.

LE CRISI (LE TRASFORMAZIONI ALLO STATO SOLIDO)

Introduzione

Il getto & nato. Ora si trova, bianco o grigio che
sia, di poco al di sotto di 1.153 °C, solido e con la ma-
trice ferrosa completamente austenitica.

Un bambino, prima di diventare uomo, dovri affron-
tate prove e subire crisi; ma, se sard saggiamente gui-
dato attraverso queste difficoltd della vita, da esse po-
trd trarne motivi di rafforzamento del suo carattere.

Un getto appena solidificatosi, prima di diventare
manufatto atto ad affrontare le lavorazioni meccaniche
ed a svolgere quindi una funzione vitale all’interno di
una qualsivoglia macchina, dovrd subire delle crisi du-
rante la lunga marcia che lo porterd sino alla tempera-
tura ambiente. Se il getto verra saggiamente guidato du-
rante il cammino e se, laddove sbaglia gli viene fatta
ripetere la strada sino a che non trova quella giusta,
le sue caratteristiche nel passaggio attraverso i punti
critici non si infiacchiranno, ma si... tempreranno.

Le crisi, che il getto subisce tra la temperatura di
completamento della solidificazione e la temperatura am-
biente, si chiamano trasformazioni allo stato solido.

Quello che vogliamo far notare in questa introdu-
zione & il diverso spirito con cui acciaieri e fonditori di
ghisa affrontano le trasformazioni di stato delle loro
leghe.

Osservando il diagramma di stato Fe-C, si nota che
Pacciaio appena solidificato (eliminata anche I’eventuale
fase 8) & totalmente costituito da austenite.

Il getto di ghisa invece, purtroppo, ha sempre pre-
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senti delle interruzioni (grafite o cementite) della ma-
trice austenitica.

Accade come se gli acciaieri si trovassero in mano una
spada perfetta e, noi fonditori, avessimo una spada un
po’ troppo intarsiata per competere con la loro. Negli
intarsi ovviamente c’¢ grafite o cementite.

Da questa situazione detiva il fatto che noi fonditori
abbiamo messo tutto il nostro impegno durante la soli-
dificazione, inventando tecniche (come I'inoculazione e
la sferoidizzazione), in maniera tale da rendere gli in-
tarsi sempre meno dannosi.

Gli acciaieri, invece, durante la solidificazione si so-

no scarsamente preoccupati della struttura, mentre met-

tono tutto il loro impegno nel controllare le crisi che
Pacciaio subird allo stato solido. E a loro in sostanza
che si deve linvenzione di quell’opera educativa allo
stato solido che sono i trattamenti termici.

Noi fonditori di ghisa, pur avendo la spada gid un
po’ indebolita, non saremo cosi sciocchi da aggravare la
situazione, trascurando di far si che la matrice ferrosa
usufruisca di tutte le tecniche dello stato solido che sia-
no in grado di ottimizzarla in funzione degli impieghi.

Inoltre non bisogna credere, anche se il diagramma
di stato apparentemente non lo mostra, che per 1’acciaio
siano rose e fiori.

Proprio la poverta di carbonio causa agli acciai delle
gravi soffiature (e qui non si tratta di intarsi, ma di
buchi veri e propri) o, se si vuole eliminare i gas, delle
antipatiche inclusioni che interrompono la continuita del-
la matrice ferrosa.




Almeno noi possiamo consolarci pensando che il car-
bonio, oltre agli intarsi, ha dato al getto di ghisa delle
qualitd metallurgiche (colabilitd, temperatura di fusio-
ne, ritiro limitato) e di impiego ( autolubrificazione, inso-
norizzazione) che gli acciai neppure si sognano.

Questa & la situazione del nostro getto appena nato,
sard ora nostro impegno imparare quanto necessario per
dominare a nostro vantaggio le trasformazioni allo sta-
to solido.

Possiamo anticipare sin da ora che il grosso della
posta si giocherd durante la trasformazione eutettoidica,
sara ad essa quindi che dedicheremo il massimo della
attenzione.

L’austenite da il benservito al carbonio

Le trasformazioni, che interessano lo stato solido, ri-
guardano essenzialmente la matrice ferrosa. La grafite
(ghise grigie) o la cementite (ghise bianche), che si so-
no formate durante la solidificazione, hanno assunto una

S

forma che ormai non & pil sensibilmente modificabile.

Ricordiamo che in questa sede non prenderemo in
considerazione il fatto che la cementite, per ricottura
(malleabilizzazione ), pud essere trasformata allo stato
solido in un particolare tipo di grafite (flocculare). Que-
st’argomento verrd affrontato, nella giusta dimensione
che gli compete, nel Volume delle ghise speciali, al
Capitolo delle ghise malleabili.

Abbiamo accennato che la matrice ferrosa del getto,
non appena ultimata la solidificazione, & completamente
costituita da austenite. Dal diagramma Fe-C abbiamo ap-
preso che, in assenza di altri elementi, questa austenite
contiene disciolto il 2,11% C nelle ghise grigie (dia-
gramma stabile) ed il 2,14% C nelle ghise bianche
(diagramma metastabile). Siamo ciog ai punti E’ od E.

Quando abbiamo determinato 1’azione che i vari ele-
menti svolgono nei confronti delle curve del diagramma
di stato, abbiamo tra laltro fornito tutti i dati (tab.
XIV) per calcolare il loro effetto anche sulle curve di
saturazione in carbonio dell’austenite, E’S’ o ES.

Dall’andamento di queste curve (in fig. 185 & ripor-
tata per comoditd di consultazione questa parte del dia-
gramma di stato) si nota che, all’abbassarsi della tem-
peratura, diminuisce la quantitd di carbonio che lau-
stenite pud ospitare, disciolto, nel suo reticolo cubico
a facce centrate.

L’austenite, dunque, quando la temperatura del get-
to scende, da lo sfratto ad una parte del carbonio.

E questo il primo fenomeno al quale ci troviamo da-
vanti, quando il getto solido incomincia a diminuire la
sua temperatuta.

All’inizio del Capitolo avevamo visto che il ferro,
scaldandosi, subiva delle dilatazioni termiche (oltre al-
le trasformazioni di stato, ovviamente). Ebbene, raf-
freddando si avr il processo contrario e quindi delle con-
trazioni termiche. I vani ottaedrici entro i quali il ferro
v ospita il carbonio, vanno riducendosi di dimensioni.

T
°C|2 N\ N/ == B
Y il el i i
100 /
y /
/
%
v+C
/ 0
9OOAS® / y+FeC
//
800 : /
+
P'00206 | NS/ 738° K —
b = A e e ] e - e = e O T o= — & —C
7001[B.802%8 S 077 727° K—=]
a+C
0
600] a+kel
50012
05 10 15 20 25 30 35 40 45 50
%C
Fig. 185 - Zona del diagramma di stato Fe-C che interessa le trasformazioni allo stato solido.
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Il risultato globale & che essi, mano a mano che la
temperatura si abbassa, possono ospitare sempre meno
atomi di carbonio.

Il carbonio rifiutato dall’austenite deve trovare una
sistemazione. Se la solidificazione ha prodotto una ghisa
grigia, si avrd che insieme all’austenite sono presenti
nel getto delle lamelle di grafite, pet cui il carbonio
riesce a precipitare su di esse come grafite secondaria
(fig. 38).

Se la solidificazione ha prodotto una ghisa bianca,
il carbonio rifiutato dall’austenite va a precipitare come
cementite secondaria sulle particelle di cementite prima-
ria od eutettica.

Per calcolare la quantitd di carbonio che & interessata
a questo sfratto, basta fare la differenza tra il conte-
nuto di carbonio in E’ ed in $’ (se si forma grafite
secondaria), o la differenza E —S:

— grafite secondaria =
E—8 =211—0,68 =1,43%;
— cementite secondaria =
E—S=214-—0,77 = 1,37%.

Come si vede, non si tratta affatto di quantitd tra-
scurabili di carbonio. E da notare che esse, se si suppone
che i dati di tab. XIV siano validi, dai punti E’ ed E
sino ai punti $’ ed S (per la cementite sicuramente non
son validi), non sono modificate dalla presenza di altri
elementi.

In tutto questo intervallo di temperatura, cosa accade
all’austenite? Niente di particolare, le diminuisce solo
il carbonio tenuto in soluzione interstiziale.

Come si ricorderd, le curve del diagramma di stato
rappresentano condizioni ideali di equilibtio, nelle quali
le variazioni di temperatura si effettuano in maniera
estremamente lenta. Nella realtd, quindi, velocitd finite
di raffreddamento, potrd accadere che ’austenite non
faccia in tempo ad espellere tutto il carbonio che le cur-
ve del diagramma di stato le imporrebbero.

Dalla temperatura di 1.153°C siamo giunti a circa
738 °C: laustenite & giunta al termine del suo campo
di esistenza, deve trasformarsi in ferrite ed eliminare
contemporaneamente il surplus di carbonio che, solubile
in essa, non lo & nella ferrite.

E questa la trasformazione fondamentale che si rea-
lizza allo stato solido nelle ghise e negli acciai. Prima
di giungere a patlarne, dovremo imparare a conoscere
le leggi che regolano le trasformazioni allo stato solido
che si realizzano nei metalli.

Le trasformazioni di fase allo stato solido

Nei paragrafi, che riguardavano la solidificazione, ab-
biamo avuto modo di verificare quanto sia complessa
la tematica che riguarda la nascita di una nuova fase
(solida) da una fase madre (liquida). T cardini fon-
damentali di questa trasformazione erano la nucleazione
e la crescita.

Anche la formazione di una nuova fase (solida) da
una fase madre (anch’essa solida) investe, con qualche
complicazione, tutta la tematica che gid conosciamo.

Per approfittare al massimo dei meccanismi che gia
fanno parte del nostro bagaglio tecnico (vedi « La Na-
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scita »), inizieremo con il prendere in considerazione
le analogie tra le trasformazioni liquido-solido e le tra-
sformazioni solido-solido.

Confronto con le trasformazioni liquido-solido ed impo-
stazione generale del problema

Nucleazione e crescita sono 2 tappe fondamentali an-
che per le trasformazioni solido-solido. La nucleazione
pud essere omogenea (nuclei della stessa natura della
nuova fase solida che si deve formare) od eterogenea
(nuclei di natura diversa).

Per le trasformazioni allo stato solido manca la sud-
divisione ulteriore in nucleazione di tipo endogeno ed
esogeno (inoculazione). Non & pensabile, infatti, inter-
venire dall’esterno, con I'aggiunta di germi, in una tra-
sformazione allo stato solido. Avremo cosi solo 2 tipi
di nucleazione: endogena omogenea ed endogena ete-

rogenea.

Come vedremo, allo stato solido i nuclei eterogenei
sono leggermente differenti da quelli che siamo stati
abituati a prendere in considerazione durante la solidi-
ficazione. Essi, infatti, non saranno pitt costituiti da
piccole particelle di materia, ma da difetti dei cristalli
(vacanze, dislocazioni, bordi dei grani, superfici solide
libere) dove sono accumulate porzioni di energia in
grado di facilitare I'innesco della trasformazione.

Per cid che riguarda la crescita, anche allo stato so-
lido un ruolo fondamentale & svolto dalla forma della
interfaccia di separazione tra le 2 fasi (madre e figlia).
Avremo cosi, anche in questo caso, delle interfacce sfac-
cettate e delle interfacce non sfaccettate; senza perd
che Pattribuzione dell’'uno o dell’altro tipo sia comandata
dall’appartenenza dei costituenti alla famiglia dei metalli
od a quella dei metalloidi (era questo il fattore discri-
minante nel caso della solidificazione).

Nelle trasformazioni allo stato solido il fattore, che
determina il tipo di interfaccia durante la crescita, & I'esi-
stenza o meno di epitassia tra le 2 fasi. L'epitassia & il
fenomeno per cui la fase figlia cresce da quella madre,
ticopiandone la struttura cristallina. Nel caso in cui non
si ha epitassia tra le 2 fasi, la crescita & libera e l'inter-
faccia di tipo non sfaccettato (fig. 163a). Se invece esi-
stono alcune similitudini cristallografiche tra le 2 fasi,
la cll)'escita & difficoltosa e linterfaccia sfaccettata (fig.
163b).

Il meccanismo che porta alla crescita delle interfacce
& generalmente la diffusione o migrazione di atomi. Allo
stato solido esistono, tuttavia, anche trasformazioni che
avvengono senza movimento o diffusione di atomi; esse
si realizzano attraverso un quasi istantaneo riassetto de-
gli atomi provocato da uno scatfo improvviso dei piani
reticolari. Queste trasformazioni a scatto si chiamano
militari. Per contrapposizione, le trasformazioni che si
realizzano per diffusione degli atomi si chiamano civili.
Esistono anche trasformazioni miste, in parte civili ed
in parte militari.

Vorremmo tranquillizzare, a questo punto della pano-
ramica introduttiva sulle trasformazioni allo stato soli-
do, il lettore preoccupato ed indeciso tra il pensare se
qui stiamo scherzando (militari e civili tra i metalli)
o se stiamo facendo troppa teoria.




Dobbiamo parlare di queste cose, forse un poco an-
tipatiche, per 2 ordini di ragioni:

— Dietro questi discorsi un poco strani vi sono delle
importantissime famiglie di ghise; avremo infatti i
seguenti collegamenti:

— trasformazioni civili o per diffusione = petlite,
ferrite;

— trasformazioni miste o intermedie = bainite;

— trasformazioni militari od a scatto = martensite.

— Oramai stiamo diventando dei metallurgisti adulti
e possiamo sopportare, senza grossi danni, anche
discorsi un po’ pit1 complicati, Del resto le trasfor-
mazioni bainitiche e martensitiche non avvengono
poi tanto facilmente nelle ghise e, se vogliamo rea-
lizzatle, non sard male comprenderne i meccanismi.

Abbiamo esaminato le pit evidenti analogie tra soli-
dificazione e trasformazioni allo stato solido. Vediamo
ora quale & la pili grossa differenza che esiste tra di esse.

Le alte temperature e lo stato liquido, componenti es-
senziali della solidificazione, permettevano agli atomi di
muoversi (diffondere) abbastanza agevolmente. In que-
ste condizioni la cinetica (movimento) delle trasforma-
zioni poteva seguire abbastanza da vicino i dettami im-
posti dalla termodinamica (confini e strade da percor-
rere). Risultava cosi che la differenza tra reale ed ideale
era ridotta a pochi °C di sottoraffreddamento.

Allo stato solido la diffusione degli atomi & molto
pit difficoltosa, invischiata dall’esistenza di reticoli te-
nuti in piedi da forti legami esistenti tra gli atomi. La
cinetica delle trasformazioni si trova quindi fortemente
impedita nel seguire i dettami suggeriti dalla termodi-
namica. Ne risulta che i sottoraffreddamenti, soprattutto
se la temperatura scende abbastanza rapidamente, pos-
sono raggiungere l'ordine delle centinaia di °C.

Pud accadere, ad esempio, di arrivare a 250 °C sen-
za che la trasformazione eutettoidica (temperatura ter-
modinamica = 738°C) si sia ancora realizzata.

Tutto ¢id comporta, da parte del sistema, un accu-
mulo di energia libera negativa tale da rendere sempre
pitt impellente 1a necessitd di scaricarla in una qualsiasi
trasformazione, Il sistema viene a trovarsi ciod nella
situazione di una molla che & sempre pili caricata e per
la quale, mano a mano che la compressione aumenta,
si fa pit forte il bisogno di scaricare I'energia imma-
gazzinata e la resistenza ad essere ulteriormente com-
pressa.

Pud accadere cosi che il sistema, visto che la tra-
sformazione che prevede la massima diminuzione di ener-
gia libera & cineticamente invischiata, preferisca seguire
una strada qualsiasi lungo la quale sia possibile, se non
la massima, almeno la piti rapida diminuzione di energia
libera. Tutto cid anche se questa strada porta alla rea-
lizzazione di fasi metastabili e non di fasi stabili (quelle
previste dalla termodinamica).

Ecco quindi che laustenite, superata la temperatura
eutettoidica, invece di dare luogo alla sua trasformazione
stabile in ferrite + grafite cineticamente ostacolata, pre-
ferisce liberarsi dell’accumulo di energia libera negativa
attraverso la realizzazione di tutta una serie di trasfor-
mazioni metastabili, per diffusione sino a che la tempe-
ratura lo consente (petlite e perlite fine o troostite) o,
quando la temperatura & cosl bassa da non consentire
pitt movimenti degli atomi, miste (bainite superiore ed
inferiore) ed a scatto (martensite).

(e

Di questa differenza tra termodinamica e cinetica nelle
trasformazioni allo stato solido hanno saputo approfit-
tare i metallurgisti, dando vita cosi a tutta una serie
di famiglie di ghise: ghise perlitiche, ghise bainitiche,
ghise martensitiche; in aggiunta all’unica famiglia ter-
modinamicamente stabile: ghise ferritiche.

Questa divergenza tra termodinamica e cinetica ci
costringera ad abbandonare il diagramma di stato Fe-C
per descrivere le trasformazioni allo stato solido.

11 diagramma di stato Fe-C & un diagramma che indica
le trasformazioni (T) che si realizzano in funzione della
temperatura (T') e della composizione (C). Si pud quin-
di attribuire a questo diagramma la sigla TTC.

Con l'importanza assunta dalla cinetica nelle trasfor-
mazioni allo stato solido un diagramma TTC ci dice ben
poco, se in esso non facciamo entrare il fattore tem-
po (T).

L’introduzione di una nuova variabile ci costringe-
rebbe a rappresentare le trasformazioni in funzione di
3 variabili (temperatura, concentrazione e tempo), il che
¢ possibile solo con diagrammi spaziali. Ci conviene quin-
di rinunciare ad una delle 3 variabili, che manterremo
costante per ognuno dei diagrammi. Passeremo cosi, al-
lo stato solido, dal diagramma TTC ai diagrammi (uno
per ogni composizione): T (trasformazione), T (tem-
peratura), T (tempo) o diagrammi TTT. E quanto ve-
dremo in un apposito paragrafo.

Abbiamo dunque riportato, in questa panoramica ge-
nerale sulle trasformazioni allo stato solido, una visione
complessiva di quanto, in dettaglio, tratteremo nei pros-
simi paragrafi.

Nucleazione

Quando abbiamo parlato della nucleazione nella tra-
sformazione liquido-solido, non abbiamo fatto discorsi
particolarmente complicati; un po’ perché molta era la
carne che stavamo mettendo al fuoco, un po’ perché
ancora non avevamo un allenamento sufficiente per di-
gerite digressioni troppo teoriche, Avevamo solo detto
che i germi, per divenire nuclei di solidificazione, dove-
vano raggiungere un certo raggio critico.

Adesso, sia per la nostra aumentata capacitd di rece-
pire discorsi un po’ pitt difficili, sia per I'utilita al fine
di comprendere gli analoghi fenomeni che si riscontrano
allo stato solido, ci conviene fare un piccolo passo in-
dietro e dire alcune cose sulla nucleazione liquido-solido.
Avremo cost la possibilitd di colmare una lacuna ed al
tempo stesso potremo capire meglio cosa succede di di-
verso allo stato solido.

Nucleazione liquido-solido omogenea

La trasformazione che stiamo considerando & la se-
guente: liquido — solido.

Vogliamo sapere quali sono le condizioni necessarie
perché si verifichi la nucleazione del solido all’interno
del liquido.

Rimandiamo all’Appendice di questo Capitolo per una
brevissima trattazione sul significato pratico delle fun-
zioni termodinamiche. Qui tichiamiamo solo alcuni con-
cetti sul senso di evoluzione delle trasformazioni, uni-
camente allo scopo di individuare qualitativamente le
grandezze che lo determinano.
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Da ragazzi, per far camminare i carretti che ci co-
struivamo con i cuscinetti a sfere, dovevamo studiare la
pendenza delle strade. Per pendenze negative (discese)
sapevamo di poter procedere liberamente nel senso de-
siderato, per pendenze positive (salite) sapevamo che
saremmo andati in senso opposto a quello desiderato,
per pendenze nulle (pianura) sapevamo che saremmo ri-
masti fermi.

Da grandi, per calcolare il senso di evoluzione spon-
tanea delle trasformazioni, desidereremmo avere una gran-
dezza di facile comprensione come la pendenza delle strade.
Questa grandezza ce la fornisce la termodinamica e si chia-
ma energia libera (vedi Appendice di questo Capitolo).

La pendenza di una strada & la variazione di altezza
in funzione di una distanza. La pendenza di energia
libera & la variazione di energia libera in funzione dei
parametri che caratterizzano la trasformazione.

Nella nucleazione il parametro fondamentale che dob-
biamo seguire & il raggio dei germi, quindi la grandezza
decisiva per dirci il senso di evoluzione della solidifi-
cazione & la variazione, o pendenza, di energia libera
in funzione del raggio. Sino a che la pendenza (derivata)
di questa funzione AG = f (r) & positiva, la nuclea-
zione non si realizza, quando & nulla, siamo all’equili-
brio, quando diventa minore di zero, inizia la discesa
e la trasformazione pud procedere liberamente.

Per far nascere il germe solido all’interno del liquido,
dobbiamo vincere 2 tipi di energie libere:

— Energia libera di volume (AGy) intrinseca del si-
stema, che misura la sua voglia o meno a solidi-
ficare. Sard positiva per temperature supetioti alla
temperatura di solidificazione, Ts, nulla per tempe-
ratura eguale a Ts (equilibrio) e negativa per tem-
perature inferiori.

— Energia libera superficiale (v), che il liquido esercita
contro qualsiasi agente estraneo che all’interno di
esso voglia create una nuova superficie. Abbiamo
gid incontrato questa energia quando essa si oppo-
neva alla formazione di bolle di gas, ora si oppone
alla formazione di germi del solido. L’energia libera
superficiale aumenta all’aumentare della superficie
della nuova fase, & sempre positiva ed & quindi un
fattore che si oppone, a qualsiasi temperatura, alla
nucleazione.

L’energia libera totale di nucleazione sard data dun-
que: AG (solido-liquido)omogenca = A-AGy + B-y

A (volume) e B (superficie) sono i fattori di forma
dei germi; nel caso di un germe sferico si ha:
A=4/37n, B=4nr
In fig. 186 & riportato I'andamento di AGy e v (cutve
tratteggiate)., L’energia libera totale AG (curva con-
tinua) & data dalla somma delle altre 2 curve.

Come si pud notare, P'energia libera totale raggiunge
un massimo (pendenza nulla) in corrispondenza di un
valore t* (raggio critico). Solo oltre questo raggio la
trasformazione procede in discesa (pendenza negativa):
i nuclei si accrescono spontaneamente e si realizza la so-
lidificazione. L’energia libera totale in corrispondenza del
raggio critico, AG*, rappresenta il gradino (lavoro di
nucleazione) che bisogna superare per far avvenire la
trasformazione. Questo lavoro & svolto dall’energia di
volume, che diventa sempre pilt negativa all’aumentare
del sottoraffreddamento.
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Fig. 186 - Variazione di energia libera legata alla formazione di un
nucleo solido sferico all’interno di un liquido.
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Per quantizzare queste indicazioni qualitative, faccia-
mo dei semplici calcoli (sono gli unici di tutto il Capi-
tolo e ce li si perdoni). L’importante, comunque, per
chi non ne ha voglia, non sard seguire i calcoli, ma leg-
gere le frasi in corsivo, esse contengono le indicazioni
utili per gli scopi pratici.

Lenergia libera di volume & data dalla differenza tra
calore totale e calore legato a pressione e temperatura
costante (Appendice Capitolo I):

AGy = AH _
calore libero calore totale

TAS
calore legato

AH = variazione di entalpia = calore latente di soli-

dificazione Ls
AS = variazione di entropia = Ls/Ts

Ls Ts-T
=1s
Ts Ts
Ts-T = AT = sottoraffreddamento
Ls-AT
AGy = —
Ts

Ls per convenzione antiegoistica & negativo perché & un
calore ceduto dal sistema, per cui:

AGV — Ls—T

AGy > O per T>Ts
AGy =0 per T=Ts
AGy < O per T < Ts

Nel caso della nucleazione omogenea, I’energia libera
di superficie & pari a yic (enetgia interfacciale cristallo
solido-liquido della stessa natura) moltiplicato per la
superficie del nucleo. Nel caso di un nucleo sferico avre-
mo, quindi:

AG (liquido-solido Jomogenea =
4 Ls AT
= —x¢t -
3 Ts

Il raggio critico r* si calcola annullando la derivata

prima della [15] (pendenza nulla):

2« Ts

+4ntyic [15]

r* =

—_— [16]
Ls AT




E interessante notare come il raggio critico dei germi
é tanto minore (sard quindi maggiore il numero di germi
che potra raggiungerlo e quindi la nucleazione) quanto
pite elevato & il sottoraffreddamento AT e quanto pin &
bassa la tensione superficiale (effetto dei tensioattivi co-
me lo zolfo). Ecco perché consigliavamo di mettere negli

inoculanti dei sottoraffreddanti calibrati.

Sostituendo r* al raggio generico r della [15], si ot-
tiene il lavoro di nucleazione AG*, barriera di energia
che dobbiamo superare per far avvenire la solidificazione:

16 Yoo T%
AGY = ——— [17]
3 (Ls AT)?

Le conclusioni sulle azioni su questa grandezza sono

le stesse tratte per il raggio critico.

Nucleazione liquido-solido eterogenea

Nel caso della nucleazione eterogenea (nucleo che si
forma su un substrato solido estraneo) cambia I’energia
interfacciale ycr e la forma dei germi a seconda dell’
angolo di contatto ¥ (fig. 187) esistente tra fase nu-
cleante e fase nucleata.

Le equazioni [15], [16], [17] vengono quindi a
modificarsi nella maniera seguente:
1
AG (liquido-solido )eterogenca = — T2 (2 — 3cosd -+
3
+ cos*®) AGy + 27 ? (1 — cos?) yic + (Yes — Ysi)
mr? (1 — cos?d)
2 yic Ts
= —
Ls - AT
16 ‘YSL(: Tzs 1
—_— . — (2 — 3 cos? + cos*})
3 (Ls AT)? 4
Quello che & importante notare & che, #el caso della
nucleazione eterogenea, il lavoro di nucleazione AG* &
moltiplicato per un fattore:
1
— (2 — 3 cos? 4+ cos’})
4
rispetto al lavoro di nucleazione omogenea. Questo ter-
mine & minore di 1, e quindi riduce il lavoro di nuclea-
zione, se 0° << ¥ < 180°. Ne risulta che (fig. 188) la
nucleazione eterogenea pud permettere la solidificazione

AG* =

3 Cristallo h
——¢ &>
/
s \\ Ycs /
\ /
\ /r
Substrato /
\ /
\ /
\ /
N/
v/
Fig. 187 - Nucleo a calotta sferica formatosi su di un substrato solido
eterogeneo.
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Fig. 188 - Velocitd relativa di nucleazione in funzione del sottoraf-
freddamento, nel caso di nucleazione eterogenea ed in quello
di nucleazione omogenea.

(a5

a sottoraffreddamenti dell’'ordine di 10 wvolte inferiori a
quelli della nucleazione omogenea.

Esempio: ghisa, eutettico Ts = 1.153°C
nucleazione omogenea AT = 0,2-1.153 = 230°C
nucleazione eterogenea AT = 0,02-1.153 = 23°C

Per i produttori di inoculanti diciamo che tanto mi-
gliore sara I'effetto nucleante di un substrato eterogeneo
quanto minore sard l'angolo di contatto tra di esso e
la specie che si vuole inoculare.

L’angolo di contatto # cresce all’aumentare delle diffe-
renze reticolari tra nucleo eterogeneo e fase da far soli-
dificare. La misura di questo disaccoppiamento reticolare
8 & data dal rapporto:

Aa
S =

[18]
a

dove a & la costante reticolare del cristallo da nucleare

e Aa & la differenza tra le costanti reticolari del cristallo

e del substrato.

In tab. XVIII sono riportati i coefficienti di accop-
piamento di alcuni possibili nuclei dell’alluminio. Lad-

dove il disaccoppiamento § & minore, maggiore & il po-
tere nucleante.

Nucleazione solido-solido omogenea

"Nelle trasformazioni solido-solido, oltre alle energie di

volume e di superficie, occorte tenere conto di un terzo
fattore: l'energia di deformazione (e&). I cambiamenti
di volume, collegati con le trasformazioni allo stato
solido, non sono infatti assorbibili dalla struttura rigida,
che caratterizza questo stato della materia, senza pro-
vocare delle deformazioni. Avremo cosi:

AG (solido-s0lido )omogenea = A’AGy + B’y + C’e [19]
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Tabella XVIII - Composti per la nucleazione eterogenea dello

alluminio.
Composto Struttura [ Effetto nucleante
vC cubica 0,014 forte
TiC cubica 0,060 forte
TiB, esagonale 0,048 forte
AlB, esagonale 0,038 forte
Z:C cubica 0,145 forte
NbC cubica 0,086 forte
W.C esagonale 0,035 forte
Cr,C; complessa — debole o nullo
Mn,C complessa — debole o nullo
Fe,C complessa —_ debole o nullo

Come l'energia supetficiale, anche quella di deforma-
zione & sempre positiva, per cui essa comporta un’ulte-
riore barriera al verificarsi della nucleazione.

La nucleazione omogenea ha luogo all’interno di un
cristallo perfetto, senza difetti, per cui & estremamente
improbabile. La prenderemo tuttavia in considetazione,
perché in essa compaiono 3 dei 4 termini di energia che
ritroveremo anche nella nucleazione solido-solido etero-
genea. Cercheremo di individuare i parametti che con-
dizionano lenergia libera di volume, di supetficie e di
deformazione e di descriverne I'andamento.

Lenergia libera di volume, AGy, diventa sempre pilt
negativa mano a mano che aumenta il sottoraffreddamen-
to. Avremo quindi che (fig. 189), a paritda di raggio

@ (b (©)

Fig. 190 - Schemi di interfacce solido-solido coetenti (a), semicoerenti
(b) ed incoerenti (c).
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Fig. 189 - Barsiera di energia libera di nucleazione in funzione del
sottoraffreddamento (a), in funzione dell’energia libera in-
terfacciale (b) e del parametro di disaccoppiamento reti-
colare (c).
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critico da raggiungere, la barriera di energia AG* da

superare sard tanto minore quanto maggiore & il sotto-
raffreddamento.

L'energia libera di superficie, v, condiziona la forma
dell’interfaccia di separazione tra le 2 fasi solide. Le
interfacce, che hanno un buon accordo tra i reticoli delle
2 fasi, hanno una bassa barriera di energia superficiale.
Laddove il disaccordo & notevole, la barriera di ener-
gia superficiale & elevata.

In fig. 190 sono riportati i 3 tipi di accoppiamento
possibili tra i piani reticolari delle 2 fasi: interfacce coe-
renti (fig. 190a, buon accoppiamento), semicoetenti (fig.
190b, discreto accoppiamento) ed incoetenti (fig. 190c,
accoppiamento assente). Alle interfacce semicoerenti cor-
risponde (fig. 189b) la minor barriera di energia per la
nucleazione.

L’energia libera di deformazione, €, & determinata nel-
la sua entitd dal parametro di disaccoppiamento reti-
colare 8, equazione [18], il quale tiene conto della dif-
ferenza tra le dimensioni della fase madre e della fase
figlia. La fig. 189c mostra come la batriera di energia
AG* vada aumentando al crescere del disaccoppiamento
tra le costanti reticolari delle 2 fasi.

Nucleazione solido-solido eterogenea

La nucleazione eterogenea avviene sulle imperfezioni
dei cristalli (dislocazioni, bordi dei grani, vacanze, ecc.)
dove & localizzata una quantitd di energia AGp (energia
libera del difetto) pronta a facilitare la nucleazione. In
questo caso abbiamo dunque un bilancio energetico a
4 termini:

AG‘ (SOlidO-SOlidO)etemgenea =
— A’AGv + By + Ce + AGo

N

Lenergia libera collegata al difetto, AGp, & negativa
per cui la nucleazione eterogenea & facilitata rispetto a
quella omogenea. L’entitd di AGp cresce nel seguente
elenco dal difetto 1 al difetto 4:

1 - Gruppi di vacanze.

2 - Linee di dislocazione.
3 - Bordo dei grani.

4 - Superfici solide libere.

T gruppi di vacanze (buchi nelle posizioni reticolari
causati dalla mancanza dell’atomo corrispondente) agi-
scono da centro di nucleazione di precipitati soprattutto
nell'incrudimento per invecchiamento (age-hardening).
Le leghe temprate da una temperatura elevata conten-
gono un elevato numero di vacanze. Quando queste le-
ghe sono invecchiate artificialmente con un riscaldamen-
to moderato, le vacanze agiscono da centri di precipi-
tazione di componenti che la tempra aveva impedito
alla matrice di liberare. Questo tipo di precipitazione &
chiamato precipitazione continua, giacché la matrice li-
bera il soluto in maniera uniforme in tutta la sua massa.




incoerente

coerente

semicoerente

coerente

[¢))

Fig. 191 - Nucleazione eterogenea al bordo di grani nei casi di inter-
faccia tra fase madre e fase figlia coerente-incoerente (a)
e coerente-semicoerente (b).

La nucleazione eterogenea, che sfrutta l'eccesso di
energia immagazzinata al bordo dei grani, rappresenta
il caso pili generale nei sistemi metallurgici.

Lo sviluppo dei nuclei al bordo dei grani, e quindi la
forma assunta durante la crescita, & condizionata dai
rapporti di coerenza o meno esistenti tra i piani reti-
colari del nucleo e quelli dei grani.

A meno di casi eccezionali, il nucleo non potra avere
gli stessi rapporti di coerenza con i 2 grani al bordo dei
quali si va sviluppando, Come mostrato in fig. 191,
se il nucleo & coerente con un gramo, probabilmente
sard incoerente (fig. 191a) o semicoerente (fig. 191b)
con laltro.

Dalla parte del grano coetente il nucleo mantiene una
superficie di separazione piana, con quello semicoerente
ha una superficie poliedrica e con quello incoerente ha
una superfcie sferica. Il nucleo tende sempre a mini-
mizzare, con la forma assunta, energia di deformazione.

Velocita di nucleazione

La velocita di nucleazione dipende dall’energia guida
determinata dallentita di AG* (come sulle montagne
russe, quanto piti in alto sale il vagoncino, tanto pil
rapidamente piomba nella successiva discesa) e dalla
velocita di migrazione degli atomi (diffusione, D) che
vanno a formare il nucleo di raggio critico r*.

Sia AG* che D dipendono dalla temperatura, ma con
andamenti opposti: AG* aumenta (sempre in senso ne-
gativo) con il sottoraffreddamento, D diminuisce (pih
& bassa la temperatura e pitl si rinsaldano i legami reti-
colari che bloccano gli atomi).

In fig. 192a sono mostrati gli andamenti di AG* e
D con la temperatura; in fig. 192b & riportata la curva
somma dej 2 effetti. Questa curva rappresenta anche !’
andamento della velocita di nucleazione, In fig. 192c,
infine, & riportato 'andamento con la temperatura del
tempo impiegato ad iniziare la nucleazione (ha ovvia-
mente andamento opposto a quello della velocitd, pit
elevata & la velocita di nucleazione, minore & il tempo

impiegato a realizzatla).

gt

TEMPERATURA

AGy o D
(@)

Ex

TEMPERATURA

VELOCITA' di NUCLEAZIONE
(b

&

TEMPERATURA

TEMPO di NUCLEAZIONE

(c)

Fig. 192 - Andamento con la_temperatura dell’energia libera di volume
e del coefficiente di diffusione (a); velocitd di nucleazione (b)
e tempo di nucleazione (c).

()

La curva di fig. 192c mostra, dunque, ’andamento
del tempo necessario ad iniziare la trasformazione. Co-
me vedremo, sard una curva fondamentale dei diagram-

mi TTT.

Quello che vogliamo far notare & che il tempo di
nucleazione & infinito per temperature vicino a quelle di
equilibtio, passa per un minimo quando 'enetgia guida
& buona e la diffusione agevole, torna ad aumentare quan-
do Pinctemento di enetgia guida abbinato agli elevati
sottoraffreddamenti non & in grado di sopperire alla di-
minuzione che si ha nella diffusione degli atomi alle
basse temperature.

Crescita

Il meccanismo di crescita della nuova fase solida nu-
cleata & condizionato anch’esso dal tipo di interfaccia
che si & prodotta durante la nucleazione: coerente, se-

micoerente, incoerente.
CONTINUA
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L'importanza della metallurgia
(

Quindicesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
rale.

-

\
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Fig. 193 - Cambiamento di formazione in un gruppo di individui.

Come abbiamo detto nell'introduzione, la facilita a
crescere di nuove fasi nelle trasformazioni allo stato so-
lido & condizionata dall’epitassia. Interfacce coerenti o
semicoerenti sono evidentemente epitassiche, hanno tap-
porti cristallografici abbastanza stretti con la fase madre
e crescono in maniera lenta, dando luogo ad una strut-
tura macroscopicamente sfaccettata,

Interfacce coerenti crescono liberamente, rimanendo
planari durante la crescita, e danno luogo a struiture
macroscopicamente non sfaccettate. Si comportano, quin-
di, alla stregua dei metalli nella solidificazione eutettica.

Abbiamo detto precedentemente che esistono 3 mec-
canismi secondo i quali possono procedere le trasfor-
mazioni allo stato solido: uno per diffusione (civile),
uno a scatto (militare) ed uno misto (in parte civile
ed in parte militare).

Prima di passare all’esame di questi 3 meccanismi, vo-
gliamo fare un esempio. Anche se esso potrd sembrare
banale ad alcuni, speriamo che ad altri sia utile per vi-
sualizzare i 3 meccanismi.

Abbiamo 3 formazioni di uomini:

— corteo di dimostranti;
— esercito di Franceschiello (*);
— esercito prussiano.

Supponiamo ora di voler far passare questi 3 insiemi
di individui dalla formazione di marcia riportata in fig.
193a a quella riportata in fig. 193b.

Il corteo di dimostranti, essendo formato da civili,
passerd dall’'una all’altra formazione attraverso una di-
sordinata migrazione dei suoi componenti. Il tempo im-
piegato per assumere il nuovo assetto di marcia dipen-
dera dalla velocita di spostamento dei dimostranti.

L’esercito prussiano assumera la nuova formazione con
un secco scatto, girando sui tacchi di 45° a destra, in un
tempo infinitamente breve.

Nell’esercito di Franceschiello metd plotone ruotera
i tacchi, l’altra meta si muoverd correndo pili o meno
rapidamente per assumere la nuova posizione di marcia.

(*) L’esercito di Francesco IT di Botbone (Franceschiello) eta noto
per le sue scarse attitudini militari, Si dice che gli ufficiali, poiché i sol-
dati di truppa non sapevano distinguere tra destra e sinistra, avessero
deciso di far tagliare loro i peli della gamba destra. Potevano fatli cosi
marciare al passo, invece che con il classico « dest-sinist », con il meno
marziale ma pilt efficace « Co 'u pilo e senza ’u pilo »,

Si & venuto cosi a realizzare un cambiamento di for-
mazione di un gruppo di individui attraverso 3 diversi
meccanismi: uno civile (dimostranti), uno militare ( eser-
cito prussiano) ed uno misto (esercito di Franceschiello).

Anche gli atomi dei metalli, per assumere una nuova
conformazione durante le trasformazioni allo stato so-
lido, possono seguire uno di questi 3 meccanismi.

Trasformazioni civili

Questo tipo di trasformazioni avviene a temperature
abbastanza elevate, per le quali & ancora possibile la dif-
fusione degli atomi. Generalmente vi & una differenza
di concentrazione tra fase madre e fase figlia. L’auste-
nite, che si trasforma civilmente in ferrite, ha un con-
tenuto in carbonio molto piti elevato della ferrite che
ha generato.

Trasformazioni militari

Se la nucleazione e la seguente ctescita avvengono a
temperature cosi basse da non permettere la diffusione
degli atomi, si pud ottenere una nuova struttura attra-
verso uno scatto repentino dei piani reticolari. Queste
trasformazioni sono senza diffusione ed avvengono a ve-
locita paragonabili con quella del suono. Spesso si sente
un classico click quando si realizzano le trasformazioni
militari. Un poco come accade con il battere di tacchi
dei militari.

L’assenza di diffusione impedisce che vi siano differen-
ze di concentrazione tra fase madre e fase figlia. La
martensite, che si forma per trasformazione militare del-
I’austenite, ha il suo stesso contenuto di carbonio.

Trasformazioni miste

Un esempio di trasformazione in parte militare ed in
parte civile & quella che l'austenite subisce, per sottoraf-
freddamenti intermedi, in bainite. Le vedremo in detta-
glio come tutte quelle che si realizzano nelle ghise.

Velocita di trasformazione

L’enetgia libera di volume AGy e la velocita di dif-
fusione influenzano anche la velocith e quindi il tempo
di trasformazione. Valgono dunque le stesse considera-
zioni e gli stessi andamenti riportati in fig. 192 per la
velocita ed il tempo di nucleazione. La posizione delle
curve di fine trasformazione in funzione della tempera-
tura e del tempo sard ovviamente spostata a destra ri-
spetto alla curva di nucleazione. Le cutve di trasforma-
zione (fig. 194) possono essere riferite a percentuali cre-
scenti di nuova fase formata (1%, 25%, 50%, 75%,
e 99%).

125 50 75 gg9¢

o

completamente
trasformato

TEMPERATURA — _,
O

non trasformato

log TEMPO —

Fig. 194 - Curve tempo-temperatura-trasformazione di un processo con-
trollato dalla diffusione.
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Le curve a C od a naso

L’unione della curva che fornisce il tempo di nuclea-
zione in funzione della temperatura con quelle che dan-
no il tempo di completamento di percentuali crescenti
di trasformazione, porta ad un grafico (fig. 194) che
per la sua importanza ha meritato un nome specifico:
diagramma Tempo-Temperatura-Trasformazione (TTT).
Le curve che lo compongono si chiamano cutve a C od
a naso.

Questi diagrammi ci permetteranno di descrivere, in
maniera utile da un punto di vista pratico, 'andamento
delle trasformazioni allo stato solido e ci consentiranno,
una volta stabilita la struttura che vogliamo dare alla
matrice della nostra ghisa, di calcolare la velocitd di raf-
freddamento o la temperatura di tempra necessarie ad
ottenetla,

In fig. 195, a titolo di assaggio, riportiamo un esem-
pio schematico di curve a C di una ghisa, con le strut-
ture che si ottengono a seconda della velocitd di raffred-
damento imposta al getto durante la trasformazione allo
stato solido. La spiegazione di quanto rappresentato da
questo grafico & l'oggetto del prossimo paragrafo, fon-
damentale per comprendere i meccanismi implicati nella
realizzazione della matrice ferrosa delle ghise.

Le trasformazioni allo stato solido
nelle leghe ferrose

Tralasciando la trasformazione del ferro 8 nel ferro v,
poco interessante per noi fonditori, la trasformazione
fondamentale che nelle leghe ferro-carbonio avviene allo
stato solido & il passaggio dellaustenite (ferro v) a fer-
rite (ferro a). Poiché Iaustenite contiene disciolta una
percentuale di carbonio molto superiore a quella soppor-
tabile dal ferro @, contemporaneamente alla trasforma-
zione Y —> @ si ha nelle ghise una precipitazione di car-
bonio sotto forme diverse.

Come abbiamo visto ne La Mappa, la trasformazione
¥ —> o & monofasica lungo la curva GS’S (acciai ipoeu-
tettoidi) e bifasica (eutettoidica) lungo la retta orizzon-
tale P’K’ (diagramma stabile) o PK (diagramma meta-
stabile).

Lungo la curva GS’S il carbonio rifiutato dalla ferrite
(ne contiene solo quello indicato dalla curva GP’) si di-
scioglie nell’austenite intrasformata sino a sua saturazio-
ne. Quando laustenite residua & satura (punto S’ o S),
inizia la trasformazione eutettoidica: da una fase ()
se ne formano contempotraneamente 2 (aFe + grafite o
cementite ). Nelle ghise I'austenite & sempre satura in car-
bonio, per cui la trasformazione di fase allo stato so-
lido & sempre e solo di tipo eutettoidico.

Impostazione generale del problema

Riassumiamo in 2 parole i risultati pratici pit impor-
tanti di quanto abbiamo detto sulle caratteristiche gene-
rali delle trasformazioni allo stato solido.

All’abbassarsi della temperatura, le cutve che descri-
vono il tempo di inizio, progressione e completamento
delle trasformazioni allo stato solido hanno una forma a
naso (fig. 194), causata dal bilanciarsi dell’aumento di
energia libera guida e del diminuire della diffusione.
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Cosa ¢ il raffreddamento di un getto? E la sua dimi-
nuzione di temperatura nel tempo, descrivibile a mezzo di
una curva di analisi termica: in ordinate la temperatura
ed in ascisse il tempo. Le curve di raffreddamento han.
no dunque le stesse coordinate delle curve a C.

Nel grafico di fig. 196a sono riportate 5 curve che
rappresentano 5 diverse leggi di raffreddamento di un
getto. Supponiamo che durante la solidificazione sia an-
dato tutto secondo il diagramma stabile: avremo ottenuto
5 getti di ghisa grigia. All'atto della trasformazione eu-
tettoidica facciamo seguire ad ognuno dei getti una di-
versa curva di raffreddamento. Otteniamo, lato destro di
fig. 195a, i seguenti dati di durezza: 120, 202, 285,
405, 555 gradi Brinell.

I 5 getti dunque, pur avendo la stessa composizione
e lo stesso tipo di grafite, hanno caratteristiche netta-
mente diverse. Cosa & cambiato tra di essi? Se la grafite
¢ la stessa, & evidente che deve essere diversa la matrice
ferrosa. Perché?

Tobe— — — — — — —— _______HP
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-4 202
g
2450 285
&
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! 1 ! | 555
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Fig. 196 - Sovrapposizione di 5 diverse cutve di raffreddamento ad un
diagramma TTT ed ottenimento di 5 ghise diverse.
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Fig. 197 - Schema della trasformazione 4 — ¢ in acciai ipoeutettoidi.

Sovrapponiamo, fig. 196b, alle curve di raffreddamento
le cutve a naso di inizio e fine trasformazione eutettoi-
dica. Vediamo che le differenti durezze si hanno per
passaggi delle curve di raffreddamento in 5 punti diversi
delle curve di trasformazione. La trasformazione eutet-
toidica avviene cioe, a seconda della velocita di raffred-
damento, a 5 diverse temperature di sottoraffreddamento.

Cid che tratteremo nell’intero paragrafo sard rivolto
appunto a comprendere quello che accade nelle leghe
ferrose, quando le trasformazioni allo stato solido av-
vengono a sottoraffreddamenti crescenti.

La ferrite proeutettoide (prima dell’eutettoide)

Negli acciai ipoeutettoidi la trasformazione vy — o &,
per intero (0 < % C < 0,00218) o parzialmente
(0,00218 < % C < 0,77), monofasica (fig. 36): non
si ha precipitazione di carbonio, o perché esso & pre-
sente in quantitd inferiore al valore limite sopportabile
dalla ferrite (0,00218) o perché quello in eccesso & ospi-
tato lungo la curva GS’S dall’austenite che se ne libe-
rerd in un secondo momento.

La temperatura termodinamica di questa trasforma-
zione monofasica Y —> o varia lungo la curva As (GS)
che descrive anche la composizione in carbonio dell’au-
stenite durante la trasformazione. La composizione della
ferrite & data dalla cutva GP (come si vede, per gli ac-
ciai ci riferiamo solo al diagramma metastabile),

La ferrite, che si forma durante questa trasforma-
zione monofasica, si chiama fertite proeutettoide o ipo-
eutettoide, per distinguerla da quella che si separerd in
seguito all’eutettoide (se % C > 0,00218).

Nelle ghise, i cui contenuti in carbonio sono sempre
superiori a quelli dell’eutettoide (0,68% C o 0,77% C),
la ferrite proeutettoide non esiste. Quanto diremo vale
quindi solo per gli acciai.
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In fig. 197 & riportato lo schema della zona di dia-
gramma di stato che stiamo considerando, unitamente al-
la rappresentazione del procedere della formazione della
ferrite proeutettoide.

Alla temperatura To sulla curva As; inizia la nuclea-
zione della ferrite () al bordo dei grani di austenite
{v); alla temperatura T la trasformazione monofasica
& giunta gia a buon punto. Alla temperatura eutettoidica
T,, sulla curva A;, & finita la formazione monofasica di
ferrite e laustenite restante (di composizione S) inizia
la trasformazione eutettoidica dando luogo alla forma-
zione di perlite (aspetto alla T3). In fig. 48 & riportato
Paspetto micrografico di un simile acciaio.

In questo sottoparagrafo, dedicato alla ferrite proeu-
tettoide, ci fermeremo alla temperatura T:, prima ciog
che si realizzi la reazione eutettoidica.

Dai disegni di fig. 197 sembrerebbe che la ferrite
proeutettoide assuma solo l’aspetto a grani compatti.
In realtd ricordiamo che la ferrite pud assumere, oltre
all’aspetto a grani (fig. 12), anche 'aspetto aciculare o
di Widmanstitten (fig. 14). In questo caso la nuclea-
zione dovrebbe essere del tipo di quella riportata in
fig. 198.

Per la ferrite proeutettoide dobbiamo dunque deter-
minare i fattori che portano alla struttura a grani od a
quella aciculare. Altri grossi problemi non ve ne sono;
in compenso ne avremo moltissimi pilt avanti con leu-
tettoide.

Nel paragrafo, dedicato alla nucleazione eterogenea
allo stato solido, abbiamo visto (fig. 191) come la for-
ma assunta dal germe dipendeva dai rapporti di coetenza,
semicoerenza od incoerenza cristallografica che esso ave-
va con i 2 grani al bordo dei quali si sviluppava. Anche
la crescita, e quindi la forma della nuova fase, & con-
dizionata da questi rapporti. In pill essa risente delle
condizioni di sovrassaturazione della fase madre. Vedia-
mo cosa significa la sovrassaturazione.




Fig. 198 - Nucleazione della ferrite aciculare o di Widmanstitten.

Se a causa di inerzie cinetiche inerenti al passaggio
¥ —> o, accade che l'austenite giunge alla temperatura
T1 del grafico di fig. 197 senza che sia iniziata la tra-
sformazione, essa viene a trovarsi in condizioni di me-
tastabilita o di sovrassaturazione rispetto alla fase a. La
sovrassaturazione & tanto piu forte quanto pil elevato
¢ il sottoraffreddamento.
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Fig. 200 - Sovrapposizione delle curve di fasi metastabili (aciculari)
a quelle delle fasi di equilibrio (a). Schema di sviluppo della
ferrite a grani e di quella ad aghi. Curve TTT della ferrite
proeutettoide (b).
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Fig. 199 - Nucleazione e crescita di un nucleo al bordo di grani:
Pevento si realizza in genere con la produzione di interfac-
cia semicoerente con un grano ed incoetente con laltro (a),
a bassi valori di sovrassaturazione la crescita favorisce lo
sviluppo dell’interfaccia incoerente (b), a pitt alti valori di
sovracconcentrazione si sviluppa la faccia semicoerente (c) e,
se sono soddisfatte certe condizioni cristallografiche si pud

sviluppare D’interfaccia semicoerente su entrambi i lati della
nuova fase (d).

(a9

In fig. 199 & mostrato Paspetto assunto durante la
crescita di un nucleo semicoerente con un grano ed in-
coerente con laltro (fig. 199a) quando aumenta la so-
vrassaturazione, Per bassi valori di sovrassaturazione
(fig. 199b) il nucleo si sviluppa sotto forma di un grano
compatto; per sottoraffreddamenti, e quindi sovrassa-
turazioni crescenti, si sviluppa a forma sempre pitt aci-
culare dalla parte del grano con il quale ha pit coe-
renza (fig. 199¢). Se la coerenza esiste nei confronti di
entrambi i grani, si ha il caso di fig. 199d. Come si ri-
cordera, avevamo appunto che le forme di Widmanstitten
erano caratterizzate da un’elevata similitudine cristallo-
grafica tra fase madre e fase figlia.

Questo da un punto di vista teorico. Da un punto di
vista pratico abbiamo cid che & schematizzato in fig.
200a. Se la trasformazione avviene con un sottoraffred-
damento basso rispetto alla curva As, abbiamo una scar-
sa sovrassaturazione ed una forma a grani della ferrite
proeutettoide. Se la trasformazione avviene con un certo
sottoraffreddamento (oltre Tw), abbiamo la struttura

aciculare o di Widmanstitten.

CONTINUA
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Se andiamo a trasportare queste cognizioni su un
diagramma TTT (chiameremo cosi d’ora in poi le curve
a C od 2 naso) (fig. 200b), vediamo che, se entriamo
ed usciamo dalle curve di inizio e fine trasformazione
al di sopra della temperatura Tw (W = Widmanstitten),
abbiamo la ferrite a grani compatti (curva A); se raf-
freddiamo piti rapidamente (curva B), la trasformazio-
ne avviene al di sotto di Tw, in condizioni di maggiot
sovrassaturazione, e la ferrite assume I’aspetto aciculare.

Oltre alla velocitd di raffreddamento anche la gros-
sezza del grano favorisce I'occorrenza della struttura aci-
culare,

Come vedremo meglio pit avanti, quando la struttura
della mattice di un getto grezzo di fusione non ci sod-
disfa, possiamo fargli ripercorrere, con un successivo ri-
scaldamento e raffreddamento, la trasformazione allo
stato solido. Questa operazione prende il nome di trat-
tamento termico.

Nel caso della ferrite proeutettoide abbiamo visto che
si possono realizzare 2 tipi di strutture: quella a grani
e quella aciculare. Potremo ottenere l'una o [Daltra at-
traverso un trattamento termico, a seconda della velocita
e del conseguente sottoraffreddamento con cui passere-
mo attraverso la trasformazione allo stato solido.

Innanzi tutto scalderemo il getto sino ad una tempe-
ratura che lo faccia tornare completamente austenitico
(zona tratteggiata superiore ad As; in fig. 201) e quindi
opereremo il raffreddamento che ci permetta di far av-
venire la trasformazione al di sopra od al di sotto di Tw.

La conoscenza a priori delle curve TTT, per la com-
posizione della lega in esame, permette appunto di deter-
minare la velocita critica di raffreddamento al di sotto
o al di sopra della quale far avvenire la trasformazione.

Ricordiamo che per gli acciai la fertite aciculare & ¢ ge-
neralmente indesiderata, come bruta di colata, per i suoi
effetti deleteri sulle proprietd meccaniche.

La trasformazione eutettoidica

Quando Daustenite, in parte (acciai ipoeutettoidi) o
completamente (acciai ipereutettoidi e ghise), giunge
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Fig. 202 - Schemi dei sottoraffreddamenti con i quali si possono otte-
nere diverse strutture della matrice ferrosa.
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Fig. 201 - Zona eutettoidica del diagramma di stato con I'indicazione

degli intervalli di temperatura per i trattamenti termici di
ricottura e di sferoidizzazione della petlite,
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non trasformata e satura in carbonio (punti S’ e S) alla
temperatura per la quale si deve realizzare il passaggio
vy — a, accanto alla trasformazione allotropica del ferro
si deve realizzare anche la precipitazione del carbonio
che né austenite né ferrite possono tenere in soluzione.
Da un’unica fase () se ne formano 2: la trasformazione
si chiama eutettoidica,

In fig. 196b abbiamo visto che, a seconda della tem-
peratura di sottoraffreddamento, si hanno 5 diversi tipi
di ghise. Analogamente succede per gli acciai. Dobbiamo
arrivare a capire cosa accade, in maniera tale da poter
riprodurre a nostro piacimento le condizioni per rea-
lizzare le durezze e le conseguenti caratteristiche mec-
caniche che pit si addicono all’impiego dei nostri getti.

Nel caso dell’eutettico, se si ricorda, avevamo visto
che a seconda del sottoraffreddamento potevamo otte-
nere 2 tipi di ghise: ghise bianche, ghise grigie.

Nel caso dell’eutettoide vedremo che al crescere del
sottoraffreddamento potremo ottenere i seguenti 6 tipi di
matrice ferrosa: ferritica, perlitica, petlitica fine (o tro-
ostitica), bainitica superiore, bainitica inferiore, marten-
sitica.

Con Paggiunta di qualche elemento potremo ottenere
addirittura che 1’austenite non subisca la trasformazione
di fase, otterremo cosi una settima struttura: austenitica.

In fig. 202 & riportato lo schema dei sottoraffredda-
menti in base ai quali si ottengono le diverse strutture
della matrice ferrosa. Vediamo dunque in dettaglio come
agizce il sottoraffreddamento sulla trasformazione eutet-
toidica.

Curve TTT isotermiche

Per studiare Deffetto del sottoraffreddamento sulla
trasformazione di fase allo stato solido, la maniera
ideale & la seguente:

— Riscaldare tutta una serie di provette di ghisa sino
alla temperatura di completa austenitizzazione.

— Preparare una quindicina di bagni di sali fusi, cia-
scuno stabilizzato ad una diversa temperatura com-
presa tra quella eutettoidica ideale, per quella com-
posizione di ghisa, e la temperatura ambiente.

— Immergere rapidamente gruppi di 10 provette in
ciascuno dei bagni di sali fusi, in maniera tale da
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Temperature comprese tra 500 °C e 700°C

Mano a mano che discende la temperatura, aumenta
Ienergia guida della trasformazione di fase (si riduce
anche il tempo di trasformazione) e diminuisce la dif-
fusione degli atomi di carbonio: la trasformazione eutet-
toidica diventa sempre pilt di tipo petlitico. Ovviamente
il passaggio dalla matrice completamente ferritica alla
matrice completamente perlitica non & netto, per cui
si passa per una zona di temperature intermedie in cor-
rispondenza delle quali si ha una matrice mista ferrito-
perlitica.

In fig. 206 & riportato 'andamento della durezza in
funzione della temperatura alla quale avviene la trasfor-
mazione di stato. Si pud notare che dai valori di du-
rezza classici della ferrite (100 = 140 HB) si passa gra-
dualmente a quelli della petlite (190 + 250 HB), quan-
do la temperatura di sottoraffreddamento va aumentando.

La petlite deve il suo nome all’aspetto che essa pre-
sentd, petlaceo, ai primi metallografi che la osservarono.
E un aggregato, in genere lamellare, di ferrite e cemen-
tite che si forma dall’austenite satura in carbonio.

A seconda della forma assunta dalla perlite, possono
variare le caratteristiche meccaniche delle ghise. Vedia-
mo dunque come viene a realizzarsi Passetto della ferrite
e della cementite nella perlite.

La nucleazione avviene per lo pitt ai bordi di giun-
zione dei grani della fase madre austenite. L’agente nu-
cleante per gli acciai pud essere sia la ferrite proeutet-
toide che la cementite secondaria ipereutettoide. Nelle
ghise grigie, benché siano leghe ipereutettoidi, pud man-
care la cementite secondaria. In genere, quindi, dovrd
formarsi un nucleo di una delle 2 fasi, proprio alla tem-
peratura eutettoidica. Sembra che, ad avviare la trasfor-
mazione, sia generalmente un nucleo di cementite, come
schematizzato in fig. 207a. Dopo la nucleazione della ce-
mentite, 'austenite diviene sovrassatura in fetrite, la cui
nucleazione & cosi agevolata da una sempre pilt forte ener-

profondita' zona di
cortocitcuito djffusionale

Fe,C

Fig. 208 - Crescita per cortocircuito diffusionale della perlite.
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Fig. 206 - Variazione della durezza in funzione del tipo di matrice fer-
rosa ottenuta alle diverse temperature di trasformazione.

gia libera guida. In fig. 207b si ha la formazione del
nucleo di ferrite. A questo punto pud procedere la tra-
sformazione perlitica.

La crescita della perlite porta generalmente ad una
struttura lamellare dell’eutettoide. Piti raramente si ha
una struttura fibrosa od una struttura granulare.

La struttura lamellare, che cresce con il meccanismo
di cortocircuito diffusionale (fig. 208), & caratterizzata es-
senzialmente da un parametro: la distanza intetlamellare.
Quanto pitt & limitato lo spazio esistente tra le lamelle
di una fase, tanto pitt & fine la struttura della matrice
petlitica. La distanza interlamellare (}) (fig. 208) & pari
alla distanza esistente tra i centri di 2 lamelle contigue
della stessa fase.

La distanza interlamellare, e quindi il grado di finezza
della perlite, & tanto minore quanto piu & elevata la
velocith di crescita R dell’eutettoide. Nelle leghe ferro-
carbonio si ha:

}*7 . R = costante

Mano a mano che il sottoraffreddamento aumenta, la
trasformazione perlitica si comporta sempre pilt come
una molla che, via via compressa, & improvvisamente
liberata: aumenta la velocita di trasformazione e, quindi,
la finezza delle lamelle.

Con la finezza delle lamelle migliora la resistenza a
trazione ed aumenta la durezza (fig. 206, fino a 550 °C),
diminuisce perd la possibilitd di risolverle al microscopio
ottico. Ad un certo punto quindi la perlite, per quanto
si ingrandisca otticamente, compare come un ammasso
scuro apparentemente non pit costituito da lamelle ed
avente U'aspetto a petali di un fore (fig. 209). Il mi-
croscopio elettronico ha dimostrato (fig. 210) che que-
sta struttura & ancora lamellare, e quindi petlitica, per
cui si & concluso che si ingannavano quei microscopisti
ottici che la ritennero una diversa fase ed alla quale
avevano dato il nome di troostite. Per non fare torto
a nessuno, noi useremo il nome di troostite per definire
una petlite molto fine.

Temperature comprese tra 200 °C e 500 °C
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Fig. 207 - Schema della nucleazione e crescita della petlite.
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In fig. 203, in corrispondenza di 500 °C circa si ha
un minimo di velocitd di nucleazione e I'inizio di una
nuova curva a C relativa ad una divetsa conformazione
assunta dall’eutettoide: la bainite. In fig. 211a, b, ¢ &
schematizzato Daccavallarsi pili o meno marcato, a se-
conda della composizione, delle curve a C della perlite
e della bainite.

All’abbassarsi della temperatura alla quale avviene la
trasformazione eutettoidica, succede quanto abbiamo vi-
sto per la ferrite proeutettoide: aumenta la sovrassatu-
razione e la ferrite passa alla forma aciculare o di Wid-
manstitten. La comparsa della bainite & dovata appunto
alla forma aciculare della ferrite eutettoidica, quando
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Fig. 218 - Aumento della durezza per tempra da 850°C.
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Fig. 219 - Riduzione della durezza in funzione della temperatura di
rinvenimento della martensite.

Spesso perd la tempra avviene per raffreddamento con-
tinuo in mezzi che si trovano pitt o meno alla tempera-
tura ambiente. Per questa ragione le curve di raffredda-
mento non si arrestano ad una determinata temperatura,
ma continuano a scendere in maniera continua, a meno
della diminuzione di pendenza in cortispondenza dell’
emissione del calore latente di trasformazione di fase.

In fig. 220 & riportato un esempio di curva TTT con-
tinua. Come si pud notare, le curve di inizio e fine tra-
sformazione sono disposte in maniera leggermente di-
versa rispetto a quelle dei diagrammi TTT isotermi. Cid
dipende dal fatto che linizio e la fine trasformazione
ora non sono pitt su una linea orizzontale, ma su una
linea inclinata, per una stessa curva di raffreddamento.

Per gli acciai, le curve TTT continue sono una realtd
per tutta una serie di composizioni, E possibile cosi sce-
gliere il mezzo temprante meno drastico che permetta
di far avvenire il raffreddamento in condizioni tali da
ottenere la trasformazione desiderata. Se si vuole, ad
esempio, ottenere la martensite, bisognerd scegliere la
curva di raffreddamento consentita dal mezzo temprante
che non faccia incontrare un naso perlitico o bainitico
prima di aver raggiunto Ms.

Per le ghise questo lavoro non & stato ancora raccolto
in pubblicazioni complete, per cui chi volesse conoscere
i dati relativi alla temprabilithd di una sua lega dovrebbe
ricorrere ad un test di tempra standardizzato, il pili noto
dei quali & quello di Jominy.

Misura della temprabilita con la prova di Jominy

Un tondino di ghisa, temprato in acqua od in altro
mezzo temprante, non seguird in tutta la sua massa la
stessa legge di raffreddamento, soprattutto se il suo dia-

metro & grande. All’esterno il raffreddamento sard pitt
rapido, all’interno meno.

Per ogni composizione di ghisa esisterd comunque un
diametro ideale, riferito ad un mezzo di capacitd tem-
prante, infinita, tale che in tutta la massa del tondo la

tempra, e quindi la durezza, & omogenea.
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Fig. 220 - Curve TTT continue e strutture ottenute con quattro diffe-
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Fig. 221 - Influenza del diametro della barra cilindrica sulla penetra-
zione della tempra al suo interno.

In fig. 221 & riportato un esempio di determinazione
di durezza lungo il diametro di un provino di ghisa gri-
gia (3% C, 2% Si, 0,8% Mn) temprato in supetficie
a velocitd infinita. Come si vede, in questo caso il dia-
metro ideale & pati a 25 mm. Oltre il diametro ideale
la durezza, e quindi la tempra martensitica, non & pit
omogenea. I! diametro ideale &, dunque, una misura della
capacitd a prendere tempra da parte di una ghisa di una
determinata composizione. Quanto pitt & elevato il diame-
tro ideale, tanto pil elevata & la temprabilita della ghisa.

La prova Jominy & un test che permette di valutare
il diametro ideale. Essa consiste nel raffreddamento fron-
tale di un cilindretto di ghisa portato alla temperatura di
completa austenitizzazione (fig. 222), investito ad una
estremitd da un getto d’acqua (Norma UNI 3150), in
maniera tale da riprodurre all’interno di esso tutta una
serie di velocitd di raffreddamento decrescenti.

Le durezze a fine prova vengono determinate a di-
stanze di 1,5 mm le une dalle altre lungo I’asse verticale,
a partire dalla superficie raffreddata.
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Fig. 223 - Tipiche curve di durezza in una provetta Jominy per una
ghisa legata e per una ghisa non legata.
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Fig. 224 - Relazione tra la distanza alla quale corrisponde nella ptro-
vetta Jominy il 509 di martensite ed il diametro critico.
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Fig. 225 - Diametro critico ideale in funzione del diametro critico
reale per immersione in mezzi a diverso potere temprante.

In fig. 223 & riportato un esempio di curva di tempra-
bilitd per 2 ghise grigie, una comune e I'altra legata.

Per il passaggio dalla curva Jominy al diametro ideale
si puod usare il grafico di fig. 224.

Nel caso che il mezzo temprante non sia ideale (po-
tere temprante infinito), ma treale (potere temprante
finito), si pud passare dal diametro ideale a quello at-
tuale attraverso il grafico di fig. 225, sul quale sono ri-
portate le curve relative a mezzi tempranti pitt (H > 1)
o meno (H < 1) severi dell’acqua (H = 1). I valori
dei fattori tempranti H sono riportati in tab., XIX per
pitt comuni mezzi tempranti.

Tabella XIX - Severitda (H) dei mezzi di tempra
(acqua a 20°C = 1).

Sostanza H
Soluzione acquosa di cloruro di litio (10 %) . 2,07
Soluzione acquosa di nitrato sodico (10 %) . 2,06
Soluzione acquosa di cloruro sodico (10 %) . 1,96
Soluzione acquosa di acido solforico (10 %) . 1,38
Acqua a 0°C . 1,06
Acqua a 20°C . 1,00
Mercurio a 20°C . e 0,78
Lega stagno-cadmio (30 <+ 70) a 180°C . 0,77
Acqua a 25°C . 0,72
Olio di semi di ravizzone . 0,30
Olio n°6 . 0,27
Olio P20 0,23
Glicerina . 0,20
Olio 20204 . 0,20
Acqua a 50°C . 0,17
Olio 25441 . .. 0,16
Olio 14530 . . . . . . . . 0,14
Emulsione acquosa di olio (10 %) . 0,11
Acqua saponata . . 0,077
Tetracloruro di carbonio 0,055
Idrogeno . 0,050
Acqua a 75°C . 0,047
Acqua a 100°C 0,044
Aria liquida . 0,039
Aria 0,028
Vuoto . 0.011
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Trasformazioni allo stato solido e composizione

Abbiamo visto che, a seconda della temperatura alla
quale si effettua la trasformazione eutettoidica, la strut-
tura della matrice ferrosa assume forme e caratteristiche
diverse. :

In un apposito paragrafo riassumeremo le caratteristi-
che generali delle diverse famiglie di ghise, anticipando
che per le matrici pili sofisticate (bainitiche e martensiti-
che) si potranno trovare indicazioni complete nel Vo-
lume dedicato alle ghise speciali.

In questo paragrafo cercheremo di considerare Ia lo-
gica secondo la quale, con 'aggiunta di alcuni elementi,
si possa influenzare la struttura della matrice ferrosa.

Abbiamo visto che le trasformazioni allo stato solido
sono condizionate dall’energia libera guida e dalla dif-
fusione degli atomi. Pill esattamente, sull’energia libera
guida agisce la differenza tra la temperatura ideale e la
temperatura reale di trasformazione (sottoraffreddamen-
to); sulla diffusione agisce la temperatura in valore as-
soluto.

Nelle leghe Fe-C ottenevamo pilt basse temperature di
trasformazione unicamente aumentando la velocitd di raf-
freddamento. Quando alla lega binaria andiamo ad ag-
giungere altri elementi, potremo ottenere innalzamenti
od abbassamenti della temperatura ideale di trasforma-
zione, rispetto al valore di 738°C. Gli elementi, che
innalzano la temperatura eutettoidica ideale, allargano il
campo di esistenza del ferro o (alfageni) e consentono
alla trasformazione di realizzarsi in condizioni migliori
di diffusione. Gl elementi che abbassano la temperatura
eutettoidica ideale allargano il campo di esistenza del
ferro v (gammageni) e costringono la trasformazione a
realizzarsi in condizioni di piti difficoltosa diffusione degli
atomi e quindi in condizioni per le quali la tempra &
pit facile.

Accanto a questa azione termodinamica, gli elementi
aggiunti ne svolgono anche una cinetica, ostacolando i
movimenti degli atomi di carbonio.

Iniziamo a considerare I'azione di ogni elemento di
interesse metallurgico sulla temperatura di trasformazio-
ne o 2 vy,

Abbiamo visto, nella parte del capitolo riguardante
La mappa, che il ferro a 911,5°C subisce una trasfor-
mazione allotropica. Grazie alla solubilith interstiziale,
abbiamo che il carbonio consente I’esistenza di una ben
definita regione in cui & stabile la sua soluzione solida
con il ferro ¥ (austenite). Cid comporta tra I’altro un
abbassamento della temperatura di trasformazione v —> «
sino a 738 °C,

Dobbiamo, quindi, considerare per ogni elemento quali
sono le condizioni che permettono il crearsi di soluzioni
solide con il ferro ed il modificarsi della temperatura di
trasformazione.

Come abbiamo visto in precedenza, il ferro pud scio-
gliere nel suo reticolo atomi estranei sia in modo inter-
stiziale (se il diametro atomico dell’elemento aggiunto &
molto piccolo), sia per sostituzione (se la differenza tra
il diametro atomico del ferro e quello dell’elemento ag-
giunto non supera il 15%).

In fig. 226 & riportato un diagramma fondamentale
per prevedere I'azione dei vari elementi in lega sulla
trasformazione allo stato solido del ferro.
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Fig. 226 - Diagrammi che consentono la determinazione dell’azione di diversi elementi di interesse metallurgico sulla trasformazio-
ne di fase allo stato solido nel ferro.

Sul diagramma principale sono riportati i diametri ato-
mici degli elementi del sistema periodico che hanno un
interesse metallurgico. Le 2 linee tratteggiate orizzontali
indicano le zone del diagramma in cui rientrano gli ele-
menti con diametro atomico compreso nel =+ 15% del
diametro atomico del ferro. Sono questi gli elementi che
danno una soluzione solida per sostituzione. In base alla
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leggenda, riportata in calce al grafico principale, si pud
vedere che tutti gli elementi che sono al di fuori delle
2 linee tratteggiate sono praticamente insolubili nel ferro,
per sostituzione. Di questi elementi, solo quelli con dia-
metro atomico molto piccolo (B, C, N,) sopperiscono
alla mancanza di solubilitd per sostituzione con una solu-
-bilita interstiziale.
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Fig. 229 - Curve di inizio trasformazione per ghise di diversa com-
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Un esempio di come l'aggiunta di alcuni elementi
possa agire sulla trasformazione allo stato solido & ri-
portato in fig. 229. Come si pud notare, l'aggiunta di
rame e cromo deprime il naso bainitico di pili di quanto
non faccia per quello perlitico. Si ottiene, quindi, pit
facilmente 'avvio della trasformazione perlitica. Nichel
e molibdeno, al contratio, spingono indietro la trasfor-
mazione petlitica rispetto a quella bainitica, rendendone
pill agevole, a paritd di velocitd di raffreddamento, ot
tenimento.

La logica dei trattamenti termici

La cosa pitt importante che abbiamo dedotto dalla
lettura di questa parte del Capitolo riguardante Le crisi
& stata la constatazione che il tipo di matrice ferrosa
ottenibile per una determinata ghisa dipende dalla ve-
locitd di raffreddamento con la quale il getto passa at-
travetso la trasformazione allo stato solido.

Se fossimo liberi di scegliere la velocitd di raffredda-
mento del getto solido, pottemmo ottenere direttamen-
te, bruta di colata, la struttura desiderata della matri-
ce. In realtd la forma, che contiene il getto, & prevista
essenzialmente per ospitare la ghisa liquida e per con-
dizionare la sua solidificazione, pili che per influenzare
la velocita di raffreddamento allo stato solido. Per que-
sto, il pit delle volte, qualora si voglia ottenere una
matrice ferrosa diversa da quella condizionata dal raf-
freddamento in forma, occorre riscaldare nuovamente

(o6

il getto solido, ormai distaffato, e fargli ripercorrere alla
velocitd desiderata la trasformazione allo stato solido.
E questo appunto lo scopo principale dei trattamenti
termici, ma non il solo.

Durante il raffreddamento del getto, per la contra-
zione termica e per il passaggio di fase, si hanno varia-
zioni volumetriche che, male assorbite dalla struttura
solida, provocano tensioni interne che possono risultare
pericolose durante la lavorazione e Desercizio dei getti.
Anche all’eliminazione di queste tensioni provvedono
1 trattamenti termici.

In altri Capitoli si parlerd diffusamente dei tratta-
menti termici ed a questi si rimanda per discorsi appro-
fonditi sul piano pratico. Nella chiusura di questa parte
del primo Capitolo vogliamo solo dedicare 2 parole,
sulla base dei discorsi teorici fatti, a quella che sard la
guida logica ai trattamenti termici e che ormai, per
quanto sin qui detto, dovrebbe essersi gid delineata.

I criteri guida dei trattamenti termici sono:

— DPer riscaldamenti dei getti a temperature dell’ordine
di 500 = 600 °C la struttura solida si rilassa di quel
tanto che & necessario ad eliminare le tensioni in-
terne dovute al processo di fabbricazione (variazio-
ni volumetriche e raffreddamenti differenziati a se-
conda delle zone del getto).

Per riscaldamenti a temperature appena subcritiche
(700 °C circa) si pud riattivare la diffusione degli
atomi di carbonio; & possibile quindi ottenere, se la
ghisa & grigia, la trasformazione della cementite del-
la perlite in ferrite + grafite. Il risultato & lotte-
nimento di una matrice completamente ferritica al-
tamente lavorabile.

Per riscaldamento a temperature superiori a quella
critica (800 + 900°C) si ottiene la completa au-
stenitizzazione della matrice ferrosa. A questo punto
sono decisive le modalitd con cui si esegue il suc-
cessivo raffreddamento. Potremo cosl avere:

— raffreddamento lento in forno (ricottura com-
pleta): si otterrd una matrice completamente fer-
ritica, con qualitd migliori di quella ottenuta per
riscaldamento subcritico (ricordiamo che la tem-
peratura critica & quella della trasformazione eu-
tettoidica);

raffreddamento all’aria (normalizzazione): pet-
mette eliminazione di eventuali carburi primari
ed il riottenimento di una matrice petlitica do-
tata di buone caratteristiche meccaniche;

raffreddamento rapido (tempra): occorre effet-
tuare il tipo di raffreddamento (acqua, olio, aria)
che consenta l'ottenimento di una matrice mat-
tensitica nella maniera meno drastica possibile.
Se una ghisa, per la sua composizione, prende la
tempra martensitica per raffreddamento all’aria,
¢ inutile e dannoso temprarla in acqua. Infatti,
quanto pil & rapido il raffreddamento, tanto mag-
giori sono le tensioni che si creano a causa delle
contrazioni dovute all’abbassarsi della temperatu-
ra e delle espansioni legate alla trasformazione
martensitica.

In genere alla tempra si fa seguire un riscal-
damento (rinvenimento) a temperature subcri-
tiche (150 + 500°C) in modo tale da eliminare
gli effetti traumatizzanti della tempra.




Naturalmente, una variabile importante dei trattamen-
ti termici & il tempo di permanenza alle temperature di
riscaldamento suaccennate, ma di questo argomento co-
me di tutti quelli a carattere pratico si parlera diffusa-
mente in altri Capitoli.

Proprieta delle diverse matrici ferrose

A titolo di informazione sommaria, poiché a ciascuna
famiglia di ghise verranno dedicati al momento oppor-
tuno interi Capitoli, riassumiamo brevemente, tanto per
completare il discotso sulle trasformazioni allo stato so-
lido, alcune delle caratteristiche delle matrici che da
esse derivano.

Ferrite

E la struttura pitt dolce (120 <+ 160 HB) e meno
resistente (10 + 16 kg/mm?). In compenso presenta i
pit alti valori di duttilitd (resilienza ed allungamento)
e di lavorabilitd. La struttura ferritica, abbinata alla for-
ma sferoidale della grafite, permette di ottenere allun-
gamenti del 15 + 309 con una resistenza a trazione di
38 =+ 50 kg/mm?

Perlite

Costituisce la matrice pit diffusa tra le ghise, grazie
alla sua qualitd di abbinare buoni valori nelle carat-
teristiche meccaniche con indici di lavorabilitd accet-
tabili.

La matrice perlitica permette, senza alcun trattamen-
to, di raggiungere i 21 + 25 kg/mm? di trazione per
le ghise grigie; con linoculazione si arriva ai 34,5
kg/mm?. La durezza va da 180 a 270 HB.

Nel caso delle ghise sferoidali, la matrice pertlitica
permette di ottenere resistenze a trazione di 55 + 78
kg/mm? (brute di colata) o 63 = 110 kg/mm?* (nor-
malizzate). L’allungamento non supera il 59%; le durez-
ze vanno da 210 a 300 HB.

Bainite

Grazie agli elementi in lega che facilitano I’ottenimen-
to di questa struttura (1 + 5% Ni, 0,8 ~ 1% Mo)
la resistenza a trazione delle ghise grigie sale sino a
50 kg/mm?. Parallelamente la durezza va sino a 350 HB.
L’avvento della ghisa sferoidale ha relegato queste ghi-
se, come anche le martensitiche, essenzialmente ad im-
pieghi per i quali & richiesta una elevata resistenza alla
usura,

Martensite

Sempre nel campo delle ghise resistenti all’'usura, un
incremento di durezza (sino a 550 HB) & ottenibile con
la struttura martensitica, ma con leggera perdita di re-
sistenza a trazione nei confronti della struttura baini-
tica. La martensite & facilitata dall’abbinamento di nichel
(esempio 5%) e di cromo (0,5 = 0,8%).

Austenite

Massicce aggiunte di nichel (sino al 36%) permetto-
no di ottenere una matrice completamente austenitica.
Anche il manganese ha un effetto austenitizzante (7 +
119), ma allo stesso tempo stabilizza i carburi primari.

L’austenite & non magnetica (impieghi elettrici), re-
siste bene alle alte temperature (sino a 900°C) ed ha
un basso coefficiente di espansione. Le resistenze a tra-
zione di ghise lamellari austenitiche vanno da 14 a 28
kg/mm? e le durezze da 100 a 200 HB. Come tutte
le matrici monofasiche (anche la ferrite lo &), resiste
bene alla corrosione.

Conclusioni

Le indicazioni di base, raccolte in questa parte del
Capitolo riguardante Le crisi, permetteranno di affron-
tare con maggiore cognizione di causa i problemi pratici
inerenti all’effettuazione dei trattamenti termici e per-
metteranno di comprendere le composizioni e le opera-
zioni che porteranno alla realizzazione delle ghise speciali.

APPENDICE

Due parole su termodinamica ed energia libera

Durante l'intero Capitolo abbiamo sovente parlato di
termodinamica ed energia libera. La termodinamica &
la scienza che studia i rapporti esistenti tra calore e

lavoro.

In un qualsiasi corso di laurea a carattere tecnico,
la termodinamica & studiata in almeno 5 differenti corsi
di esame (fisica, chimica, chimica-fisica, fisica tecnica,
scienza dei metalli); ogni volta ricominciando da capo
dal primo principio.

Molto sovente i corsi universitari hanno 2 lacune:

a - non rendono evidenti i significati pratici della ter-
modinamica;

(e \

b - non insegnano il calcolo pratico delle funzioni di
stato.

Non possiamo, purtroppo, in questa sede trattare del
punto « b», per cui rimandiamo per cid che ad esso
concerne all’unico lavoro italiano ™ che affronta il pro-
blema del calcolo termodinamico nei sistemi metallus-
gici ed alla raccolta 3, fonte inesauribile di dati pratici.

Quello che invece possiamo fare, in non pitt di qual-
che paginetta, sard tentare una volgatizzazione dei 3 prin-
cipi della termodinamica, al fine di individuare il loro
significato pratico nella determinazione del senso di evo-
luzione delle trasformazioni metallurgiche. Queste 2 pa-
role potranno servire di aiuto a coloro i quali vorranno
approfondire lo studio della termodinamica.
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Abbiamo gia detto che, da ragazzi, quando volevamo
individuare il senso di marcia spontaneo dei carretti che
si costruivano con i cuscinetti a sfere, dovevamo stu-
diare la pendenza delle strade. Per pendenze negative
(discese) sapevamo che ci saremmo mossi nel senso
voluto, per pendenze positive (salite) saremmo andati
nel senso opposto a quello desiderato, per pendenze nul-
le (pianura) saremmo rimasti fermi.

I metallurgisti usano la termodinamica per individua-
re il tipo di pendenza che si trovera davanti una qual-
siasi reazione o trasformazione metallurgica.

Prendiamo, ad esempio, la reazione di riduzione di
un generico minerale (MO) con il carbonio:

MO +C=CO+ M

La pendenza negativa della funzione-spia ci direbbe
che la reazione si realizza nel senso scritto (da sinistra
a destra), la pendenza positiva direbbe che la reazione,
alla temperatura considerata, va nel senso opposto (os-
sidazione del metallo M).

Si tratta, dunque, di individuare una grandezza che
funzioni, nei confronti delle reazioni, come la pendenza
delle strade nei confronti dei carretti dei ragazzi. E
questo il compito principale cui assolve la termodinamica
nei confronti della chimica in generale e della metallur-
gia in particolare.

La termodinamica, come & noto, si fonda su 3 prin-
cipi di carattere sperimentale. Vediamo di individuare
lo scopo pratico di questi 3 principi.

A tutte le reazioni chimiche o trasformazioni di fase
sono abbinate delle quantitd di calore liberate (reazioni
esotermiche) od assorbite (reazioni endotermiche) dal
sistema.

Un certo Berthelot, chimico-fisico del secolo scorso,
credette di individuare nel calore liberato dal sistema
la grandezza che forniva la pendenza delle reazioni. In
sintesi egli diceva che le trasformazioni si evolvevano
spontaneamente nel senso della massima emissione di
calore. Tra una reazione esotermica ed una endotermica,
per esempio, quella che si evolve spontaneamente & la
esotermica; inoltre, tra 2 reazioni esotermiche, quella
favorita & la pili esotermica.

Putroppo, perd, esistono anche reazioni endotermiche
spontanee e, quindi, la teotia non pud reggere.

Fu Gibbs che individud la grandezza che forniva ve-
ramente, in certe condizioni, la pendenza delle reazioni:
Penergia libera (G).

N

Il calore & una forma di energia di seconda specie
perché, al contrario di qualsiasi altra forma di energia,
non & neppure teoricamente {tranne che allo zeto as-
soluto) trasformabile completamente in lavoro. E come
se il calore totale, messo in gioco durante una trasfor-
mazione, fosse costituito da 2 porzioni, una legata (non
trasformabile in lavoro) ed una libera (trasformabile
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in lavoro). L’energia libera, a pressione a temperatura
costante, coincide con il calore libero. E dunque il calore
libero la grandezza che dobbiamo andare a calcolare
per conoscere la pendenza delle trasformazioni.

Si ricordera che precedentemente si trattd la como-
dissima caratteristica che avevano le funzioni di stato:
il loro valore, come la differenza di altitudine tra 2
punti della superficie terrestre, non dipende dal cam-
mino percorso, ma solo dallo stato iniziale e dallo stato
finale della trasformazione. Lo scopo dei 3 principi della
termodinamica & quello di trovare le condizioni per cui
le funzioni calore totale e calore legato sono funzioni
di stato. Sard cosi molto semplice il calcolo del calore
libero di una trasformazione (basterd avere le tabelle
che danno i valori nello stato iniziale e nello stato finale):

Stato A = Stato B
A(J"energia libera — AQt:alore libero = AQtotale - AQlegato

A = differenza della funzione termodinamica tra stato
finale e stato iniziale.

— Primo principio della termodinamica: il suo scopo
& quello di rendere funzione di stato il calore totale.
Da esso si ricava infatti che, a pressione costante,
il calore totale & eguale ad una funzione termo-
dinamica che ha il nome di entalpia (H):

AQtotale = A:[_I

— Secondo principio della termodinamica: esso dice che
in una trasformazione reversibile (ideale o di equili-
brio), a temperatura costante, il calore legato & eguale
al prodotto tra la temperatura alla quale il sistema
si trova ed una funzione termodinamica che prende
il nome di entropia (S):

I° Principio P = Costante

AQlegato - TAS

Il secondo principio permette, quindi, di calcolare il
calore legato attraverso funzioni di stato.

IT° Principio T = Costante

— Terzo principio della termodinamica: esso dice che
allo zero assoluto (— 273 °C) il calore legato & nullo
perché nulla & lentropia: tutto il calore & libero di
trasformarsi il lavoro (rendimento unitario):

ITT° Principio a —273°C AS = O
AQlibero = AQtotale = AH
Berthelot aveva, quindi, ragione solo allo zero assoluto.

Ecco dunque che, attraverso i principi della termo-
dinamica, possiamo calcolare I’energia libera delle tra-
sformazioni a mezzo di funzioni di stato:

a Pe T costanti AG = AQiorate — AQ 1egate = AH — TAS

N

Se la variazione di energia libera & negativa, la tra-
sformazione procede nel senso in cui ne & stato effet-
tuato il calcolo, se & nulla si & all’equilibrio e se & posi-
tiva, la trasformazione procede nel senso opposto a
quello desiderato.

Il nostro compito, purtroppo, si ferma qui giacché
non & negli intendimenti di quest’opera apptofondire
lo studio della termodinamica.
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Come & noto Metallurgia generale ¢ il
1°Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddi-
vise in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C
* Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica
* Capitolo Ill — II laboratorio metallurgico

unitamente a ’Appendice “Le ghise e I'azio-
ne degli elementi in lega” e comprendenti

\indice Analitico, dei Nomi e Generale.

%

* Le inoculazioni
e | trattamenti termici.
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/Con la Bibliografia, riportata\
nelle pagine seguenti, si con-
clude la pubblicazione del pri-
mo capitolo “|l diagramma di
stato Fe-C” che lascia spazio
al successivo capitolo “Dalla
teoria alla pratica” suddiviso
in tre parti salienti:

* | diagrammi strutturali
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DALLA TEORIA ALLA PRATICA

INTRODUZIONE

Con il Capitolo I c¢i sono divenute familiari alcune
cognizioni di carattere teorico-fondamentale, Abbiamo ap-
preso quali sono i componenti strutturali che potremo
trovare nei getti di ghisa, abbiamo indagato i meccanismi
che presiedono alla solidificazione ed alle trasformazioni
allo stato solido.

Compito di questo Capitolo & di mostrare con 3 esempi
come si possano mettere a frutto, per scopi pratici, le
cognizioni teoriche che ora sono in nostro possesso. I 3
esempi, che derivano dall’estensione pratica degli argo-
menti trattati in ciascuna delle parti in cui & diviso il
Capitolo I, portano alla definizione operativa di 3 tecni-
che metallurgiche essenziali per il fonditore:

1 — La previsione della composizione strutturale dei
getti.

2 — Le inoculazioni.

3 — T trattamenti termici.

Bastano poche parole per evidenziare I'importanza di
queste 3 operazioni unitarie metallurgiche,

I diagrammi strutturali consentono la previsione, in
funzione della composizione e dello spessore, delle strut-
ture che presenteranno i getti finiti.

Le inoculazioni permettono di modificare, secondo i
nostri desideri, le modalitd con cui si svolgerd la solidi-
ficazione dei getti.

I trattamenti termici danno il grande vantaggio di otti-
mizzare, in funzione degli impieghi, la struttura della
matrice ferrosa; ampliandone addirittura, rispetto allo sta-
to bruto di colata, le varietd di occorrenza.

Le cognizioni di base raccolte nel Capitolo I ci permet-
teranno ormai di impostare ciascuno dei 3 argomenti da
un punto di vista eminentemente pratico, quale pud es-
sere quello che permette il loro immediato trasferimento
nelle operazioni di fonderia. I richiami teorici saranno
dunque semplicemente telegrafici, laddove essi consenti-
ranno una pilt agevole comprensione del testo.

| DIAGRAMMI STRUTTURALI

Introduzione

La struttura metallografica dei getti ha un’importanza
fondamentale ai fini delle loro caratteristiche di impiego.

Il diagramma di stato Fe-C ci ha insegnato quali sono
le strutture che potremo attenderci di trovare all’interno
dei getti. Brevemente ricordiamo che, in condizioni nor-
mali (assenza di elementi alliganti speciali), esse possono
essere:

— Per il carbonio: grafite primaria o cementite prima-
ria; grafite eutettica o cementite eutettica; grafite se-
condaria o cementite secondaria; grafite eutettoidica
o cementite eutettoidica; cementite terziaria.

— Per il ferro saturo: ferrite,

Il diagramma di stato Fe-C non tiene conto dell’azione
della velocit di raffreddamento, per cui non consente di
prevedere quale sard in pratica la composizione struttu-
rale dei getti. Questo tipo di previsione, in funzione della
composizione e della massivita dei getti, ha un’importanza
fondamentale per il fonditore. E per questo che i metal-
lurgisti hanno elaborato i diagrammi strutturali, metten-
do a disposizione dei fonditori degli strumenti previsio-
nali che si sono andati sempre pili perfezionando.

(oo

\

Ai diagrammi strutturali & appunto dedicata questa
parte del Capitolo II. Essi consentiranno, una volta sta-
biliti spessore e carattetistiche strutturali dei getti che
si vogliono colare, di calcolare la composizione che dovra
avere la ghisa da elaborare.

E importante ricordare che i diagrammi strutturali sono
relativi a condizioni in cui non & fatto alcun trattamento
tra spillata e colata. Nel caso in cui si & vincolati da
spessori ed analisi, essi setviranno a stabilire se & neces-

sario effettuare uno di questi trattamenti (inoculazioni).

Le possibili strutture dei getti di ghisa

Le strutture dei getti di ghisa derivano dalla combina-
zione delle forme assumibili dal ferro saturo e dal car-
bonio, forme elencate appunto nell’introduzione.

In pratica le combinazioni possibili sono essenzialmente
3 e ciascuna di esse porta ad una famiglia di ghise:

— Ghise grigie ferritiche (Capitolo I, fig. 15):
— ferro saturo: si presenta come ferrite;

— carbonio: si presenta sempte come grafite in tutte
le sue forme possibili (primaria, eutet-
tica, secondaria, eutettoidica).
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— Ghise grigie perlitiche (Capitolo I, fig. 45):
— ferro saturo: si presenta come ferrite;
— carbonio: si presenta come grafite nelle forme pri-
maria, eutettica e secondaria;
si presenta allo stato combinato come
cementite (FesC) nelle forme eutettoi-
dica e terziaria.

N.B. - La combinazione della fetrite con la cementite
eutettoidica da luogo alla matrice perlitica.

— Ghise bianche (& superfluo aggiungere perlitiche, per-
ché hanno sempre la matrice perlitica, sempre natu-
ralmente escludendo il caso delle ghise speciali per
le quali del resto non sono validi i diagrammi strut-
turali):

— ferro saturo: si presenta come ferrite;

— carbonio: si presenta sempre allo stato combinato
(FeiC) in tutte le sue forme (primaria,
eutettica, secondaria, eutettoidica e ter-
ziaria).

11 compito che devono assolvere i diagtammi strutturali
& quello di consentire la previsione di quale delle 3 com-
binazioni strutturali (grigia ferritica, grigia perlitica, bian-
ca) assumeranno i nostri getti, I diagrammi strutturali
saranno tanto pitt petfezionati in funzione di quanti pil
parametri consentiranno la previsione.

Per esempio un diagramma, che ci permettera la previ-
sione della struttura in funzione dei tenori di carbonio e
di silicio e della velocita di raffreddamento del getto, sard
ovviamente pilt attendibile di un diagramma che lavorerd
in funzione del solo tenore di carbonio e silicio.

Liguido
7 8
A
Dendriti di austenite primaria + liquido
R
c €
. Austenite
2 Austenite +
§ . Cementite Austenite + Grafite
8 Cementite >
& Grafite G
5 I
o "1
————"—
2 FlarRre [ArPeces| Avpes A+ P +GaF
s ‘
L7
o
E Perlite Perlite Perlite
+ + Perlite + Ferrite
Cementite | Cementite Grefite
. ! + +
libera libera ) + )
o Grafite Ferrite Grafite
Grafite libera
[Ghisa [Ghisa
bianca) trotata)

J K
Raffred- Raffr. Raffredda- Raffr Raffredda-
damento mod. mento mod. mento
rapido rapido moderato lento lento

Fig. 230 - Effetto della solidificazione e della velocitd di raffreddamento
sulla struttura della ghisa (composizione tipica: 3% Ct,
2% Si) (Cast Metals Handbook, edizione 1944).

A = austenite
P = perlite
C = cementite
G = grafite
F = ferrite

Occorre tenere presente che in alcuni casi non esiste
una differenziazione veramente netta nel tipo di struttura
di un getto. Avremo cosi anche i casi di ghise petlitiche
parzialmente ferritiche (o viceversa) ed i casi di ghise
trotate (in parte bianche ed in parte grigie).

In fig. 230 & riportato uno schema che fornisce dati
indicativi sulla struttura dei getti in funzione della velo-
citd di raffreddamento. Ovviamente non si tratta ancora
di un diagramma strutturale, cionondimeno & molto utile
per evidenziare il senso in cui si evolvono le strutture
della ghisa al variare della velocitd di raffreddamento.

Il diagramma di Maurer

Pubblicato nel 1924, il diagramma di Maurer risponde
solo in parte alle necessita del fonditore (fig. 231). Que-
sto diagramma fornisce la struttura probabile della ghisa
in funzione del 9%C e %Si; ma ha validitd per un’unica
velocita di raffreddamento, riferendosi esso solo a getti
cilindrici aventi diametro pari a mm 30 (V/S = 7,5 mm,
V = volume del getto, S = superficie del getto affacciata
verso la forma od anima).

Quattro rette concorrono nel punto eutettico, dividen-
do il piano in 5 zone distinte i cui punti rappresentativi
corrispondono a:

ghise bianche dure;
ghise trotate;

— b : ghise perlitiche;

— by ghise perlitiche-ferritiche;
— ¢ : ghise ferritiche.

— a:

_— b]t

Pertanto, una ghisa, contenente per esempio 3% C e
29% Si, sara, dopo raffreddamento, petlitica a condizione
che il getto abbia un modulo V/S prossimo a 7,5 mm.

Detto diagramma & quindi d’utilita limitata e, se si pen-
sa che & stato costruito non su basi sperimentali, ma per
analogia con quello di Guillet per acciai al silicio, non
deve meravigliare che sia stato oggetto di numerosi ten-
tativi di perfezionamento.

%
4 PR \
\‘\\::\:%\. .
oL I\ N
; RNSNEEY
s2| |2 |2 T\\C ~
& f:)1 (\;\bz \ ~
f AN N

1 2 3 4 5 6 Th

di §¢

Fig. 231 - Diagramma di Maurer modificato: indica la struttura della
ghisa in base al contenuto di C e di Si e si riferisce a una
velocitda di raffreddamento normale: in a la struttura &
ledeburite + perlite {bianca); in b, ledeburite + perlite +
grafite (mista o trotata); in b perlite + grafite (petlitica);
in b, ferrite 4 perlite + grafite (semiferritica); in c ferrite
+ grafite (ferritica); Sc = 1 & la linea cotrispondente al
grado di saturazione (S.) uguale a 1, ovvero al contenuto di

carbonio nell’eutettico in funzione del tenore di silicio (%
CE.. - 0,31:9 Si = 4,27 - 0,31-% Si) >

Contenulo

eut =
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40
Spessore del getto in mm,

Fig. 232 - Diagramma di Greiner e Klingenstein indica la struttura della

ghisa in base al contenuto C + Si e allo spessore del getto:

in a la struttura & perlitica; in b trotata; in c¢ bianca; in d
perlitico-ferritica; in e ferritica 2.

Il diagramma di Greiner-Klingenstein

Nel 1925 e nel 1926 Greiner e Klingenstein pubbli-
carono dei diagrammi (fig. 232) che permettono di de-
terminare la struttura delle ghise in base alla somma
C + Si ed al diametro del provino. Dal diagramma si
ricava che conviene tenere C + Si < 5,5 dal momento
che in corrispondenza di questo valore la linea di deli-
mitazione fra le zone a e d piega bruscamente e la zona
della perlite si allarga; tuttavia & un errote ritenere pos-
sibile di ridurre le variabili chimiche ad una sola e cio&
(C + Si) %.

L’esperienza contraddice questa supposizione: pet esem-
pio una ghisa al 3% C + 2% Si non avra mai una strut-
tura paragonabile a quelle di una ghisa al 49% C 4 19 Si,
qualunque sia la legge di raffreddamento.

Diagramma di Norbury

Notbury ha pubblicato diagrammi sperimentali nei qua-
li si distinguono 3 campi, rispettivamente per le ghise

bianche, per le ghise petlitiche e per quelle ferritiche.
Il diagramma di fig. 233a si riferisce a provini con dia-
metro di 30 mm e non indica i campi di esistenza delle
ghise trotate e delle ghise perlitiche-ferritiche; la fig. 233b
mostra invece come si sposta la linea di separazione dei
campi della cementite libera, da quelli della grafite in
matrice perlitica, al variare da 30 a 10 mm del diametro
dei provini.

E una notevole miglioria del diagramma di Maurer,
anche perché le curve di demarcazione non sono rette
convergenti, tali cioé¢ da denunciare erroneamente un’in-
fluenza del Si allo stato solido molto minore che durante
la solidificazione, ma sono esponenziali ed i campi quindi
sono curvilinei.

Diagrammi di Uhlitsch e Weichelt

Nel 1933 Uhlitsch e Weichelt riprendono lo studio
del diagramma strutturale delle ghise basato sui 3 fattori
fondamentali gia indicati, vale a dire sul C, Si e diametro
dei provini cilindrici. Le curve di fig. 234 sono state sta-
bilite per barre di 30, 20, 10 e 6 mm di diametro.
L’area dei diagrammi & divisa in 5 zone come nel dia-
gramma di Maurer; la zona II corrisponde al 100% di
perlite.

Le indicazioni di questi diagrammi sono molto prossi-
me ai risultati della pratica industriale, senza tuttavia es-
sere ancora sufficientemente precisi, ed inoltre trascurano
le ghise ipereutettiche.

% C
4T A}
\ GHISE {
. FERRYTICHE
lc &
3 N
GHISE N \
&
PERLITICHE \(f;}
>
Le, \
2 S &
GHISE
nmnr& \ \ J5.2\10.2
. \ » \ A\
22,
\ %\\\.
N
4 5 0 2 4 5

a silicio {%) (¢ 30) b silicio (%)

Fig. 233 - Diagrammi di Norbury. Spostamento delle linee di delimi-
tazione dei campi delle ghise bianche o trotate da quelli
delle ghise perlitiche in funzione del diametro dei provini
colati normalmente in sabbia verde 2.
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Fig. 234 - Diagrammi strutturali delle ghise secondo Uhlitsch e Wei.

chelt 3,

I - Ghise bianche

Ta - Ghise trotate

II - Ghise grigie perlitiche

IIa - Ghise grigie perlitico-ferritiche
IIT - Ghise grigie ferritiche,
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’importanza della metallurgia

Diciottesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

» Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o
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Il diagramma di Osann

11 diagtamma di Osann (fig. 235) & un caso particolare
dei grafici precedenti e definisce il valote di 4 variabili:
C, Si, P e spessore, affinché i pezzi siano di struttura per-
litica. Esempio: una ghisa al 3% di C e 0,6% P dara
una struttura perlitica in getti di spessore medio di 10 mm
se Si & 2,5%.

Alcune critiche sono state mosse a questo diagramma:
non dice nulla sulle strutture intermedie, né sulle strut-

Foo\

ture che risultano dall’associazione dei 4 parametri nomi-
nati; Pesperienza nega che si possano ottenere le stesse
strutture associando i 4 parametri; inoltre dal punto di
vista della percentuale di eutettico (e quindi della per-
centuale di grafite) Si e P hanno lo stesso effetto, cioe
spostano a sinistra di citca 0,33 il punto eutettico e quindi
il Joro dosaggio & complementare. Per cui, aumentando
il P, & necessario diminuire il Si per ottenere lo stesso
grado di eutetticitd; di tutto cid il diagramma di Osann
non tiene conto, anzi indica Popposto.
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Fig. 236 - Diagramma di Sipp: fornisce la struttura dei getti in fun-
zione del grado di saturazione Sc e dello spessore di cartelle
piatte o del diametro di provette cilindriche *,

Diagramma di Sipp

E del 1940 e le variabili considerate sono solo 2: il
grado di saturazione S. (*) e lo spessore (S,) di patete
del getto (fig. 236).

L’area del diagramma & divisa in 3 zone da curve che
formano quasi un quarto di circonferenza e che cotri-
spondono a: zona I: petlite + ledeburite; zona II: per-
lite; zona ITI: perlite + ferrite.

In particolare la curva a destra rappresenta la funzione

B so—sp)2
Se=1,1 ——O,SV 1— (——50

che da il grado di saturazione minimo, compatibile con
la struttura perlitica.

Diagramma di Laplanche

Dopo le edizioni del 1947 e del 1966, H. Laplanche
ha pubblicato nel 1971 Pelaborazione definitiva del suo
diagramma.

Preoccupati, come nel caso della spiegazione del dia-
gramma di stato Fe-C, che il fonditore divenga padrone
di questo diagramma strutturale, adotteremo anche in
questo caso la tecnica della costruzione personale del dia-
gramma. In questo modo spetiamo che, con la parteci-
pazione alla sua realizzazione, il significato, che esso ha,
sia chiaro a tutti.

(*) 11 grado di saturazione eutettica, come si ricorderd (Capitolo I),
¢ dato dal rapporto tra il carbonio contenuto realmente in lega ed il
carbonio che quella stessa lega dovtebbe contenere per essere perfetta-
mente eutettica:
% C % C

427 —Xm’ xi
i valori di m’; sono riportati per tutti gli elementi in tab, XIII.

96 Cour

Ne risulta. che il termine S. & una misura di quanto una lega dista
d_alla composizione eutettica. S; sard minore di 1 per le ghise ipoeutet-
tiche, eguale ad 1 per le eutettiche e maggiore di 1 per le ipereutettiche,

Esempio, ghisa di analisii C = 3%, Si=20%, P=0,1%
%C=3
% Cept = CEpy — m’;- % Si—m s % P =
3
= 4,27—0,31.2—0,33 . 0,1 = 3,62 S, = ———— = 0,83
3,62
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Sulle implicazioni teoriche che H. Laplanche ha voluto
trarre, in maniera abbastanza complicata, dalle indicazioni
sperimentali del suo diagramma riferiremo in seguito, ad
uso di coloro che sono pitt direttamente interessati all’ar-
gomento.

Riporteremo infine un diagramma di Laplanche con
alcune aggiunte che ampliano il numero di indicazioni
che da esso si possono trarre.

Il nostro scopo & quello di ottenere un diagramma
previsionale che abbia le seguenti caratteristiche:

— deve essere relativo a ghise con nucleazione normale;
ci rimarra cosi, rispetto alle indicazioni da esso for-
nite, un ulteriore margine di intervento mediante
un’opportuna inoculazione;

— deve riportare i campi di esistenza delle 3 strutture
base (ghise bianche, B, grigie perlitiche, P, grigie
ferritiche, F) e delle due strutture miste (ghise
trotate, T, e ghise grigie perlitico-ferritiche, PF), in
funzione dei tenori di carbonio e di silicio e delle
velocitd di raffreddamento o massivitd dei getti;

— dovrebbe riportare anche i campi di occorrenza delle
ghise grigie a grafite di sottoraffreddamento, D, le
quali coincidono con sottoraffreddamenti intermedi
tra quelli delle ghise trotate e quelli delle ghise
grigie perlitiche;

— deve essere valido per ghise ipoeutettiche, eutettiche
ed ipereutettiche.

Per realizzare un simile diagramma, occorre avere un
laboratorio in grado di fornire le analisi del silicio e del
carbonio, un microscopio metallografico e diverse setie
di formette cilindriche aventi, per esempio, i seguenti
diametri: 90, 60, 48, 35, 30, 20, 10, 6 mm.

Con questa attrezzatura dovremmo, per ogni colata
e prima dell’inoculazione, riempire una serie completa di
forme. Occorrerd quindi tagliare a meta, verticalmente,
i campioni cilindrici ottenuti, inviarne una parte all’
analisi e Daltra all’osservazione metallografica.

Riportiamo quindi su tanti grafici %C - %Si (quanti
sono i diametri delle barrette colate) i risultati forniti
dal metallografo, in funzione delle analisi effettuate dal
laboratorio chimico. Avremo l'accortezza di segnare sul
grafico ogni tipo di struttura con un simbolo specifico.

Dopo alcuni mesi di questo lavoro, e con una pro-
duzione abbastanza diversificata in analisi, ci troveremo
di fronte un grafico simile a quello riportato in fig. 237.

11 grafico si riferisce alle barrette aventi un diametro
di 30 mm. Per gli altri diametri avremo ottenuto dei
grafici abbastanza simili a quello di fig. 237, con i
campi di esistenza delle diverse strutture spostati paral-
lelamente all’asse x.

Facclamo un’analisi critica del risultato della nostra
fatica:

— i segni dello stesso tipo sono raggruppati in zone
omogenee;

— siamo fonditori di ghisa e quindi i punti sperimen-
tali non discendono al di sotto di una retta ideale
che fornisce il variare del contenuto in carbonio di
saturazione dell’austenite eutettica in funzione del
silicio (varia, come si ricordera dal Capitolo I, se-
condo Pequazione % C sat. y-Fe s 1153 °c = 2,11-0,11%

Si);
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Fig. 237 - Insieme delle strutture ottenute su barotti cilindrici da 30 mm
di diametro, rilevate in un petiodo di tempo della dur.aga di
alcuni mesi e con una produzione diversificata in analisi.

— l’'andamento delle linee di confine tra i campi di
esistenza delle diverse strutture sembra essere di
tipo iperbolico; come del resto era quello delle curve
dei diagrammi di Uhlitsch e Weichelt, che rappre-
sentavano gid un validissimo tentativo di diagramma
strutturale.

Da queste annotazioni possiamo trarre degli utili sug-
gerimenti per tracciare il diagramma strutturale dai dati
di fig. 237:

— tracciamo una retta di equazione %C = 2,11-0,11
%Si che segnera il confine inferiore del diagramma
(per valori di 9%C pilt bassi di quelli indicati dalla
retta si entra nel campo degli acciai). Tracciamo
anche la retta che fornisce il contenuto di carbonio
corrispondente alla composizione perfettamente eutet-
tica in funzione del tenore di silicio: 9%Cewt. = 4,27 -
0,31 9%Si. Questa retta dividera il campo di esi-
stenza delle ghise ipoeutettiche da quello delle ghise
ipereutettiche;

— in base alla configurazione delle regioni di fig. 237
aventi simboli omogenei, tracciamo le curve ipetrbo-
liche di separazione delle diverse composizioni strut-
turali.

Tenendo conto di questi accorgimenti, otteniamo il
diagramma strutturale di fig. 238. Esso & relativo alle
barrette con diametro 30 mm. Analogamente si possono
ottenere i diagrammi relativi alle barrette di altro dia-
metro. Rispetto al diagramma strutturale del diametro
30 mm avremo che i diagrammi relativi a diametti mag-
gioti (raffreddamenti pili lenti) avranno le curve spo-
state pilt a destra, mentre quelli relativi a diametri mi-
noti (raffreddamenti pitt rapidi) avranno le curve spo-
state pitt a sinistra.

2

Questo & il lavoro che, per noi, ha fatto H. Laplan-
che. Nei 6 grafici di fig. 239 sono riportati i diagrammi
strutturali da lui ricavati per i diametri che vanno da
48 a 6 mm.

Poiché ormai dovrebbe essere chiaro come questi gra-
fici sono stati costruiti, riteniamo che non occorra spre-
care molte parole sul loro impiego a fini previsionali
circa I'analisi che deve avere la ghisa (in catbonio e
silicio), perché siano garantite determinate strutture in
corrispondenza di certi spessori dei getti.

N

L’unico consiglio che possiamo ancora dare & quello
di realizzare, ciascuno per suo conto, il diagramma strut-
turale delle proprie ghise. E evidente infatti che ba-
sterd la presenza di alcuni elementi (per esempio lo

30 mn

I R = 04l 04 080 PG' 2,50 482
P’ P'F \ F'
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»

Fig. 238 - Diagramma ottenuto separando con linee di confine le zone
a struttura omogenea rilevate dall’insieme di prove illustrate

in fig. 237.
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stagno) per provocare un marcato spostamento di alcune
curve rispetto al caso ideale ipotizzato da Laplanche.

In fig. 240 riportiamo un esempio di come si possa
costruire in maniera ordinata un diagramma strutturale,
quando si disponga di un fornetto capace di elaborare
piccole quantitd di ghisa. Le diverse strutture, che ab-
bracciano tutto il diagramma, si possono ottenere in
questo caso a partire da leghe Fe-C a contenuto di car-
bonio sempre crescente, alle quali si aggiunge progres-
sivamente del silicio. Per ogni aggiunta di silicio si cola
dopo qualche tempo una serie di provette cilindriche.
In fig. 241, a titolo di esempio, riportiamo 1’azione del
tellurio (& un forte shiancante).

H. Laplanche ha voluto dare un significato fisico ai
valori dei coefficienti delle iperboli (sono riportati sulle
ascisse nella parte superiore dei grafici di fig. 239); ela-
borando delle teorie, stechiometriche per lo stato liqui-
do e diffusionali per lo stato solido, abbastanza comples-
se e sulla validitd delle quali non abbiamo elementi spe-
rimentali per pronunciarsi (Laplanche per primo non
ce li fornisce). Ne riportiamo tuttavia qui di seguito
un riassunto ad uso di coloro che fossero interessati al-
l'argomento, rinviando per maggiori dettagli al lavoro
originale (H. Laplanche - Fonderie, 1971, p. 1-19).

Secondo Laplanche, prima che la concentrazione in C
nel liquido abbia raggiunto il valore eutettico, & molto
probabile che il Si, pet effetto della reciproca affinita
tra i suoi atomi e quelli di ferro, produca un effetto di
diluizione: i raggruppamenti preliminari di Fe e C, che
preparerebbero la formazione di Fe;C, vengono diluiti
dagli atomi di Si, che hanno molta minor affiniti per
il C che non per il Fe. In effetti il Fe ed il Si possono
formare pitt di un composto (FesSi, FesSi, FeSi, FeSi,),
ed & molto probabile che i loro elementi si raggruppino
con prevalenza sul raggruppamento Fe-C; il C, allora,
precipita sotto forma di grafite.

Lo schema piti probabile di questa dissociazione &
il seguente:

FesC 4 FeSi —— SiC + 4Fe — FeSi + C

si ha cioé una formazione effimera di carburo di silicio
decomposto dal ferro in eccesso con formazione di
grafite.

E possibile esprimere il tenore di silicio del prerag-
gruppamento Fe;C-FeSi in funzione dei tenori in % C
e % Si nel metallo liquido, dai dati forniti dalla compo-
sizione chimica.

Infatti:
Fe;,C 179,6
= ——— = 15 cio¢ Fes;C = 15C
C 12
FeSi 83,92
= ——— = 3 cioe FeSi = 38Si
Si 28,06
Pertanto il peso totale del preraggruppamento corri-
sponde a:

3 (5C + Si)

Il tenore in 96Si, che compete per unitd in peso di
raggruppamento, sari:
Si
0= —— %
3(5C + Si)

Per una stessa legge di raffreddamento I'attitudine di
una ghisa alla grafitizzazione & proporzionale non solo
alla concentrazione ¢ del Si nei preraggruppamenti, ma
anche al peso M dell’eutettico formato prima del blocco
delle trasformazioni.

Se indichiamo con Pg il fattore dell’attitudine alla
grafitizzazione (potenziale grafitico), si avrd
PG = oM
Si tratta di esprimere M in funzione dei tenori in
%C e Si.

N
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Fig. 240 - Esempio di realizzazione di un diagramma strutturale di
Laplanche 4,
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Fig. 241 - Effetto del tellurio nello spostamento della linea di sepa-
razione ghise bianche - ghise trotate in un diagramma di
Laplanche *,




Su 100 parti in peso di metallo ce ne sono 3 (5C 4+ Si)
di preraggruppamenti nel ferro v e di conseguenza
100—3 (5C + Si) di ferro y. L’espetienza insegna
che la solubilita di codesti raggruppamenti nel ferro y
¢ la stessa di quella dei raggruppamenti Fe;C che si
hanno quando manchi il silicio ed il cui tenore corri-
sponde al 32,19 del peso totale: al ferro vy pertanto
compete il 67,9% del peso totale. Su 100 parti di
ghisa totale dunque i raggruppamenti ne impegnano
quasi la metd del peso di ferro v e ciot = 1/2
[100 — 3-(5C + Si)].

Il peso M dei raggruppamenti insolubili sard quindi:

100 —3 (5C + Si)
M = 3 (5C + 8i) —

pertanto
2

BSi( 11 )
1— =cM
2 5C+Si

Numerose prove su barre hanno confermato che le
cutve limite possibili tra liquido e solido in funzione
di C e Si sono molto prossime alla funzione Ps. In
particolare queste curve parametriche costituiscono una
famiglia fissa corrispondente ad una stessa equazione.
Per le trasformazioni allo stato solido, le ricerche di
H. Laplanche hanno dimostrato che i punti sperimen-
tali meglio si adattano ad una equazione del tipo:

potenziale grafitico Pg =

11
P = ZSi(l——)
5C+ 281

ove il Si ha un’influenza piti importante, Le determina-
zioni analitiche condotte su carburi hanno mostrato che
non contengono Si e cid significa che esso si concentra
nell’austenite man mano che il C insolubile cristallizza,
sia come grafite, sia come cementite; si che la sua in-
fluenza sulla decomposizione dell’austenite si fa senti-
re sempre pilt forte al progredire delle trasformazioni
che determinano la struttura finale della matrice.

Inoltre le trasformazioni allo stato solido avvengono

in un intervallo eutettoide provocato dal Si, intervallo
in cui si ha sostanzialmente un equilibrio a 3 fasi: au-
stenite, ferrite, grafite (fig. 242).

Durante lattraversamento del campo a 3 fasi la ghisa,
passando dalla temperatura Fy a F, (diagramma stabile)
raggiunge la temperatura P; del diagramma metasta-
bile, cid comporta la presenza di 2 reazioni:

austenite —> grafite + ferrite
austenite — perlite (punto Ay).

a —
b —

La prima avviene all’interfaccia austenite-grafite, tan-
to pilt facilmente quanto pit forte & il tenore in silicio
e quanto pitt lento & il raffreddamento. La seconda av-
viene Jontano dalla grafite analogamente a quanto acca-
de negli acciai non legati, La struttura finale dipende
da una gara di velocita tra le 2 reazioni. A paritd di
altre condizioni e per un tenore dato di grafite, piti
finemente quest’ultima & ripartita e maggiormente essa
tende a dare la reazione a) poiché il numero delle
interfacce austenite-grafite aumenta ed inoltre perché
diminuisce la distanza di diffusione. E il caso della
grafite di sottoraffreddamento tipo D.

Ne risulta che, a seconda dei tenori in C ¢ Si e
della cinetica di raffreddamento, si possono ottenere per-
lite sola, o struttura di perlite e ferrite o ferrite sola.

Le relazioni tra i diversi fattori, che governano i pro-
cessi di trasformazione eutettoide, sono complesse: il
silicio aumenta le velocitd di diffusione del C e del Fe
nell’austenite. Queste velocitd sono in relazione con la
frequenza di vibrazione degli atomi diffondenti, con la
energia d’attivazione, con la differenza tra le forze di
legame Fe-Si e Fe-Fe, con la distorsione reticolare dovuta
alla presenza del Si, elemento che a sua volta interviene
a modificare tutti questi fattori.

Concludendo: le considerazioni analitiche brevemente
esposte, integrate da numerosi dati sperimentali, hanno
permesso a Laplanche di costruire il grafico di fig. 243
in cui il campo C-Si & suddiviso in 6 zone: le prime 3
da 3 cutve Pg, le altre 3 da 2 curve P’s, ogni curva ha
un suo valore Ps (o P’g).

T
® e
v y+8
S F
!
a+y+8 Fe
2382
723°c a+g
aic
0 2 gsi 0 3%c¢
SEZION! DEL DIAGRAMMA TERNARIO Fe-C-Si

Fig. 242 - Meccanismo di trasformazione eutettoide nella ghisa grigia (a = 3% C, b = 2% Si) *,
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potenziale grafitico in funzione del modulo V/S “.

La legge di raffreddamento agisce sullo spostamento
delle zone isostrutturali rappresentate dalle micrografie
a destra od a sinistra a seconda che la velocita di raf-
freddamento & maggiore o minore di quella della bar-
retta standard con diametro 30 secondo la Norma UNI
5007-69.

Nel grafico abbiamo aggiunto le rette relative ai con-
tenuti di carbonio che competono alle ghise UNT (cal-
colati dall’equazione del grado di saturazione % C =
Sc’ % Ceut) e le rette di eguale rapporto Si/C che in-
tersecano le precedenti in un punto dal quale, abbas-
sando la perpendicolare sino alla linea di massima solu-
bilita del C, si delimita un segmento che indica la quan-
titA di grafite depositata nella solidificazione dell’eutet-
tico stabile.

La fig. 244 mostra come il valore del potenziale gra-
fitico (che compete alle curve parametriche di confine)
vari al variare del modulo di raffreddamento M = V/§
(ricordare che nella sfera il diametro vale 6M, nel ci-
lindro il diametro vale 4M e nella piastra lo spessore
vale 2M).

Riassumendo, i diagrammi strutturali svolgono una
azione previsionale nei confronti dell’analisi necessaria
a produrre getti di determinate strutture in corrispon-
denza di dati spessori.

La verifica pratica della bonta della previsione si ef-
fettua mediante i test metallurgici immediati che si ope-
rano sulla plancia dei forni, primo tra tutti la provetta
di tempra. Ad essa, ed ai test immediati in generale, &
dedicato un intero capitolo del successivo Volume.

Esempi di indicazioni quantitative ricavabili
da diagrammi di stato e strutturali

I diagrammi, soprattutto quelli pii complicati, sono
molto simili a quiz e rebus. Come per questo genere
di passatempo, accade spesso che, quando se ne & com-
preso il meccanismo, si & portati a cercare situazioni
sempre pitt complicate e difficili.
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Questo tipo di gara, con i diagrammi di stato e con
quelli strutturali, pud indurre nell’errore di chiedere dati
quantitativamente esatti a strumenti il cui fine & essen-
zialmente di carattere qualitativo.

N

Il nostro punto di vista & che non bisogna esagerare
con le indicazioni che si vogliono trarre dai diagrammi,
anche perché sappiamo bene come la pratica di fonderia
faccia spostare da caso a caso le loro curve. Comun-
que, per i patiti dei calcoli quantitativi sui diagrammi,
diamo qualche utile indicazione. ‘

I giochi quantitativi sui diagrammi di stato risalgono
soprattutto al periodo precedente gli anni ’40 ed i gra-
fici ad essi relativi risentono ancora della nomenclatura
in voga in quei tempi. Cosi, invece di chiamare sem-
plicemente grafite e cementite le 2 forme sotto le quali
si pud presentare il carbonio di sovrassaturazione, si
usava allora chiamare l'una forma carbonio grafitico
(Cy) e laltra carbonio combinato (C.).

Risulta cosl che, in una ghisa grigia ferritica, tutto
il carbonio presente in lega (tranne la trascurabilissima
parte disciolta a temperatura ambiente nella ferrite) &
allo stato di carbonio grafitico. Tra questo carbonio gra-
fitico si pud distinguere, per esempio, in una lega Fe-
3,5% C:

3,50 — 2,11=1,39% C; eutettico;

2,11 — 0,68=1,43% C, secondario di sovrassatu-
razione dell’austenite;

0,68 — 0,02=0,66% C, secondario eutettoidico;

0,02 — 0,00=0,02% C, secondario di sovrassatu-
razione della ferrite.

Totale = 3,50% C,.
Se la stessa lega Fe-3,5% C fosse stata grigia e perli-

tica, avremmo avuto:

3,50 — 2,11=1,39% C; eutettico;

2,11 — 0,77 =1,34% C, secondario di sovrassatu-
razione dell’austenite;

0,77 — 0,02=0,75% C. cementite eutettoidica
della perlite;

0,02 — 0,00=0,02% C; cementite terziaria.

CONTINUA
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Diciannovesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

» Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-

rale.
o
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Fig. 245 - Diagramma di costituzione delle ghise con catbonio totale
(costante (3,596) e con carbonio combinato variabile (da
0a 3,5%) %

Totale 2,73% C, +
0,77% Cc =

3,50% C

Se la ghisa fosse stata bianca, avremmo avuto il 3,50%
di carbonio combinato.

In fig. 245 riportiamo un grafico che fornisce la per-
centuale in peso delle fasi presenti quando la lega Fe-
3,5% C passa gradualmente da completamente grigia a
completamente bianca.

In fig. 246 si ha invece un diagramma che riporta la
composizione percentuale in peso delle varie fasi presen-
ti negli acciai e nelle ghise bianche, al crescere del car-
bonio equivalente.

In questo grafico la dicitura fetrite primaria sta ad
indicare la ferrite proeutettoide che si separa lungo la
curva GS’ negli acciai ipoeutettoidi.

Ricordiamo infine che la composizione percentuale nel-
le fasi presenti a ciascuna temperatura & data sempre
dalla regola della leva.

Per esempio, la percentuale di eutettico presente in
una lega Fe-3,5% C & data da:

% eutettico

% C—2,11 3,5—2,11
= — 100 = -100 = 62% (*)
4,27—2,11 4,27—2,11
analogamente
4,27—3,5
% austenite primaria = ——-100 = 38%
4,27—2,11

(*) La percentuale di eutettico & calcolabile anche attraverso il va-
lore del grado di saturazione S, (Laplanche):
— ghise ipoeutettiche (S, < 1) % eutettico = (1928, — 92} %
100
(S¢ >1)% eutettico = ———— x 100
192§, — 92

— ghise ipereutettiche

%, volume PERLITE  AUSTENITE SATURA

LEOQEBURITE

100 -
- FERRITE CARBURI
80 - PERLITICA PRIMARI
] CARBURI
- LEDEBURITICI
60 -
40 -
20 -
- FERRITE
PERLITICA
7 = RLI
0 - T T T T T P
0 1 2 3 4 5 6 667 % C.E.
0 30 60 90 100 % Fe3C
I T T T 1

Fig. 246 - Diagramma

di costituzione delle ghise bianche ¥,
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Nel caso in cui siano precenti altri elementi, occorre
calcolare con la formula del CEE (tab. XIII) il 9% Ceu
da sostituire a 4,27 e con la formula del CES (tab. XIV)
il 9 Csatx—re da sostituire a 2,11.

Analogamente negli altri casi, occorte solo ricordarsi
che le percentuali nei confronti della grafite si calcolano
con segmenti che atrivano sino a 100% C, quelle della

cementite con segmenti che arrivano a 6,69% C, ovvero
100% FesC.

Appendice - Le celle eutettiche

I diagrammi strutturali passati in rassegna sono essen-
zialmente diagrammi di costituzione della ghisa e ciog
ci segnalano quali sono le fasi presenti e le loro quantita
relative, ma non ci dicono nulla sulla loro ripartizione,
forma e distribuzione nella massa del metallo, Uno degli
indici, che meglio sopperiscono a questa manchevolezza,
¢ il numero di celle eutettiche. Abbiamo visto che la
ghisa inizia a solidificare sotto forma di dendriti d’au-
stenite e che, raggiunta la temperatura eutettica, comin-
ciano ad apparire le celle globulari; celle del tipo I
(fig. 247) se si ha germinazione precoce legata ad un
debole sottoraffreddamento, questo tipo di cella da luo-
go a lamelle piti o meno grandi con orientamento disor-
dinato e distribuzione uniforme (tipo A, UNI 3775);
con celle del tipo II se si ha germinazione meno precoce
legata ad un certo grado di sottoraffreddamento: la gra-
fite si presenta sotto forma di crisantemo: tipo B (UNI
3775). Se poi la germinazione & tardiva, la cellula all’ini-
zio della crescita radiale presenta lamelle molto fini con
presenza di ramificazioni interdendritiche; fuori della zona

centrale le lamelle sono piti grosse, probabilmente a cau-
sa della segregazione del S che, concentrandosi nel li-
quido, diminuisce la tensione interfacciale con la grafite
e, quindi, riduce il grado di sottoraffreddamento.

Finalmente eutettico pud apparire con celle del tipo
ITI che presentano tutta la grafite di tipo D (UNI 3775)
e che denunciano una germinazione molto tardiva. La
grafite si presenta sotto forma di un grande numero
di piccole lamelle con segregazione interdendritica ed
orientamento disordinato (tipo D) od ordinato imposto
dalle dendriti (tipo E).

Nelle ghise ipereutettiche si ha dapprima precipita-
zione di grafite primaria (lamelle spesse e diritte), poi
grafite eutettica (lamelle piccole e curve). Non v’& pra-
ticamente sottoraffreddamento, perché la cristallizzazio-
ne della grafite interviene nel momento in cui si rag-
giunge la temperatura eutettica.

La fig. 248 mostra il progredire della solidificazione
nel tempo in una barra di 175 mm, colata a 1.370°C
con ghisa avente S. = 0,88.

I fenomeni di solidificazione descritti influiscono no-
tevolmente (a paritd di componenti strutturali) sulle pro-
prieta delle ghise, non solo per la diversita delle strut-
ture grafitiche e di matrici risultanti, ma anche per le
impurezze che segregano all'interfaccia solido-liquido e
sono addensate ai bordi delle celle (S, P, Ct, Mn). Nello
stesso tempo si produce anche una segregazione inversa
per cid che concerne il Si, la quale lascia tenori in que-
sto elemento pill bassi nell’area dei giunti delle celle.
Sono i motivi per i quali i giunti delle celle possono
essere resi visibili da opportuni attacchi macro.

Quando le celle sono grandi e poco numerose, la den-
sitd delle segregazioni sard maggiore, con possibili riper-
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Fig. 248 - Andamento della solidificazione di una ghisa grigia S, = 0,82
in barra con diametro di 175 mm correttamente inoculata.
oollea Una iperinoculazione comporterebbe un ampiamento dell’
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Fig. 249 - Correlazione tra le dimensioni delle celle eutettiche e quelle E quanto cercheremo di ottenere attraverso le inocu-
delle Jamelle di grafite *, lazioni.
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LE INOCULAZIONI

Introduzione

Con i diagrammi strutturali abbiamo acquisito un
mezzo per stabilire, in funzione dello spessore e della
struttura dei nostri getti, la composizione della ghisa
che dobbiamo elaborare.

In alcuni casi perd potra accadere che, di fronte a
getti aventi spessori (cartelle) molto sottili, l'analisi
necessaria per ottenere una struttura completamente gri-
gia preveda quantitativi di catbonio e di silicio, e quindi
valori di carbonio equivalente, molto elevati.

In una ghisa meccanica ipoeutettica I'aumento del va-
lore di carbonio equivalente comporta un pitt elevato
grado di eutetticitd e quindi un maggior numero di in-
terruzioni da grafite della matrice ferrosa. Potremo tro-
varci allora con una ghisa avente la struttura desiderata,
ma priva delle caratteristiche meccaniche minime richie-
ste. Cosa possiamo fare in questo caso?

Ci viene in aiuto quanto abbiamo appreso nella parte
del Capitolo I riguardante La nascita, quella relativa alla
solidificazione: dobbiamo giocate dall’esterno sulle mo-
dalita con cui avviene la nascita del getto solido.

Come si ricorderd, i diagrammi strutturali si rifetiva-
no a ghise non manipolate, prive di aggiunte ciog effet-
tuate tra la spillata e la colata in forma. Quindi, rispetto
alle indicazioni fornite dai diagrammi strutturali abbia-
mo ancora un margine di intervento costituito da possi-
bili aggiunte che, senza modificare sensibilmente I'ana-
lisi, possano volgere a nostro favore determinate situa-
zioni.

Se per esempio, a causa delle caratteristiche mecca-
niche che dobbiamo ottenere siamo vincolati a non su-
perare un valore di carbonio equivalente pari a 3,8
con un tenore di silicio che non superi il 2,2% e con
questi valori di analisi il diagramma strutturale ci dice
che eventuali cartelle da 6 mm del nostro getto po-
trebbero diventare bianche, possiamo dall’esterno ope-
rare delle aggiunte che facilitino la solidificazione grigia.

Queste aggiunte dall’esterno che, senza modificare sen-
sibilmente i valori di analisi, favoriscono il realizzarsi
di determinate strutture operando quindi ulteriori spo-
stamenti sulle curve dei diagrammi strutturali, vanno sot-
to il nome di inoculazioni.

I presupposti teorici, che stanno alla base dell’inocu-
lazione, ci sono noti dalla parte del Capitolo I riguar-
dante La nascita; la tecnica operativa, che regola la pra-
tica dell’inoculazione in fonderia, sara illustrata in que-
sta parte del Capitolo.

Breve richiamo sull’azione degli inoculanti

Riassumendo quanto detto in sede teorica sulla nu-
cleazione, possiamo dire che gli inoculanti hanno le se-
guenti azioni:

1 - Ottimizzazione dello scheletro dendritico.

2 - Favoreggiamento della solidificazione eutettica sta-
bile (grigia).

3 . Ottimizzazione delle dimensioni delle interruzioni
da grafite della matrice ferrosa.
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Come si vede, oltre all’azione di spostamento (punto
2) delle linee dei diagrammi strutturali, gli inoculanti
migliorano anche le caratteristiche meccaniche delle ghi-
se attraverso i meccanismi 1 e 3. Non avremo quindi solo
una ghisa grigia con carbonio equivalente inferiore ri-
spetto a quello che, senza trattamento, ci avrebbe garan-
tito la mancanza di punti duri in ogni cartella; ma anche,
grazie all’inoculazione, otterremo una miglior ossatura
dendritica ed una forma di grafite pitt idonea a garantire
interruzioni minime della matrice ferrosa.

Da tutto cid si deduce che, anche nel caso in cui i
diagrammi strutturali indichino la sicurezza di una strut-
tura grigia per il tipo di cartelle e di analisi da noi
scelta, la pratica dell’inoculazione non dovrebbe essere
scartata a priori soprattutto nel caso di un impiego mec-
canicamente severo dei getti.

Generalita sulla pratica dell'inoculazione

Con la dizione inoculazione della ghisa si intende una
aggiunta di particolari materiali (inoculanti), fatta alla
ghisa liquida poco prima della colata, capace di produrre
nei getti rilevanti variazioni della struttura metallografi-
ca e, quindi, delle loro caratteristiche fisiche e mecca-
niche. Le aggiunte di inoculante sono quantitativamente
assai modeste e, comunque, non tali da permettere di
spiegare le variazioni di proprietd delle ghise come un
semplice effetto della variazione di composizione chimica
conseguente all’aggiunta dell’inoculante stesso. In cid
sta la differenza fondamentale tra le inoculazioni e qua-
lunque altro tipo di aggiunta fatta alla ghisa nel corso
della sua elaborazione.

I trattamenti di inoculazione possono essere eseguiti
nella produzione di getti sia di ghisa grigia che di ghisa
sferoidale, con lo scopo di ridurre od annullare la ten-
denza alla formazione di carburi durante la solidificazio-
ne del getto e, contemporaneamente, esercitare un con-
trollo sulla grafitizzazione. Ne consegue un sostanziale
miglioramento nelle caratteristiche meccaniche dei getti,
che si riflette sulle proprietd tensili, tenacitd, durezza,
uniformita, lavorabilitd, All’adozione di procedimenti di
inoculazione sempre pitt accurati ed efficaci si deve in
larga parte l'attuale impiego delle ghise anche per ap-
plicazioni meccanicamente impegnative, richiedenti ele-
vate ed uniformi caratteristiche.

1 procedimenti di inoculazione ed i materiali impie-
gabili sono vari. Nella maggior parte dei casi I'inocula-
zione & fatta semplicemente aggiungendo I'inoculante al-
la ghisa nella secchia durante la spillata o poco dopo.
Qualunque tipo di inoculante si usi, la sua efficacia &
fortemente condizionata dal tempo intercorrente tra la
aggiunta e la colata (Capitolo I, fig. 122). Si osserva
infatti un fenomeno di evanescenza, consistente nella
diminuzione dell’azione inoculante con il passare del tem-
po. Generalmente Iefficacia dell’inoculazione non supe-
ra i 10 =+ 12 min dall’aggiunta, La variazione di effi-
cacia con il tempo dipende, oltre che dalla natura dello
inoculante, dalla temperatura della ghisa e dalla pre-
senza in essa di certi elementi, come spiegheremo in
dettaglio pitt avanti.
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Fig. 250 - Relazione tra sottoraffreddamento e tempra per 12 diversi ino-
culanti. Ghisa con C = 3,30%, Si = 1,93%, Mn = 0,87%.

Come inoculanti possono essere impiegati molti ma-
teriali diversi come grafite, silicturo di calcio, leghe
ferrosilicio od altre leghe piti complesse ed ancora
certi ossidi e carburi.

Nel Capitolo I & stata illustrata la relazione tra la
struttura metallografica della ghisa e le sue proprietd
meccaniche, l’argomento sari ripreso nel volume suc-
cessivo. In particolare & stata messa in evidenza la deci-
siva importanza della forma e delle dimensioni della grafi-
te: al passaggio dalla forma a lamelle a quella a sferoidi
corrisponde la quadruplicazione della resistenza a trazione
(da circa 20 a circa 80 kg/mm?). Ma anche restando
nel campo delle ghise con grafite lamellare si pud otte-
nere un’ampia escursione di resistenze in relazione alle
dimensioni delle lamelle stesse. Per esempio si pud pas-
sate da 12 + 15 kg/mm? quando le lamelle sono di
grandi dimensioni (come quelle tipo UNI A-1), a circa
il doppio quando le lamelle sono fini e ben distribuite
(come quelle tipo UNI A-6 o A-5). La grafite A (la
forma che consente le migliori resistenze) & legata ad
una composizione circa eutettica della ghisa, ma il suo
ottenimento in lamelle di piccole dimensioni non sareb-
be possibile per semplice riduzione della concentrazione
del carbonio, in quanto, cosl facendo, si otterrebbero
le forme interdendritiche D ed E, meno desiderabili agli
effetti resistenziali. E precisamente alla inoculazione che
si affida il compito di eliminare il sottoraffreddamento,
ciog, in altre parole, di far separare la grafite in anti-
cipo su quanto competerebbe alla povertd di ausilii ci-
netici del liquido e di agevolare la crescita favorendo la
formazione di lamelle piuttosto fini del tipo A.

La correlazione tra il ridotto sottoraffreddamento e la
azione desiderata, che in pratica pud essere indicata dalla
riduzione della profonditd di tempra su provetta a cu-
neo, & bene evidenziata dal grafico di fig. 250, costruito
con dati sperimentali !, Si tratta in tal caso di 12 diverse

(e

leghe inoculanti, capaci tutte di ridurre sensibilmente
il sottoraffreddamento in varia misura e di provocare
di conseguenza una certa riduzione della profondita di
tempra, in modo circa proporzionale.

11 sottoraffreddamento, che avviene in misura dipen-
dente principalmente dalla composizione, & anche in-
fluenzato dalla velocitd di raffreddamento in prossimitd
della temperatura di solidificazione e da un eventuale
surtiscaldamento precedente del liquido. Come gia spie-
gato nel Capitolo I, il surriscaldamento del bagno ha
per effetto la distruzione dei germi capaci di originare
i nuclei di cristallizzazione della grafite. L’inoculante de-
ve pertanto creare (o, in parte, ripristinare) nella ghi-
sa liquida un sufficiente numero di germi capaci di de-
terminare la cristallizzazione della grafite in modo an-
ticipato.

Cenni storici

Le prime nozioni sull’effetto di conversione da ghisa
bianca a ghisa grigia, grazie all’aggiunta in siviera di
una modesta quantitd di ferro-silicio, sembra che risal-
gano addirittura al 1890 2 Fu perd solo negli anni tra
il 1920 ed il 1930 che una numerosa serie di studiosi
indagd sul fenomeno della inoculazione, impiegando a
tal fine non solo ferro-silicio, ma anche diversi altri
materiali, come leghe ferro-titanio, calcio-alluminio-silicio
e siliciuro di calcio. Dal complesso di tali lavori emerse,
soprattutto ad opera di Mechan e di Smalley, la possi-
bilita di ottenere ghise con basso tenore di carbonio
(fino a 3,2%), preparate al cubilotto con cariche con-
tenenti rilevanti quantitd di acciaio e tali che, dopo ino-
culazione con siliciuro di calcio, la loto struttura risul-
tava meno sensibile alle differenze di spessore e la
grafite si presentava notevolmente regolare e fine, cosl
da assicurare un buon miglioramento delle proprieta
meccaniche. Tali ghise, preparate con tecniche accurate
nelle diverse fasi del ciclo produttivo, ebbero poi note-
vole diffusione con il nome commerciale di ghise Mee-
hanite.

L’impiego del ferro-silicio come inoculante fu poi me-
glio definito con gli studi sviluppati verso la fine degli
anni 30 3 che condussero ad una vasta applicazione
del ferro-silicio al 75% di Si. Dopo la seconda guerra
mondiale furono compiuti ulteriori notevoli progressi,
sia per quanto riguarda le modalitd di esecuzione delle
inoculazioni che per quanto riguarda gli inoculanti. Co-
me si illustrerd in dettaglio pitt avanti, sono ora dispo-
nibili numerosi materiali, dotati di caratteristiche pat-
ticolari e di efficienza ben definite. Inoltre, anche per
le tecniche di impiego esistono oggi diverse alternative.

Materiali per inoculazione

Sono numetosissimi i materiali che possono esercita-
re una qualche azione inoculante. Quelli perd capaci di
una azione sufficientemente controllabile e riproduci-
bile, tale da permettere un impiego nelle produzioni in-
dustriali, sono raggruppabili in poche famiglie. Volendoli
classificare in base all'elemento principale al quale & af-
fidata la funzione inoculante, si osserva che tutti i ma-
teriali praticamente sfruttano il silicio od il carbonio.
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Come illustrato nel Capitolo I, questi sono appunto
i 2 elementi fondamentali che concorrono nel determi-
nare i meccanismi della grafitizzazione. In base a que-
sto principio, raggruppiamo quindi gli inoculanti nelle
seguenti famiglie:
A - Materiali a base carbonio.
B - Materiali a base silicio:
1 - leghe Fe-Si;
2 - leghe Fe-Si con piccoli tenori controllati di al-
tri elementi;
3 - leghe Fe-Si con tenori importanti di altri ele-
menti;

4 - siliciuro di calcio;
5 - altre leghe ad alto silicio.

Pud essere interessante infine un cenno ad altri ma-
teriali, non classificabili propriamente come inoculanti,
ma che possono tuttavia esercitare tale effetto, almeno
in certe circostanze, La serie dei possibili agenti & molto
vasta, e tale da far ipotizzare meccanismi diversi di ino-
culazione, di tipo esogeno sia omogeneo che etetogeneo.
Ecco 2 esempi.

La ghisa stessa, ridotta in trucioli od in limatura, pud
esercitare una sensibile inoculazione, sia per la ghisa
grigia * che per la ghisa sferoidale ®. Si tratta in questo
caso di introduzione di nuclei grafitici ed austenitici,
diluiti in una matrice solubile, gid pronti per innescare
il processo di solidificazione. Si avrebbe quindi, dopo
soluzione della matrice, una nucleazione omogenea eso-
gena.

In altri casi un’aggiunta eseguita in secchia con fina-
lita diversa dall’inoculazione pud anche determinare un
reale incremento di inoculazione. Per esempio, I'aggiun-
ta di ferro-manganese ©, fatta al fine di alzare la durezza
della matrice attraverso un aumento della quantitd di
perlite, pud causare in certe condizioni un effetto ino-
culante che si sovrappone a quello desiderato, per il
quale si & predisposta I'aggiunta di inoculanti propri.
Si tratterebbe qui di nucleazione eterogenea esogena (at-
traverso la formazione di nuclei di solfuro di manga-
nese), non priva di inconvenienti: pud derivarne infatti
un eccessivo aumento della densitd delle celle eutetti-
che e, conseguentemente, una maggiore tendenza al ri-
succhio.

Materiali a base carbonio

Pur nota da molti decenni, la capacita inoculante dei
materiali carboniosi presentd a lungo aspetti contraddit-
tori, chiariti solo recentemente 7.

L’efficacia inoculante di tali materiali dipende essen-
zialmente dalla loro natura crisallina e, inoltre, dalla loro
purezza e dalle condizioni della ghisa alla quale sono
aggiunti. In particolare, non hanno alcuna capacita ino-
culante quei prodotti carboniosi che, ottenuti con pro-
cessi termici da materiali ricchi di carbonio, rivelano
all’analisi microstrutturale (diffrattografia a raggi X)
di essere composti di piccole cristalliti (minori di 100
A) di ammassi paralleli di piani di atomi di carbonio
ordinati nel sistema esagonale (cristalliti con struttura
grafitica).

Invece i materiali, come la grafite naturale od otte-
nuta artificialmente, in cui le dimensioni delle cristal-
liti individuali sono maggiori (ordine di grandezza: mi-
gliaia di A), presentano una elevata capacita inoculante.
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Esistono infine materiali che potrebbero essere detti
parzialmente grafitici, in quanto possiedono una struttu-
ra cristallina di tipo intermedio tra le 2 classi citate:
la loro efficacia inoculante risulta anch’essa intermedia.

Per quanto riguarda linfluenza della purezza chimica
della grafite sulla sua azione inoculante, si sa che &
necessaria una elevata purezza (il contenuto totale di
impurezze deve essere inferiore all’19).

Sono inoltre state eseguite ricerche per determinare
Iinfluenza esercitata sull’azione inoculante della grafite
dalla presenza dello zolfo nella ghisa da trattare. E
emerso che una grafite di ottima capacitd inoculante, se
aggiunta in secchia ad una ghisa con § = 0,129, mo-
stra efficacia progressivamente minore se aggiunta allo
stesso tipo di ghisa, ma con concentrazioni di zolfo pilt
basse, fino a perderla totalmente a livelli di S = 0,02%
od inferiori. Si & anche accertato che tale perdita di
efficacia & determinata da una evanescenza accelerata
quando il tenore di S & molto basso (incidentalmente,
si tratta delle concentrazioni di S usuali per le ghise
sferoidali} e si & verificato che lefficacia pud essere
conservata se, ricortendo ad un metodo di inoculazione
dell’ultimo istante (come per esempio nella ghisa fluente
nel canale di colata o direttamente in forma), si elimina
il tempo intercorrente tra inoculazione e colata. La spie-
gazione di questo comportamento risiede probabilmente
nellinfluenza dello zolfo sulla velocita di soluzione dello
inoculante e, di conseguenza, sulla velocita di evane-
scenza dell'inoculante e nel suo contributo alla forma-
zione di nuclei eterogenei di grafitizzazione.

Materiali a base silicio

Come gia accennato, il silicio risulta impiegabile co-
me inoculante sotto forme diverse, alle quali corrispon-
dono comportamenti alquanto differenti. Prima di de-
scrivere in dettaglio le forme sotto le quali il silicio
trova reale impiego come inoculante industriale, & op-
portuno ricordare che & anche stato studiato il compor-
tamento del silicio puro. E risultato 7 che, aggiunto in
secchia ad una ghisa grigia con basso zolfo (minore di
0,019 ) o ad una ghisa sferoidale, il silicio non ha alcun
effetto inoculante, Per contro, se I'aggiunta & fatta nel
canale di colata, lefficacia inoculante & elevata quanto
con i pill potenti inoculanti.

11 silicio allo stato elementare non ha tuttavia trovato
applicazioni industriali, perché gli stessi o maggiori be-
nefici possono essere ottenuti pili convenientemente con
alcune sue leghe o composti.

Leghe ferro-silicio

Sono comunemente disponibili 3 leghe ferro-silicio
contenenti rispettivamente 45 <+ 50%, 75 + 80% e
85% di silicio. Dal diagramma di stato del sistema Fe-
Si (fig. 251) si rileva che tali leghe danno luogo, du-
rante la solidificazione, a cospicue segregazioni, con am-
pia possibilitd di forti disomogeneitd di analisi e di
caratteristiche da punto a punto. Al limite, in base al
diagramma di stato, si pud avere da zona a zona una
escursione nella concentrazione del silicio da 100% a
58%. Cid tuttavia non rappresenta di solito un incon-
veniente pratico (salvo nel caso dell'inoculazione in for-
ma, come si vedra pit avanti) ed & sufficiente consi-
derare analisi e proprieta medie.
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Fig. 251 - Diagramma di stato ferto-silicio.

Le temperature di fusione sono, approssimativamente, —— Quando la ghisa base ha un basso contenuto di zol-
1.300 °C per la lega al 45 + 50%, 1.320°C per la lega fo (per esempio minore di 0,019%) e l'aggiunta &
al 75% e 1.330°C per la lega all’85% di silicio. Tutte eseguita in secchia 7. I efficacia & invece normale se
sono dotate di facile solubilitd nella ghisa. La lega al Paggiunta & eseguita all’'ultimo momento (in canale
75% & quella pili largamente impiegata come inoculante. o addirittura in forma).

L’importanza assunta da questa lega trova ampio ri- _ Quando la lega & molto pura e, in particolare, con-
scontro nel gran numero di studi dedicati alla sua azione tiene troppo basse quantita di certi elementi capaci
11}9C}11ante. sono stati spesso osservati casi in cui il ferro- di azioni sinergiche, come calcio, alluminio.
silicio esercita una azione inoculante estremamente mo-
desta, insufficiente rispetto a quanto richiesto. Negli ul- Sono quindi state adottate in misura crescente le le-
timi anni & stato chiarito che cid accade in particolare ghe Fe-Si contenenti piccole quantita controllate di ele-
in 2 circostanze: menti utili.
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Leghe ferro-silicio con piccoli tenori controllati di altri

elementi i Ca = 2:2.5%

30 - dopo 1

Queste leghe presentano, dal punto di vista struttu- L,

rale, una notevole complessitd: dagli studi roentgenogra- - —-——=dopo 5
fici si sa che contengono cristalli di silicio, di siliciuro di 20

ferro FeSi;, di siliciuro di calcio CaSi; e di eutettici
vari, tra cui il CaSi»Si, che fonde a 980°C (eutettico
FeSi>-Si fonde invece a 1.208 °C). Gli inoculanti conte-
nenti calcio hanno pertanto una pilt rapida soluzione
nella ghisa e possono mettere pilt prontamente in liberta
i cristalli di silicio che saranno gli agenti diretti della
inoculazione.
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Profondits tempra mm.

Fortemente affermatisi nell’ultimo decennio, queste le-
ghe assicurano una buona efficienza di inoculazione anche 7 m
nel trattamento di ghise con basso tenore di zolfo. Alcu-
ne ricerche sistematiche hanno individuato le influenze |Fig. 252 - Influenza sulla tempra del tenore di Al nel Fe-Si 85%.
singole e combinate dovute alla presenza di piccole quan- Ghisa con carbonio equivalente = 3,500%.
tita di elementi diversi.

N

Per le leghe Fe-Si con circa 85% di silicio & risul-
tato ! che Defficacia & massima quando sono presenti
1+ 2% di alluminio e 2 + 3% di calcio. Nelle figg.
252-253 & illustrata I’azione combinata di questi 2 ele-
menti sull’inoculazione di una ghisa con C = 3,30%,
Si=1,93%, Mn = 0,85% e S = 0,008%. Per spie-
gare tale azione, & stata ipotizzata la formazione di cen-
tri di grafitizzazione costituiti da CaC, (il quale, pur
essendo di struttura cubica a corpo centrato, offre rag-
gruppamenti di atomi di C sui quali si pud avere una
disposizione ordinata di altri atomi di C in piani esa-
gonali).

mm.

L Al = 08+1 %

30\.‘ dOPO 1!
\ -=—==dopo &'

20 N

10—

Per le leghe Fe-Si al 75% di silicio, che sono quelle
pit largamente impiegate, & stato accertato, confrontan-
do 35 diverse combinazioni di concentrazioni di calcio
e di alluminio ¥ che Pefficacia inoculante, espressa in PN DU R N T U
termini di riduzione di tempra, & massima quando la 2 A 6 8
quantitd di silicio (introdotto con I'inoculante Fe-Si 75%
in una ghisa con C = 3,209, Si=195%, Mn =
0.70% e S = 0,10%) & 0,25% e la concentrazione del Y ca
calcio nella lega inoculante & 0,309 (fig. 254). Oltre
tale valore, gli incrementi nella quantitd di calcio non |Fig. 253 - Influenza sulla tempra del tenore di Ca nel FeSi 85%.
portano alcun ulteriore beneficio. Nella fig. 255 si vede Gy o ELiETe Gaiteitas = bk

che Paggiunta dell’alluminio non reca vantaggi addizio-

nali quando Pinoculante gia contiene almeno 0,35% di
calcio, ma contribuisce sensibilmente ad abbassare la tem-

N

pra se il calcio & assente o molto basso (inferiore a

Profondita tempra
/

0.019). Analoga & Pinfluenza del calcio e dell’allumi-
. e g eqe s . e Ghisa con C.E, = 3,90}
nio quando la quantita di silicio aggiunta con I'inocula- sl
zione & pitt bassa (0,15%). L’influenza del contenuto s aggivalo 0251
di calcio dellinoculante sulla nucleazione della grafite [ *[
(riferendosi alla stessa ghisa prima precisata) & bene |z [\
messa in evidenza, in termini di densitd di celle eutet- |§ X\
tiche, dal grafico di fig. 256. o # L\\:"o za
= 22— =
Leche ferro-silicio con tenori importanti di altri elementi § ol 00im
a
Come risultato di estese ricerche sulle proprietd ino- er
culanti di leghe contenenti elementi diversi, sono state Un
sviluppate numerose leghe caratterizzate da azioni spe- 4
cifiche che, alla validitd generica come inoculante, ag- ol
giungono qualche vantaggio in situazioni particolari. Ne 8 N NN TN O U I B O A
descriviamo alcune tra le pitt importanti e riportiamo os 1 15
nella tab. XX le composizioni di alcune leghe commer- k ca
ciali di pitt ampia diffusione. Fig. 254 - Effetto sulla tempra del tenore di Ca nel Fe-Si 75%.
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Fig. 255 - Effetto sulla tempra del tenore di Al nel Fe-Si 75%.
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Fig. 256 - Influenza del Ca aggiunto come inoculante nel Fe-Si sul
numero di celle eutettiche, secondo 2, -

Una lega sfrutta I'azione dello zitconio (5 = 7%) in
associazione con silicio (60 <+ 65% ) e manganese (5 =+
7% ). Questa lega ha una notevole capacitd di combat-
tere la formazione di carburi negli spessori sottili, pur
evitando grossolana grafitizzazione nelle zone massic-
ce. Il suo effetto inoculante & illustrato in fig. 257.

Linfluenza esercitata dallo stronzio sulla grafitizza-
zione & stata sfruttata in una lega in cui esso & asso-
ciato, nella misura dello 0,6 + 1%, al silicio (75%,
resto ferro). La fig. 257 descrive il comportamento di
questa lega, secondo le indagini di °, in confronto con
il Fe-Si 75% normale e con la lega allo zirconio sopra
citata. I1 confronto & riferito in funzione della quantita
di Si aggiunta come inoculante ad una ghisa con C =

3,30% e Si=2,0%.

Altre leghe, indicate in tab. XX, sfruttano 'azione
del calcio, gid accennata prima, associandolo con il ba-
rio (fig. 258) ed eventualmente anche con il mangane-
se od il carbonio (sotto forma di grafite). Con I'aggiunta
del bario, secondo diversi ricercatori 1 e ! si ottiene
una pit prolungata resistenza all’evanescenza dell’inocu-
lazione (fig. 259). Il carbonio grafitico fornisce germi
di grafitizzazione (una lega ne contiene addirittura 35 +
409%) ed il manganese (tra 5 € 12%) sembra che con-
tribuisca a determinare una fine ed uniforme struttura
di celle eutettiche.

Altre leghe, sviluppate inizialmente come forti disos-
sidanti per acciaieria, hanno dimostrato anche una spic-
cata efficacia come inoculanti per ghisa grigia: in tab. XX
ne sono citati 2, La prima, contenente 6% di calcio e
10% di titanio associati a 509 di silicio, affida al calcio
la sua azione disossidante (che dovrebbe neutralizzare
gli inconvenienti causati dall’impiego in carica di rottami
di acciaio o boccami ossidati) mentre il titanio dovreb-
be ridurre la tendenza a formazione di punti di spillo
perché si combinerebbe con I'azoto formando nitruri.
La seconda lega, contenente 10% di cerio e 10 + 15%
di terre rare associati al 36 <+ 40% di silicio, ha un
forte potere disossidante, unito ad una azione grafitiz-
zante molto energica del cerio. Come indicato in fig. 260,
la percentuale di cerio da aggiungere & molto bassa (va-
lore ottimo 0,019 ) e si deve evitare con cura di supe-
rare 0,015%, specialmente se lo zolfo & basso, altrimenti
il cerio inverte la sua azione e diventa carburigeno 7.

Tabella XX - Leghe inoculanti speciali per ghisa grigia.

D L Composizione %
enommaglone

commetciale Si Ca Al Mn Altri elementi
SMZ . . 60 + 65 0,6 + 09 0,75 + 1,25 5+7 Ba06+09 —Zr5=+7
Superseed 75 < 0,10 < 0,50 St 06+ 1
Inobar 60 = 65 1 1,20 C <010 —Ba9=+11
Inosil . 75 + 80 3+5 1,3+ 17 Cl=2
Inoculoy 63 60 + 65 1,5+2 1+15 9+12 Ba 46
Inocard . 35 + 40 < 0,50 C35+40—Bas5+6
Graphidox . 50 6 1 Ti 10
CSF 10 . 36 = 40 Ce 9 + 11 — Terre rare 12 + 15

(e
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Fig. 258 - Effetto del Ba sull’azione inoculante del Fe-Si su ghise con
diversi valori di carbonio equivalente, secondo U,

Fig. 259 - Effetto del Ba sull’evanescenza dell’azione inoculante del
Fe-Si, su una ghisa con carbonio equivalente uguale 3,84%,
secondo
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Fig. 260 - Effetto di aggiunte crescenti di Ce (nel Fe-Si) sulla ten-
denza alla tempra, secondo 7.

Siliciuro di calcio

Ben noto e largamente impiegato in fonderia fin dagli
anni 30, il cosiddetto siliciuro di calcio & una lega ter-
naria ferro-silicio-calcio, contenente circa 309 di calcio
e 60 + 65% di silicio. L’azione disossidante del calcio
risulta favorevolmente associata all’azione inoculante del
silicio. L’effetto grafitizzante & molto marcato, anche
su ghise contenenti molto zolfo ed in certe circostanze
& considerato nettamente pitt forte di quello esercitato

dal Fe-Si 75%.

11 siliciuro di calcio pud essere impiegato come inocu-
lante unico, ma & spesso usato congiuntamente ad altri
materiali inoculanti, per esempio con grafite e con fer-

ro-silicio.
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Altre leghe ad alto silicio

Oltre alle leghe fin qui ricordate, che hanno incon-
trato applicazione industriale di rilevante entitd, molte
altre leghe sono state proposte e sperimentate con risul-
tati interessanti per particolari aspetti, non escluso, in
certi casi, anche un miglioramento delle proprieta della
matrice. Alcune di esse hanno un certo contenuto di fer-
ro, altre ne sono prive. Ne ricordiamo alcune composi-
zioni:

— Si 20 + 25%; Ti 20 + 25%

— Si 50%; Zr 35 <+ 40%

— Si 50%; Mn 20 + 25%

— Si 30%; Ni 70%

— Si 28%; Ca 14%; Al 3%; Sn 5%; Cu 50% (ele-
mento vettore)

— Si 21%; Ca 11%:; Sn 5%; Ba 3%; Cu 60% (ele-
mento vettore)




Esecuzione delle inoculazioni

Le inoculazioni possono essere eseguite in pratica in
modi molto diversi. Prima di descrivere le modalitd pra-
tiche dell’operazione, ciog il come dell’inoculazione, con-
viene ricordare gli altri elementi importanti che il fon-
ditore deve decidere, e ciogé quale e quanto inoculante
egli deve aggiungere.

Per quanto riguarda la scelta del tipo di inoculante,
rimandiamo alle notizie riferite nel Capitolo I.

Per quanto riguarda la quantitd di inoculante richie-
sta, devono essere tenuti presenti 2 ordini di conside-
razioni: predisposizione alla nucleazione della ghisa e
caratteristiche specifiche dei getti da colaré. La predi-
sposizione alla nucleazione, come gia illustrato nel Ca-
pitolo I, dipende da molti fattori complessi, come il tipo
di carica metallica di partenza, il sistema fusorio impie-
gato, gli eventuali surriscaldamenti del liquido, la tem-
peratura e la durata del mantenimento in forno di at-
tesa. Pud quindi accadere che una ghisa destinata ad
una cetta produzione presenti variazioni anche notevoli
di predisposizione alla nucleazione, anche in archi di
tempo abbastanza brevi (per esempio mezz’ora).

11 secondo criterio per la determinazione della quan-
titd di inoculante & riferito alle caratteristiche richieste
per i prodotti finali. E ovvia la differenza tra la richie-
sta di inoculazione di getti massicci e di getti sottili,
o destinati a subire molta lavorazione meccanica, o sog-
getti in funzionamento a sollecitazioni elevate od a fe-
nomeni di usura. In base a questi tipi di esigenze si
desidera realizzare una certa forma e distribuzione della
grafite ed una certa struttura della matrice, e si sceglie
quindi la quantitd (oltre che la qualitd) di inoculante
da aggiungere.

In conclusione, all’atto pratico si deve verificare qua-
le & lo stato di predisposizione alla nucleazione della
ghisa che & pronta per inoltro alla colata e si determina
quindi, in base alle considerazioni citate, la quantitd di
inoculante da aggiungere. Per la verifica della predispo-
sizione alla nucleazione si usa prelevare un campione
della ghisa e colare una provetta di tempra. Altre pro-
vette identiche, colate con campioni prelevati successi-
vamente all’inoculazione, dopo tempi opportuni (per
esempio in corrispondenza dell’inizio e della fine della
colata della ghisa contenuta nella secchia), serviranno
a verificare se ’aggiunta ha realmente conseguito i ri-
sultati voluti,

A titolo puramente indicativo in tab. XXI sono ripor-
tati alcuni dati relativi alle percentuali di inoculante
usate in casi specifici.

Per Pesecuzione materiale della inoculazione, la pra-
tica pit semplice e pitt comune & quella dell’aggiunta ma-

Tabella XXI - Esempi tipici di inoculazioni di getti vari.

Descrizione ggf'fgi:l:e Fe-S(iy75 % P;Sf:)g)?
% ° %
Blocco cilindri autovettura 0,18 0,18 0,02
Blocco cilindri autovettura 0,09 0,09 —
Blocco cilindri autovettura — — 0,08
Blocco cilindri autocarro 0,045 0,072 0,02
Supporto cuscinetto 0,20 0,45 —_

nuale dell’inoculante alla secchia. Il momento preferito
per laggiunta & durante la spillata, quando la secchia
¢ gia riempita di ghisa per circa il 10 = 209%. Cid allo
scopo di sfruttare i moti turbolenti del liquido per una
migliore distribuzione ed una pitt uniforme dissoluzione
dell’inoculante nella ghisa. Se laggiunta fosse eseguita
sul fondo della secchia vuota, si potrebbe temere che
parte della ferrolega stenti ad entrare prontamente in
soluzione.

Quando il ciclo di produzione lo rende conveniente,
le dosi di inoculante possono essere preconfezionate in
pacchetti o bustine contenenti quantitd standardizzate.
Cid semplifica il lavoro degli addetti all’inoculazione
e riduce la possibilitd di errori. Per agevolare ancora la
operazione sono stati anche sviluppati sistemi di aggiun-
ta meccanica, con o senza dosatore automatico. Alcuni
sistemi eseguono I’aggiunta con lancio pneumatico dello
inoculante, con possibilitd di regolazione della portata
(g/sec di inoculante aggiunto).

In qualche caso l'erogatore & un semplice dispositivo
vibratore che regola la caduta dell’inoculante da una
opportuna tramoggia. Questi dispositivi a portata re-
golabile si prestano, in particolare, per realizzare la cosid-
detta inoculazione filante, che consiste nell’aggiunta con-
tinua dell’inoculante alla ghisa fluente nel canale tra
forno e secchia durante la spillata. Questo procedimento
assicura una soluzione molto pilt regolare che con I'ag-
giunta in secchia.

Un sistema di inoculazione filante che ha trovato una
certa applicazione, e che pud essere applicato per lino-
culazione sia della ghisa grigia che di quella sferoidale,
¢ quello detto Instantaneous Ladle Inoculation 2. Esso
consiste nell'uso di un semplice dispositivo (fig. 261)
che, applicato al becco di una secchia, mantiene una
bacchetta di inoculante appoggiata al centro del passag-
gio della ghisa durante il versamento. La bacchetta &
costituita da un aggregato di inoculante (per esempio
Fe-Si 75%) ridotto in fine granulometria e mantenuto
in forma di bacchetta (a sezione tonda o rettangolare)
grazie all’aggiunta di una opportuna quantitd di meta-
silicato sodico Naz-SiOs. La ghisa, che fluisce nel becco
della siviera, scioglie progressivamente I'inoculante e, se
si stabilisce un cotretto equilibrio tra la velocita di so-
luzione dell’inoculante, la portata della ghisa e la sua
temperatura, si pud ottenere un effetto molto potente,
che ha origine sia dalla buona uniformita di dispersione
dell’inoculante nella ghisa, sia soprattutto dal fatto che

Fig. 261 - Principio dell’inoculazione col metodo « Instantaneous Ladle
Inoculation ».
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lintervallo di tempo tra il momento dell’ingresso in so-
luzione dell’inoculante e quello della solidificazione &
pitt breve di quanto accade quando si inocula in secchia.

Lo stesso principio di ricercare la massima efficacia
nell’inoculante attraverso la riduzione massima dell'in-
tervallo di tempo tra soluzione e solidificazione sta alla
base di altri metodi di inoculazione, che individuano ad-
dirittura all’interno della forma il sito favorevole per
Iaggiunta. Dopo molte sperimentazioni si giunse ad una
limitata applicazione industriale dell’inoculazione in for-
ma, eseguita a titolo supplementare e non esclusivo po-
nendo ferro-silicio in pezzi nell’imbocco di colata o,
macinato in fine granulometria, al fondo della discesa
di colata od in un canale a monte degli attacchi di colata.
Sono reperibili nella letteratura dell’ultimo decennio re-
soconti di esperienze diverse, che portano a conclusioni
non sempre concordi sull’utilizzabilita industriale del me-
todo, pur riconoscendosi spesso che il metodo consente
talvolta inoculazioni potentissime. Gli inconvenienti, che
talvolta insorgono con tali pratiche e che ne rendono
problematica 'adozione come inoculazione unica, con-
sistono nella difficoltd di ottenere una uniforme solu-
zione nel liquido fluente e nella possibilita di trascina-
mento di granelli di ferrolega inoculante non comnleta-
mente disciolti fino all’interno del getto. Tra le soluzio-
ni pill notevoli proposte per superare questi inconve-
nienti si pud ricordare Iinserimento di un blocco di
Fe.Si (o di altra lega complessa) in un’apposita cavita
nel sistema di alimentazione, ponendo tale blocco tra
2 filtri ceramici ®. In questo modo si evita Pinclusione
di sranelli nel getto, ma resta irregolare la soluzione del-
1a lesa. Ouesto secondo problema trova invece soddisfa-
cente soluzione con Dinoculazione esclnsivamente den-
tro Ja forma secondo il processo in mold *.

Questo consiste nel porre la lega, sotto forma gra-
nulare, in una apposita camera avente una forma che
mantiene praticamente costante, durante Ja colata, la
velocitd di soluzione. a condizione che la portata della
ohisa sia costante. Tale condizione pud essere ottenuta
con una semplice strozzatura a valle del sistema. Come
si vede in fig. 262, la cavitd che contiene la lega ha una
sezione orizzontale praticamente uguale a tutte le pro-
fondita, al fine di offrire alla ghisa un’area esposta di
lega sempre costante durante la colata. Per un dato tipo
di lega la velocita di soluzione dipende dal dimensiona-
mento delle camere in rapporto ad altri parametri della
colata. Infatti la concentrazione della lega disciolta nella
unita di tempo & direttamente proporzionale all’area del-
la lega esposta al flusso di ghisa ed & inversamente pro-
porzionale alla velocitd con cui la ghisa fluisce. Questo

]
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Fig. 262 - Principio del metodo di inoculazione in forma « Inmold ».

Industria Fusoria 4/2012

(o)

rende possibile utilizzare il rapporto tra portata del
flusso della ghisa ed area della camera della lega (il co-
siddetto fattore di soluzione) come un’indicazione quan-
titativa della capacitd di un sistema di mettere in solu-
zione la lega in misura maggiore o minore.

E interessante osservare che in questo processo il fat-
tore di soluzione & indipendente dal peso del getto. Que-
st’ultimo parametro determina invece la quantitd totale
di lega necessaria e richiede quindi solo 'adeguamento
della dimensione verticale della camera della lega, fer-
me restando le dimensioni orizzontali.

Questo processo di inoculazione sembra caratterizzato
da una migliore possibilita di controllare la dissoluzione
della lega e quindi la sua efficacia. In pratica la quan-
titd di lega necessaria & circa la metd od un terzo di
quanto richiesto per ottenere risultati soddisfacenti, usan-
do le consuete procedure di aggiunta in secchia, ma il
risultato qualitativo & generalmente superiore. Per con-
tro sussiste il pericolo di inclusioni nel getto, che im-
pone di adottare particolari avvertenze nel disegno del
sistema di alimentazione (per esempio inserimento di
trappole dinamiche tra camera della lega ed attacchi di
colata). Va ancora ricordato che questo metodo com-
porta, tra Paltro, I'adozione di nuovi criteri per la scel-
ta della lega inoculante, come sard precisato pill avanti.
E inoltre chiaro che la sistemazione della camera della
lega e dei suoi accessori comporta un impegno di spazio
non sempre ammissibile sul modello. Ciononostante I'in-
teresse del processo di inoculazione esclusivamente in
forma & molto alto, non solo per la superioritd qualita-
tiva, ma anche perché, rendendo Pinoculazione libera dal-
I'evanescenza, questo processo & l'unico che consenta di
prospettare una automazione integrale del ciclo di cola-
ta. con forni di attesa direttamente sulla linea di colata.
Nelle figg. 263-264 sono illustrati 2 esempi di grap-
voli in regolare produzione di grande serie con inocu-
lazione esclusivamente in forma.

Valutazione dell’effetto inoculante

Come gi3 accennato, lo scopo finale dell’inoculazione
# di conseguite un miglioramento nelle caratteristiche
microstrutturali del getto, che si manifesta nelle pro-
prietd tensili, tenacitd, durezza, uniformiti e lavorabilita.
La valutazione dell’efficacia dell’inoculazione (effetto
complessivo delle proprietd dell’inoculante e delle moda-
lita scelte per la sua aggiunta) deve quindi essere veri-
ficabile sulle proprietd finali del getto. in termini di ca-
ratteristiche meccaniche e di lavorabilita.

Tali verifiche richiedono la preparazione di idonee
provette e esecuzione di prove di un certo costo, il
cui risultato pud essere conosciuto in ritardo rispetto
a quanto opportuno. E invece importante per il fon-
ditore poter accertare con la massima raniditd e con
poca spesa Defficacia della pratica di inoculazione adot-
tata. Si fa vertanto ricorso a valutazioni raoide. prele-
vando. dono inoculazione, campioni di liauido e colan-
do anvosite provette di tempra. Il tipo di provetta di
tempra pit comunemente usato & avello con forma
A7 cuneo (i eui dettagli seometrici e di impiego saranno
illnstrati nel prossimo Volume). Su aquesta provetta
vna efficace inoculazione & indicata da una ridotta esten-
sione della zona cementitica (osservata sulla frattura per-
pendicolare allo spigolo sottile). L’estensione di amesta
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L'importanza della metallurgia
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Ventesima parte

Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-

se in tre capitoli:

* Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
rale.

-
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Fig. 265 - Schema di grappolo prova per la valutazione degli inocu-
lanti in forma.

Riteniamo comunque utile per il fonditore passare
brevemente in rassegna alcuni elementi caratteristici
ai quali egli potrd attribuire importanza diversa a
seconda dei casi.

Caratteristiche chimico-fisiche

N

L’analisi chimica & evidentemente il fattore pit im-
portante da considerare. I fornitori di leghe fornisco-
no in genere certificati di analisi attestanti la composi-
zione e dichiarano Ilintervallo ammissibile di concen-
trazione degli elementi significativi. Sfortunatamente la
verifica dell’analisi chimica & molto spesso al di fuori
delle possibilita tecniche dei fonditori, il che induce a
compiere essenzialmente verifiche pratiche di efficienza
nell’impiego. In merito all’analisi chimica va ricordato
che la semplice conformitd dell’analisi ai valoti dichia-
rati non & sufficiente a garantire un buon funzionamento
della lega: esiste infatti la possibilita che qualcuno degli
elementi significativi, anche se presenti in giusta quan-
titd, sia in parte ossidato e quindi non attivo (questo
& particolarmente frequente per le frazioni di granulo-
metria fine). E infine opportuno tenere presente che
certi inoculanti non sono semplicemente leghe, ma ri-
sultano dalla miscelazione di leghe diverse. In questi
casi & bene verificare che la uniformitd di miscelazione

(e

sia spinta fino ad un grado sufficiente (per le inocula-
zioni in forma & necessaria una uniformita fino a livello
di campioni di circa 10 g).

Un’altra importante caratteristica & lo stato di sud-
divisione dell’inoculante, determinato con la setacciatu-
ra su idonei vagli, ed & espressa con gli istogrammi di
distribuzione granulometrica. La distribuzione ideale va-
ria secondo i casi: per le inoculazioni in secchia & gene-
ralmente preferito un intervallo di distribuzione tra 5
e 25 mm, mentre per le inoculazioni in forma si pre-
feriscono dimensioni medie minori, per esempio da 0,5
a 5 mm. In ogni caso la quantitd di fini, con dimensioni
minori di 0,5 mm, deve essere minima.

Caratteristiche di impiego

La carenza di una metodologia valida ed accettata per
la valutazione delle caratteristiche degli inoculanti ob-
bliga spesso il fonditore a tentare una valutazione del
prodotto attraverso una prova di impiego pratico. E evi-
dente che in tal modo il risultato potrd essere influen-
zato dalle particolari condizioni di impiego scelte dal
fonditore, le quali talvolta non sono quelle ottimali per
il buon funzionamento dell'inoculante. D’altra parte il
fonditore & essenzialmente interessato alla verifica delle
prestazioni dell’inoculante precisamente nelle condizioni
di impiego per i usuali. Durante tali prove pratiche
si cerca di mettere in evidenza le seguenti caratteristiche:

— capacita di riduzione tempra;
— resistenza all’evanescenza;
— prontezza di soluzione;

— produzione di scorie (sia dovute ad impurezze che
dovute a reazione);

— galleggiabilita;
— effetto sulla microstruttura (grafite e matrice);
— effetto sulla durezza e sulla lavorabilita.

Altri requisiti

Va infine ricordato che anche alcune altre caratteri-
stiche possono assumere rilevante importanza in pra-
tica. In particolare, un inoculante pud avere sfavorevoli
caratteristiche di stoccaggio se & troppo sensibile all’os-
sidazione (per esempio per eccesso di fini) od all'umi-
ditd (per esempio il siliciuro di calcio); in questi casi
si deve esigere un imballaggio adeguato.

A queste considerazioni vanno poi aggiunte quelle,
valide in generale per tutti i materiali, relative all’ap-
provvigionabilitd, alla costanza di qualitd garantibile dai
fornitori ed agli aspetti economici (relazione costo-ren-
dimento-qualitd).

Appendice - Effetti pratici di surriscaldo, attesa,
temperatura di colata e loro controlio

Nel Capitolo I, quando si & parlato della solidificazio-
ne, si & visto come essa sia fondamentalmente condi-
zionata dal grado di nucleazione del liquido. La struttura
equiassica delle dendriti primarie e la solidificazione gri-
gia dell’eutettico sono favorite da un buon grado di
nucleazione.
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Fig. 266 - Variazione notata nella resistenza a trazione e nella durezza, nell’arco di un anno, per una ghisa grigia destinata ad

impieghi meccanici (G25) .

Esaminando i fattori metallurgici che condizionano
il grado di nucleazione primaria ed eutettica, abbiamo
visto come la temperatura di surriscaldo ed il tempo
di attesa esplichino una rimarchevole azione specifica
sul grado di nucleazione del liquido.

Entrambi i fattori, al loro aumentare, danneggiano
il grado di nucleazione della ghisa liquida. Nella sopra-
citata sede abbiamo anche accennato ai meccanismi con
i quali surriscaldo ed attesa danneggino il grado di nu-
cleazione.

Negli ultimi anni & in aumento il numero di fondi-
tori che, desiderosi di produrre ghise pilt facilmente
controllabili in analisi, stanno passando dal cubilotto al
forno ad induzione. E noto che con questo tipo di forno
¢ piu facile pervenire ad elevate temperature di sur-
riscaldo.

Per evitare la spiacevole sorpresa di dover constatare
che & pitr difficile ottenere qualita costante ed eliminare
certi difetti (punti duri, cavitd, cricche) con il forno
ad induzione, piuttosto che con il cubilotto, in questa
Appendice tratteremo sul come individuare e controllare
gli effetti dannosi dovuti al raggiungimento di elevate
temperature,

Controllati in maniera corretta i materiali di carica,
la durata della fusione, linoculazione, la temperatura
di colata, l'analisi chimica, le velocita di raffreddamento
nella forma e le caratteristiche geometriche del grap-
polo, qualora si notassero anomalie nelle proprietd dei
getti, sard bene prendere in considerazione la tempe-
ratura di surriscaldo, la temperatura di colata ed il tem-
po di attesa.

In fig. 266 & riportato, attraverso l’esame condotto
durante Parco di un anno della produzione di una fon-
deria di getti meccanici *, il variare della resistenza a
trazione e della durezza Brinell con le relative distri-
buzioni percentuali. In quella fonderia non si effettuava
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il controllo del tempo di attesa né quello del surri-
scaldo ed & facile vedere come, per uno stesso tipo di
ghisa e di provetta (diametro 30 mm}, in un anno la
resistenza a trazione sia potuta oscillare da 20 a 36
kg/mm? e la durezza da 160 a 260 HB.

Se si fosse controllato, ad esempio, il tempo di attesa
ed il surriscaldo, ci si sarebbe accorti che I'analisi del
carbonio variava in loro funzione, come indicato dal
grafico di fig. 267.
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Fig. 267 - Variazione del contenuto di carbonio in funzione della tem-
peratura di surriscaldo (A). Variazione della temperatura di
liquidus dell’austenite in funzione del tempo di attesa a
tre temperature diverse (B) *,
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Fig. 268 - Relazione esistente tra contenuto di carbonio
e resistenza a trazione nelle ghise grigie in
esame P,

La resistenza a trazione & a sua volta collegata al te-
nore di carbonio dalla relazione riportata nel diagram-
ma di fig. 268, relativo sempre alla produzione di quella
fonderia.

Vediamo quindi in dettaglio come agiscono tempo di
attesa e sutriscaldo. Occorre ricordare che I'aumento di
temperatura agisce essenzialmente sul senso della rea-
zione:

SiO«(s) + 2C = Si + 2CO(g) [20]

L’andamento di questa reazione pud essere rilevato
dal diagramma di fig. 269, nel quale sono riportate le
sue isoterme di equilibrio. Il diagramma serve a cono-

scete se la reazione [20] procede verso destra (ossi-
dazione ed abbassamento del tenore di carbonio) o ver-
so sinistra (ossidazione ed abbassamento del tenore di
silicio), per una data temperatura e concentrazione della
ghisa. Le cutve indicano, alle diverse temperature, le
composizioni di equilibrio di Si e C (composizioni per
le quali la reazione non procede né a destra né a sini-
stra, & all’equilibrio).
Il modo di impiego del grafico & il seguente:

a — Si fissa sul grafico il punto che indica la composi-
zione della ghisa in esame (esempio 3% C, 2% Si).
b — Il punto cosi fissato (quadratino nero) deve:

— diminuire il suo contenuto in silicio (si ossi-
da, reazione [20] che procede verso sinistra)
nel caso la ghisa si trovi a temperature le cui
curve siano pilt in basso del punto preso in
esame (in questo caso cutve a temperature pit
basse di 1.420°C);
diminuire il suo tenore in carbonio (adesso si
ossida questo elemento, la reazione procede ver-
so destra) nel caso la ghisa si trovi a tempe-
rature pit alte del punto preso in esame (in
questo caso cutve a temperature piu alte di
1.440°C).

Abbassando i tenori di carbonio od aumentando quel-
li del silicio, la temperatura di inversione si sposta a
valori sempre pili alti. Ad esempio, con il 3% Si e
2,25% C, la temperatura di inversione & a 1.480 °C.

Per studiare gli effetti del surriscaldo e del tempo
di attesa, esaminiamo 3 diversi modi di far variare la
temperatura del forno per la durata comune di 12 h.
Di ora in ora esamineremo le proprietd in esame:
— Fusione 1 - variazione entro 1.350 °C e 1.400 °C.

— Fusione II - surriscaldamento da 1.350°C a 1.520
°C.

— Fusione III - sutriscaldamento da 1.350°C a 1.520
°C e ritorno a 1.350°C.
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Fig. 269 - Isoterme di equilibrio della riduzione della silice con il carbonio sciolto nel ferro.
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attesa

L’andamento su elencato delle temperature di surri-
scaldo, in funzione del tempo di attesa, & riportato nella
sezione A di fig. 270.

Nella sezione B, sempre ai tempi di attesa ed alle
temperature di surriscaldo indicate dalla sezione A, &
riportato I'andamento della profonditd di tempra (la
curva B & relativa all’altezza della zona bianca, la curva
T a quella della zona trotata).

Nella sezione C & riportata la tempra relativa al va-
lore che si aveva al tempo zeto (tempra relativa = 1).
Nella sezione D si ha 'andamento del conteggio del nu-
mero di celle eutettiche. Nella sezione E quello del car-
bonio equivalente.

Da questa serie di diagrammi si possono tratre le se-
guenti conclusioni:

— 11 surriscaldo ed il tempo di attesa ptovocano effet-
ti dannosi solo se si supera la temperatura di in-
versione. Il raggiungimento della temperatura di in-
versione si nota in pratica dall’eliminazione sul oelo
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perature inferiori a quelle di inversione (Fusione
III) pud tipristinare leggermente le condizioni di
nucleazione.

— Nel caso di ghise iperpure, dotate di un elevato po-

tenziale di grafitizzazione e prive di veleni di cre-
scita dell’austenite, il surriscaldo consente il passag-
gio dalla forma lamellare alla forma fibrosa della
grafite, con miglioramento delle caratteristiche mec-
caniche,

Elencati quali possono essere i danni dovuti al sur-
riscaldo ed al tempo di attesa, vediamo come si pud
ovviare ad essi.

Come si & potuto notare dall’andamento della Fu-
sione III, il ritorno dopo surtiscaldo a temperature in-
feriori a quella di inversione ripristina parzialmente le
condizioni iniziali del liquido. Per ovviare completamen-
te all’effetto del surriscaldo occorre, a questo punto,
ripristinare i valori di analisi in C e Si, operando cosi
al contempo anche una specie di rinucleazione.

Occorre tener presente che una certa pulizia del ba-
gno, superando la temperatura di inversione, & auspica-
bile per eliminare le inclusioni esogene da scoria tra-
scinata. Una volta operata la pulizia del bagno, si scen-
derd nuovamente di qualche grado (a causa delle iner-
zie cinetiche il bagno non si ricopre immediatamente
di scoria), si effettua I’analisi del carbonio e quella del
carbonio equivalente che consentono la correzione dei
tenori di C e Si. Effettuate le correzioni ed assicuratisi
del Joro assorbimento da parte del bagno, si fa l'ul-
timo controllo del CE e si cola.

La temperatura di colata agisce nei seguenti modi:
quanto pit & alta e tanto pil lento & il raffreddamento
in forma e quindi meno favorito il sottoraffreddamento,
al tempo stesso perd elevate temperature di colata signi-
ficano anche elevati surriscaldamenti e notevole distru-

zione di germi con conseguente sottoraffreddamento.

Occorre quindi trovare un compromesso che dia un
buon grado di nucleazione ed un raffreddamento in for-
ma non troppo veloce.

Se si hanno dubbi circa la necessita o meno di una
inoculazione, si colera una provetta di tempra, la quale
dard i ragguagli utili circa il rapporto esistente tra tem-
prabilitd primaria della ghisa elaborata e lo spessore dei
getti.




| TRATTAMENTI TERMICI

Premessa

I trattamenti termici sono definiti come una succes-
sione di operazioni di riscaldamento, di permanenza in
temperatura e di raffreddamento, applicati ad un me-
tallo o ad una lega solida per conferire loro determi-
nate proprietd. I trattamenti termici, se eseguiti corret-
tamente e se applicati al tipo di ghisa pill adatto, ne
allargano il campo di applicazione, migliorando le ca-
ratteristiche fisiche e meccaniche.

La reazione delle ghise ai trattamenti termici & solo
in parte paragonabile a quella degli acciai, a causa della
differenza strutturale fondamentale tra i 2 materiali co-
stituita dalle lamelle di grafite presenti nella struttura
delle prime. Esse assumono, infatti, un ruolo di prima-
ria importanza come centri di diffusione o di attrazione
del carbonio nei processi che caratterizzano le trasfor-
mazioni strutturali operate dai trattamenti termici delle
ghise.

I trattamenti termici delle ghise grigie lamellari e
sferoidali si possono classificare come segue: ricottura
di distensione; ricottura di addolcimento; normalizza-
zione; tempra e rinvenimento (bonifica); trattamenti
termici isotermici; trattamenti termici speciali; tratta-
menti termici superficiali.

Ricottura di distensione

Se si escludono le cause accidentali, come urti e colpi
per manipolazione troppo brutale dei getti durante le
diverse operazioni di pulitura, sistemazione o trasporto,
le variazioni di temperatura si devono considerare come
causa principale di scarto dei getti di ghisa per crepe
od incrinature. Esse provocano nei getti delle sollecita-
zioni i cui residui permangono anche quando cessano
le cause che le hanno prodotte. Sebbene si tratti di
sollecitazioni tanto di tensione che di compressione, es-
se sono comunemente definite come tensioni interne.

Le variazioni di temperatura, causa di tensioni in-
terne nei getti, sono principalmente dovute a:

— raffreddamento dalla temperatura di solidificazione
a quella ambiente;

— lavorazione meccanica, in patticolare la rettifica di
sgrossatura, che aumenta in misura sensibile la tem-
peratura degli strati corticali rispetto alle zone pid
interne;

— trattamenti termici con operazioni di riscaldo, raf-
freddamento o tempra con variazioni di temperatura
troppo brusche;

— saldature;

— condizioni di impiego particolarmente gravose, a tem-
peratura superiore alla normale.” ~

Durante il raffreddamento in forma, le tensioni re-
sidue si sviluppano quando le parti pitt calde dei getti
hanno raggiunto una temperatura compresa all’incirca
tra 750 e 450°C. In tale intervallo di temperatura i
getti di ghisa sono suscettibili di deformazioni plastiche
tali da compensare le differenze di ritiro tra le diverse
loro parti. A temperatura inferiore a 450°C, per la
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rapida diminuzione della plasticita, il metallo diventa
meno cedevole ed intetvengono le proprieta elastiche
rappresentate dal limite elastico e dal modulo di ela-
sticita, il cul valore fornisce una misura quantitativa del-
la rigidita della ghisa. Le sollecitazioni, che permangono
nei getti, sono il residuo delle forze elastiche che si
sviluppano nelle parti pitt massicce e quindi piti calde
per contrastate il ritiro delle parti pitt sottili e pitr
fredde. A temperatura ambiente si stabilisce una con-
dizione di equilibrio elastico tra parti in tensione e parti
in compressione. Tra queste zone se ne creano altre
neutre, esenti da forze di ogni genere. Si tratta, tut-
tavia, di un equilibrio interno del tutto precario. In-
fatti, durante la lavorazione di sgrossatura, con la parte
di metallo asportata, sono eliminate anche le tensioni
presenti in essa e, conseguentemente, liberate le ten-
sioni antagoniste. L’intensitd di queste ultime pud es-
sere tale da determinare la deformazione dei getti.

Le tensioni intetne, che si sviluppano durante il raf-
freddamento in forma, possono essere tanto intense da
provocare lo svirgolamento dei getti gia prima della
sterratura. Se la forma dei getti & tale da impedirne
la deformazione, & favorita la concentrazione di tensioni
interne la cui intensitd pud superare il carico di rottura
del metallo e causare quindi la rottura dei getti stessi
gia nella forma od all’atto della distaffatura.

I getti di forma complessa e con notevoli e brusche
variazioni di spessote sono soggetti a tensioni interne
rilevanti a causa dei forti squilibri di temperatura (raf-
freddamento anisotermico) tra le parti a diverso spessore.

Influisce sull’intensitd delle tensioni interne anche
la composizione chimica della ghisa che, con la velocitd
di raffreddamento, ha una influenza predominante sulla
quantita di grafite, oltre che sulla natura della matrice
metallica. Ambedue questi fattori agiscono direttamente
sull’entitd del ritiro. La composizione chimica delle ghi-
se grigie non legate, con caratteristiche meccaniche pit
elevate, & caratterizzata da bassi tenori di carbonio e di
silicio e la loro struttura & costituita da una matrice me-
tallica di petlite molto serrata, nella quale sono disperse
fini lamelle di grafite in quantitd molto ridotta.

Queste ghise hanno un ritiro maggiore rispetto a quel-
le con tenori di carbonio e di silicio pit elevati e quindi
con grafite in quantitd maggiore. La quantitd di grafite
influisce anche sulle caratteristiche elastiche della ghi-
sa, in quanto ad una riduzione della quantita di grafite,
corrisponde un aumento del modulo elastico e, conse-
guentemente, a paritd di deformazione per ritiro, un
incremento dell’intensitd delle tensioni residue. Il gra-
fico di fig. 271 illustra la variazione delle tensioni in-
terne in funzione del valore del carbonio equivalente
che rappresenta, sinteticamente, la composizione delle
ghise grigie non legate.

Le ghise grigie legate con Ni, Cr, Mo, ecc., avendo
un modulo elastico pitt elevato di quelle non legate,
presentano una maggiore resistenza allo scorrimento, co-
sicché, a paritd di temperatura di trattamento, la de-
formazione plastica avviene pitt lentamente. Pertanto le
ghise grigie legate devono essere trattate a temperatura
comparativamente pili alta rispetto a quelle non legate,
per ottenere (a paritd di tempo) una determinata per-
centuale di riduzione delle tensioni interne.
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Fig. 271 - Correlazione tra tenote di carbonio equivalente e intensita
delle tensioni interne,

Forme ed anime hanno influenza sull’intensitd delle
tensioni interne nella misura in cui contrastano il ritiro
dei getti. Una scarsa tendenza alla deformazione a caldo
delle forme e delle anime pud favorire Iinsorgenza di
tensioni residue tanto elevate da causare Iincrinatura
dei getti durante il loro raffreddamento.

Causa di tensioni interne & anche la distaffatura anti-
cipata dei getti, ciot a temperatura eccessivamente ele-
vata in rapporto alla loro forma ed alla loro dimensione.
La velocitd di raffreddamento pud risultare eccessiva e
determinare tensioni interne tanto intense da provocare
la rottura dei getti.

Anche se non producono effetti molto evidenti, come
deformazioni o rotture, le tensioni interne contribuisco-
no a ridurre la tesistenza meccanica dei getti. Dalla
somma delle sollecitazioni interne con quelle di esercizio
pud risultare una sollecitazione totale superiore al carico
di rottura del materiale. L’elemento meccanico pud quin-
di essere soggetto a rompersi anche in condizioni di ca-
rico sensibilmente meno gravose di quelle previste in sede
di progettazione.

Poiché & praticamente impossibile produrre getti esen-
ti da tensioni interne, specialmente se di forma com-
plessa, si deve provvedere alla loro eliminazione con
i diversi metodi a disposizione.

Il metodo di distensione dei getti di ghisa praticato
in passato era la stagionatura. Tale metodo consisteva
nel lasciare i getti, greggi di fusione o appena sgrossati,
per lunghi periodi di tempo (da alcuni mesi a qualche
anno), in piazzali esposti alle intemperie ed alle escur-
sioni di temperatura, giornaliere e stagionali. La ridu-
zione delle tensioni interne risultava minima. Diventata
incompatibile con la produzione di serie, da circa 50
anni la pratica empirica della stagionatura & stata gra-
dualmente abbandonata e sostituita con la ricottura di
distensione.

Altro metodo di eliminazione delle tensioni interne
consiste nel sottoporre i getti a sollecitazioni dinamiche
o statiche, di intensitd molto ridotta. Le piccolissime
deformazioni plastiche, che si verificano nell’ambito di
ogni cristallo, causano un assestamento del materiale
e la neutralizzazione totale o parziale delle tensioni in-
terne. Questo metodo & attualmente poco diffuso, es-
sendo ancora in fase di applicazione sperimentale.
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Il procedimento pitt efficace per l'eliminazione parziale
o totale delle tensioni interne nei getti di ghisa & il trat-
tamento termico di distensione.

L’eliminazione delle tensioni interne richiede linter-
vento di scorrimenti plastici. Percid la temperatura di
trattamento deve essere sufficientemente elevata da ri-
durre il limite elastico, vale a dire la rigidita della ghisa,
in misura tale da permettere gli scorrimenti plastici e
'annullamento delle tensioni interne.

Il processo di eliminazione delle tensioni interne nei
getti puo, approssimativamente, essere paragonato a quan-
to avviene in un elastico teso al cessare della forza di
tensione. Nell’elastico in tensione si manifestano delle
reazioni contrarie ed uguali alla forza di tensione; que-
ste reazioni, dette forze elastiche, tendono a far ripren-
dere all’elastico la lunghezza iniziale, quando la tensione
si annulla.

Poiché, d’altra parte, si richiede che nei getti non si
verifichino alterazioni delle caratteristiche fisiche e mec-
caniche proprie dello stato greggio di fusione, la tem-
peratura di trattamento non deve superare quella alla
quale si ha la trasformazione della perlite in ferrite,
altrimenti si avrebbe un decadimento delle caratteristiche
meccaniche dei getti. Le temperature di trattamento
per lo pilt non superano i 550°C per le ghise grigie
comuni ed i 650 °C per quelle alto-legate.

Le temperature generalmente adottate sono:

— per ghise grigie comuni 500 = 570 °C
— per ghise grigie con basso tenore di elementi specia-

li (Ni, Cr, Mo) 570 =+ 600 °C

— per ghise con alti tenori di elementi speciali
600 + 650°C

Sebbene temperatura e durata del trattamento siano
fattori interdipendenti, la temperatura ha una impor-
tanza preponderante nella riduzione delle tensioni in-
terne, come si pud rilevare dai grafici di fig. 272. Dai
grafici di fig. 273 si nota che la maggiore riduzione
delle tensioni interne si ha durante la prima ora di
trattamento e che & tanto pil rapida quanto pit elevata
era la loro intensitd iniziale. Una ulteriore riduzione
delle tensioni procede molto pili lentamente.

Allo scopo di assicurare l'uniformitd di temperatura
in ogni parte dei getti in trattamento, & solitamente con-
sigliata una permanenza in temperatura di 2 h per getti
con spessore sino a 25 mm con un supplemento di 1 h
ogni 25 mm in pil.

Per le ghise grigie non legate temperatura e durata
di trattamento dipendono soprattutto dal valore del car-
bonio equivalente. Nel caso di ghise con basso carbonio
equivalente, il processo di distensione avviene con mag-
giore difficoltd, essendo il loro modulo elastico pit
elevato; si rende quindi necessario un prolungamento
della durata del trattamento od un aumento della tem-
peratura,

Quando non si dispone di forni appositi per il trat-
tamento di distensione, generalmente si adottano tem-
perature superiori a quella massima indicata di 550 °C.

Il trattamento a temperature pili elevate presenta il
vantaggio di impegnare il forno per un tempo pitt bre-
ve, consentendo un aumento della produzione, ma sus-
siste il rischio di sensibili modificazioni della struttura
della ghisa con una variazione delle caratteristiche mec-
caniche dei getti.
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Fig. 272 - Influenza della temperatura e della durata del trattamento
sulla percentuale di tensioni interne eliminate in una ghisa
grigia non legata 7.

La salita in temperatura deve essere lenta per con-
sentire a tutte le parti dei getti, sia sottili che massicce,
un riscaldamento graduale e, per quanto possibile, uni-
forme. Un riscaldamento troppo rapido provocherebbe
forti squilibri di temperatura tra le varie parti dei getti
con spessoti differenti, rendendo possibili cricche e di-
storsioni.

Allo scopo di prevenire l'insorgenza di nuove tensioni
interne, i getti devono essere lasciati raffreddare in forno
lentamente, ad una velocita non superiore a 50 °C/h.
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Fig. 273 - Influenza dell’intensitd iniziale delle tensioni interne sulla
velocita di eliminazione '
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Questa temperatura deve essere ulteriormente ridotta
per getti di grandi dimensioni. Dopo estrazione dal for-
no alla temperatura di 300°C i getti sono lasciati raf-
freddare a temperatura ambiente in aria calma. I getti
con forma complicata devono essere lasciati raffreddare
in forno sino a 100 °C.

La corretta regolazione della velocita di raffreddamen-
to dipende dal tipo di forno, dalle modalitd di carica,
dalla disponibilita di apparecchiature per la regolazione
automatica della temperatura.

Ricottura di addolcimento

Scopo della ricottura di addolcimento & di migliorare
la lavorabilita dei getti riducendone la durezza, risultato
che si ottiene solo con una profonda modificazione della
loro struttura. Tale modificazione strutturale differisce
da quella che si verifica negli acciai sottoposti al trat-
tamento di ricottura.

1l trattamento di ricottura degli acciai ha lo scopo sia
di renderli pitt facilmente lavorabili, sia di porli in con-
dizioni di equilibrio strutturale. Con la ricottura com-
pleta (al di sopra della temperatura di austenitizzazione),
analoga a quella praticata sui getti di ghisa, si ottiene
la trasformazione della struttura iniziale in una struttura
costituita da ferrite e da perlite lamellare, piuttosto
grossolana (fig. 274). A tale struttura corrispondono
valori di durezza molto bassi, relativamente al tipo di
acciaio. Con la ricottura di globulizzazione (al di sotto
della temperatura di austenitizzazione) si ha la trasfor-
mazione delle lamelle di cementite della perlite in glo-
buli tondeggianti. La struttura risultante, denominata
perlite globulare (fig. 275), consiste in particelle di
cementite tondeggianti disperse in matrice di ferrite.
La durezza di questra struttura & inferiore a quella ot-
tenibile con il primo tipo di trattamento.

Mentre, come si & visto, negli acciai ’effetto del trat-
tamento di ricottura & limitato alla modificazione della
struttura della perlite, nelle ghise grigie la ricottura pro-
voca la scissione totale o parziale della cementite della
perlite in ferrite e grafite. Tale scissione & favorita, oltre
che dal tenore di silicio elevato, dalla presenza delle
lamelle di grafite. II processo di formazione della ferrite
per scissione della cementite & definito ferritizzazione
indiretta.

Il processo di ferritizzazione indiretta, che pratica-
mente & realizzato soltanto mediante la ricottura, & spie-
gato come segue, Nella matrice ferritica delle ghise
petlitiche e ferritico-petlitiche, nella quale sono distri-
buite le particelle di grafite, la concentrazione in carbo-
nio non & uniforme. Pili precisamente la concentrazione
in carbonio della ferrite a contatto con la grafite & in-
feriore alla concentrazione in carbonio della ferrite a
contatto con la cementite. Questa differenza, o gradien-
te, di concentrazione ha azione propulsiva nei confronti
della diffusione del carbonio nella matrice di ferrite, allo
stesso modo che il dislivello altimetrico provoca il flusso
di una corrente di acqua da un livello superiore ad uno
inferiore. La cementite entra in soluzione nella ferrite
ed il carbonio dissolto migra verso le particelle di gra-
fite. Lo schema di fig. 276 illustra il processo di ferri-
tizzazione ora descritto.

CONTINUA
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Come ¢ noto Metallurgia generale ¢ il
| °Volume della Collana “La Metallurgia del-
le ghise”, edita dalla Commissione Tecnica
Assofond, composta da tre pubblicazioni:

* Volume |° - Metallurgia generale

* Volume 2° - Ghise grigie

* Volume 3° - Ghisa malleabile e ghisa
sferoidale

Metallurgia Generale: 389 pagine suddivi-
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» Capitolo | — Il diagramma di stato Fe-C

 Capitolo Il — Dalla Teoria alla pratica

 Capitolo Il — Il laboratorio metallurgico

unitamente a I’Appendice “Le ghise e I'a-
zione degli elementi in lega” e compren-
denti indice Analitico, dei Nomi e Gene-
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La velocita con cui avviene la scissione della cementite dipen-
de dalla velocita di diffusione del carbonio che, a sua volta, di-
pende dalla temperatura di trattamento.

I processo di ferritizzazione indiretta che si sviluppa nel cor-
so della ricottura di addolcimento ha, quindi, come risultato
la trasformazione della struttura perlitica o ferritico-perlitica
della matrice di una ghisa grigia in una struttura ferritica.
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Se la ricottura ha il solo scopo di ridurre al massimo
i tempi di lavorazione meccanica dei getti con struttura
perlitica, per i quali una riduzione della durezza e della
resistenza meccanica non riveste particolare importanza,
il trattamento &, di solito, effettuato a temperature com-
prese tra 700 e 760 °C. In tale intervallo di temperatura
il processo di ricottura & molto rapido, dato che la ve-
locitd di eliminazione della perlite & gid apprezzabile a
partire da 600 °C. E opportuno mantenere la temperatura
di trattamento entro i limiti indicati in considerazione
che, a temperatura superiore a quella critica, la solubi-
litA del carbonio nell’austenite aumenta rapidamente e,
durante il raffreddamento, si pud formare nuovamente
perlite all’attraversamento dell’intervallo critico. Questo
tipo di trattamento di ricottura & impiegabile special-
mente per ghise grigie con tenori di silicio relativamente
elevati (> 1,809 ), dato che questo elemento, ridu-
cendo la stabilita della cementite, accelera la trasfor-
mazione:

petlite + grafite — ferrite + grafite

In pratica, allo scopo di ridurre la durata del tratta-
mento, si adottano temperatute comprese tra 780 e
820°C, con una permanenza in temperatura da 1% a
2 h, generalmente sufficiente per la totale ricottura di
getti con spessori sino a 30 mm.

Per evitare Pinsorgere di tensioni interne, il succes-
sivo raffreddamento deve essere lento in forno con una
velocitd non superiore a 40 <+ 50°C/h. T getti devono
essere estratti dal forno a temperatura non superiore a
300 °C. Tuttavia, per abbreviare ulteriormente la durata
di trattamento, i getti di forma semplice e con diffe-
renza di spessore non eccessive possono essere estratti
dal forno alla temperatura di 650°C e lasciati quindi
raffreddare in aria calma.

Si rende necessario prolungate la durata della ricot-
tura, quando nella composizione della ghisa sono pre-
senti manganese, in tenori sensibilmente superiori a
quello necessario alla neutralizzazione dello zolfo (1,7%
S) o zolfo non neutralizzato dal manganese, aumentando
tali elementi la stabilitd della perlite.

Nelle ghise legate gli elementi con azione grafitizzante
analoga a quella del silicio consentono di ridurre la du-
rata del trattamento. Ad esempio con 1’19 di nichel, la
cui azione si considera circa 1/3 quella del silicio, la
durata del trattamento si riduce alla meta.

Gli elementi stabilizzatori dei carburi, come il man-
ganese, prolungano la durata del trattamento. Cosi ogni
1% di molibdeno prolunga il trattamento del 20 <+ 40%.
Il cromo, potente stabilizzatore dei carburi, riduce in
misura notevole ’efficacia del trattamento. Con un te-
nore di cromo dello 0,15% si ha una riduzione della
durezza di circa 75 Brinell, con lo 0,30% di circa 50
Brinell. Con tenori di cromo superiori a 0,8% la ri-

N

cottura & praticamente inefficace.

Pertanto quando sono in lega tenori elevati di ele-
menti stabilizzatori dei carburi (o si,.ha un tenore di
silicio relativamente basso), per mantenere la durata
del trattamento entro limiti accettabili, si adotta una
temperatura di ricottura compresa tra 800 e 900 °C.
Operando a temperatura compresa in tale intervallo, &
‘ necessario che il successivo raffreddamento attraverso
I'intervallo critico (800 <+ 680°C) avvenga molto len-
tamente (10 +— 20°C/h) per evitare la formazione di
perlite. Per evitare Iinsorgere di tensioni interne, il raf-
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freddamento pud proseguire in forno sino a 300°C
a velocita non superiore a 50 °C/h.

Talvolta i getti presentano, negli spigoli e nelle pareti
pitt sottili, zone bianche o trotate pili o meno estese.
Tale anomalia pud essere dovuta a cause varie, tra le
quali le principali sono: una composizione chimica ina-
datta alle dimensioni ed agli spessori dei getti (tenori
di carbonio e di silicio troppo bassi, tenori di elementi
stabilizzatori dei carburi eccessivi), raffreddamento trop-
po rapido, insufficiente disossidazione della ghisa. In ta-
le caso, per ottenere la decomposizione delle zone mas-
sicce di cementite & necessario che il trattamento sia
effettuato a temperatura superiore a 850°C. In pratica
si adottano temperature di 900 <+ 950 °C, per periodi
varianti da 1 a 6 h, allo scopo di ottenere la totale
scissione della cementite. La velocitd di raffreddamento
dalla temperatura di trattamento dipende dalla struttu-
ra finale desiderata. Per ottenere una struttura perlitica
onde conferire ai getti caratteristiche meccaniche eleva-
te, & necessario un raffreddamento rapido in aria dalla
temperatura di trattamento sino a 550 °C. L’ulteriore raf-
freddamento deve essere effettuato in forno per evitare
la formazione di tensioni interne. Se si desidera una
struttura ferritica dei getti per avete la massima lavo-
rabilitd, il raffreddamento dovra avvenire in forno, con
una velocitd di 10 + 20°C/h all’attraversamento dello
intervallo critico (800 + 680°C). La velocitd del suc-
cessivo raffreddamento in forno non deve superare i
50°C/h per evitare le tensioni interne, sino a 300 °C.
Tuttavia, allo scopo di abbreviare la durata del tratta-
mento, i getti possono essere estratti a 650 °C, a con-
dizione che essi non abbiano pareti eccessivamente sottili.

Durante il trattamento a temperatura elevata, 'ossi-
dazione della ghisa & notevole ed & quindi opportuno
operare in atmosfera controllata. Sia per evitare distor-
sioni dei getti che per ridurre al minimo Possidazione
della ghisa, quando non si dispone di forni con atmo-
sfera controllata, & necessario che la durata della ricot-
tura sia quella strettamente necessaria per citencte la

modificazione strutturale desiderata.

Per le ghise con tenori di fosforo maggiori di 0,20%
non si deve superare la temperatura di 955 °C per evi-
tare la fusione e la conseguente essudazione dell’eutetti-
co fosforoso.

Quando il tipo di forno impiegato non consente di
effettuare con sufficiente lentezza il raffreddamento at-
traverso Dintervallo critico, si pud adottare il seguente
ciclo termico a 2 stadi:

— permanenza a temperatura tra 900 e 950 °C per il
tempo necessario per uniformare la temperatura in
supetficie ed a cuore dei getti e per consentire la
totale eliminazione della cementite;

— raffreddamento lento in forno sino a 700 °C;

— permanenza a tale temperatura per il tempo neces-
sario ad ottenere la completa trasformazione della
perlite in ferrite;

— estrazione e raffreddamento in aria calma.

L’impiego del trattamento di ricottura a temperatura
molto elevata deve considerarsi del tutto eccezionale,
in quanto la formazione di punti duri in talune zone
dei getti deve essere preventivamente evitata, adot-
tando composizioni adatte o modificandone opportuna-

mente il disegno. Il trattamento &, invece, normalmente
adottato per la ricottura dei getti colati in conchiglia.




Il trattamento di ricottura, oltre che per ’addolcimen-
to del materiale, pud essere vantaggiosamente impiegato
per assicurare la stabilita dimensionale dei getti di ghisa
con struttura perlitica, allo stato greggio di fusione, che
sono destinati a funzionare a temperature supetioti a
400 °C. Con la permanenza prolungata o anche ripetuta
dei getti a tali temperature si ha la lenta trasformazione
della perlite in ferrite che provoca il loro rigonfiamento
permanente. Con la ricottura I'inconveniente & comple-
tamente eliminato.

A completamento della trattazione della ricottura di
addolcimento si ritiene di descrivere brevemente la ricot-
tura delle ghise temprate.

T getti di ghisa grigia — specialmente se legata con
nichel, molibdeno o manganese — possono avere una
durezza eccessiva in tutta la loro rimessa, o limitatamente
ad alcune zone, per avere subito, accidentalmente, una
tempra martensitica. Pur essendo la frattura grigia, la
loro durezza risulta generalmente compresa tra 360 e
380 Brinell per la presenza di martensite. Questa strut-
tura, tipica di ghisa grigia raffreddata molto rapidamente
per cause diverse tra le quali, non ultima, la sterratura
prematura, pud compromettere seriamente la lavorabi-
litd dei getti.

La temperatura di trattamento, per ottenere la ridu-
zione della durezza iniziale dei getti, dipende dall’en-
titd di tale durezza. Per getti con durezza di 280 <+ 300
Brinell ¢ sufficiente un riscaldamento a 350 =+ 450
°C/h/25 mm di spessore, seguito da raffreddamento len-
to in forno, che non deve superare i 30°C/h.

La durezza dei getti scende a 220 + 230 Brinell. Per
i getti con durezza 360 = 380 Brinell si rende neces-
sario un riscaldamento a 500 + 625 °C con le stesse mo-
dalitd di mantenimento in temperatura e di raffredda-
mento previste per i getti con durezza inferiore. Con
questo trattamento la durezza dei getti viene ridotta
a 280 =+ 300 Brinell.

Normalizzazione

11 trattamento termico di normalizzazione applicato ai
getti di ghisa perlitica ha lo scopo di uniformare la du-
rezza su tutta la loro supetficie. Esso consiste in un ri-
scaldamento a temperatura compresa tra 800 e 850 °C
per la durata di 1 h per getti con spessori sino a 25 mm,
proporzionalmente pilt lungo per quelli con spessori
maggiori. Il successivo raffreddamento deve essere ab-
bastanza rapido da evitare la formazione di ferrite; di
solito & effettuato in aria calma. Con tale trattamento
si ottiene I'affinamento della perlite ed una buona uni.
formita ed omogeneita della struttura in ogni parte dei
getti. La struttura di perlite fine presenta proprieta
tecnologiche superiori a quelle della struttura perlitica
allo stato greggio di fusione.

Con la normalizzazione & possibile il ricupero di getti
che, per errore, siano stati ricotti oppure che, allo stato
greggio di fusione, abbiano una struttura con quantita
eccessiva di ferrite a causa di tenori di silicio troppo alti
e che quindi abbiano una durezza troppo bassa per il loro
impiego. Il ripristino della struttura petlitica nei getti
ricotti o la perlitizzazione di strutture parzialmente ferri-
tiche si ottiene con un riscaldamento a temperatura nel-
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lintervallo austenitico, compresa tra 850 e 950°C. Il
successivo raffreddamento deve essere abbastanza rapido
per evitare la formazione di ferrite, ma, nello stesso
tempo, sufficientemente lento per impedire la formazione
di una struttura martensitica o di transizione. Normal-
mente si effettua il raffreddamento in aria calma per
getti con pareti di spessore inferiore a 6 mm, in aria
soffiata se si tratta di getti con spessori maggiori.

La permanenza dei getti alla temperatura di auste-
nitizzazione dipende oltre che dal tempo necessario per
ottenere I'uniformitd di temperatura in ogni loro parte,
dal tempo necessario per la saturazione dell’austenite che,
a sua volta, dipende dalla quantitd di ferrite e dalla
quantita e dalla dimensione delle lamelle di grafite. Una
permanenza in temperatura insufficiente compromette-
rebbe Iesito del trattamento.

11 nichel, il molibdeno ed il vanadio, in piccoli tenori,
ritardano la decomposizione della perlite, mentre il cro-
mo la ostacola del tutto.

Tempra

Analogamente a quella degli acciai, la tempra della
ghisa consiste in un ciclo termico comprendente: un ri-
scaldamento a temperatura superiore a quella critica di
trasformazione, una permanenza a tale temperatura per
il tempo sufficiente ad ottenere una adeguata dissoluzio-
ne del carbonio nell’austenite e la tempra propriamente
detta. 11 raffreddamento di tempra deve essere effettua-
to a velocitd superiore a quella critica per evitare la
formazione di perlite o di costituenti intermedi, in mo-
do da ottenere la formazione di sola martensite che con-
ferisce ai getti la massima durezza. Come si vedrd in
seguito, & possibile ottenere durezze inferiori: con il
rinvenimento della martensite, variando le modalitd di
raffreddamento, o con la tempra isotermica.

In via generale tutte le ghise sono suscettibili di
assumere una struttura di tempra. In pratica perd le
ghise con tenori elevati di carbonio e di silicio, vale a
dire con struttura prevalentemente ferritica e con la-
melle di grafite grossolane, risentono molto limitatamen-
te della tempra. Le ghise grigic non legate, che meglio
rispondono al trattamento, sono quelle con bassi tenori
di carbonio e di silicio (possibilmente non superiori a
3,3% e 2% rispettivamente), con matrice in prevalenza
perlitica e con lamelle di grafite piccole ed uniforme-
mente distribuite.

N

L’aggiunta di elementi in lega non & strettamente ne-
cessaria per ottenere una durezza soddisfacente dei getti
temprati, specialmente se hanno uno spessore inferiore
a 12 mm. L’aggiunta di manganese, nichel o rame, ele-
menti che, abbassando la temperatura dei punti critici,
riducono la velocita critica di tempra, & particolarmente
utile per aumentare la profonditd di penetrazione della
tempra nelle sezioni di forti spessori dei getti. Spesso,
allo scopo di rendere le ghise grigie pili suscettibili di
assumere la struttura martensitica, si aggiungono molib-
deno e cromo, elementi stabilizzatori dei carburi molto
potenti. L’aggiunta di tali elementi non & perd consi-
gliabile per la produzione di getti di forma complessa.
L’eventuale presenza di carburi libeti nella loro struttura
greggia di fusione aumenta notevolmente il rischio di
cricche di tempra.
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Quando & aggiunto molibdeno, il fosforo deve essere
inferiore a 0,08%, per evitare la formazione di un car-
buro-fosforo complesso che, come i carburi liberi, au-
menta il pericolo di crescita di tempra.

Riscaldamento di tempra

Per assicurare un’efficace diffusione del carbonio, la
temperatura di riscaldamento deve essere superiore di
40 + 80°C a quella critica di trasformazione. Per le
ghise grigie lamellari non legate con i normali tenori
di carbonio e di silicio, e per quelle non legate, la tem-
peratura di riscaldamento &, generalmente, compresa
tra 840 e 880 °C. Con temperature inferiori alla minima
indicata, nella struttura delle ghise grigie non legate,
si pud avere ferrite residua e, conseguentemente, una
durezza insufficiente. Inoltre, sussiste il rischio di scre-
polature nei getti a causa delle tensioni interne dovute
alla trasformazione strutturale incompleta. La perma-
nenza dei getti alla temperatura di trattamento dipende,
oltre che dal loro spessore, dalla loro struttura. Nelle
ghise perlitiche la diffusione del carbonio & rapida perché
esso & gia distribuito nella matrice metallica come ce-
mentite della perlite. Nelle ghise totalmente o prevalen-
temente ferritiche, il carbonio si diffonde dalle lamelle
che distano l'una dall’altra molto pitt delle lamelle di
cementite nella petlite.

Rispetto alle ghise perlitiche, quelle ferritiche richie-
dono quindi tempi di austenitizzazione pilt lunghi. Nelle
ohise ferritiche il tempo di saturazione dell’austenite
dipende dalla dimensione e dalla distribuzione delle la-
melle di grafite. Se esse sono molto numerose e ravvi-
cinate, il tempo necessario per la saturazione dell’auste-
nite & minore che con lamelle grossolane e distanti I'una
dall’altra. Se la permanenza alla temperatura di tratta-
mento dei getti & insufficiente, la soluzione del car-
bonio & ridotta e la durezza dopo tempra bassa.

Anche la temperatura di riscaldamento delle ghise
ferritiche deve essere pitt elevata che per le ghise per-
litiche ed & generalmente superiore di 100°C a quella
critica di trasformazione, ciog di circa 1.000 °C.

Si possono impiegare forni a muffola, preferibilmente
riscaldati elettricamente, che permettono una regolazione
ed un controllo pitt rigorosi della temperatura. £ con-
sigliabile Iimpiego di forni con atmosfera controllata.
Se I'atmosfera del forno & ossidante, si ha, in misura
pill 0 meno accentuata, la combustione della grafite al-
la superficie dei getti che, dopo lavorazione meccanica
e, in particolare, dopo rettifica, risulta porosa.

Inoltre sulla superficie dei getti si forma uno strato
di ossido di ferro che si comporta come un isolante
termico, ostacolando la trasmissione del calore dai getti
al mezzo temprante, con conseguente alterazione, del
processo di raffreddamento.

I getti di piccole dimensioni’®e con spessori non ec-
cessivamente difformi possono essere introdotti diretta-
mente nel forno alla temperatura di trattamento. In altri
casi i getti devono essere caricati in forno a temperatura
pitt bassa e riscaldati alla temperatura di trattamento in
2 =3 h. Se si devono trattare getti di forma molto
complicata, con forti differenze di spessore, & consiglia-
bile preriscaldarli a 600 + 650°C prima di trasferirli
nel forno alla temperatura di trattamento. Con questo
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procedimento si riduce al massimo la permanenza dei
getti nell’intervallo di scissione della perlite (700 °C) e,
nello stesso tempo, si diminuisce il rischio di incrinature
e distorsioni per shock termico.

E quindi difficile stabilire con esattezza la durata del-
Paustenitizzazione, dato il numero e I'importanza dei
fattori che la determinano. Per le ghise grigie di qualita
sarebbe sufficiente una permanenza in temperatura di
20 + 30 min/25 mm di spessore. In genere si con-
siglia di seguire la regola empirica secondo la quale
i getti debbono permanere in temperatura sino a quan-
do il loro colore si confonde con quello delle pareti del
forno.

I getti di piccole dimensioni, con un peso non supe-
riore ad 1 kg e con spessori non superiori a 12 mm,
che sono preriscaldati e quindi trasferiti nel forno alla
temperatura di trattamento, assumono tale temperatura
troppo rapidamente per avere una adeguata diffusione
del carbonio. Essi percid devono essere mantenuti in
temperatura per almeno 30 min.

Se non si dispone di forni con atmosfera controllata,
i getti possono essere riscaldati in cassette da cementa-
zione, riempite con sabbia e sigillate.

I forni a bagni di sali consentono di ottenete i mi-
gliori risultati, in quanto, oltre ad essere pil rapidi, as-
sicurano una migliore uniformitd di temperatura nelle
diverse parti dei getti, ed un controllo molto sensibile
e preciso della temperatura stessa.

Tempra diretta

Con la tempra diretta, nota anche come spegnimento
o tempra di durezza, i getti allo stato austenitico sono
raffreddati bruscamente in un mezzo raffreddante, alla
temperatura ambiente, per ottenere la struttura marten-
sitica. La durezza dei getti, normalmente compresa tra
200 e 270 Brinell, & cosi elevata a valori dell’ordine
di 500 Brinell. Con questo tipo di tempra sono quindi
trattati i getti che devono avere una elevata resistenza
all'usura ed all’abrasione e che, dovendo essere sotto-
posti a lavorazione meccanica, non possono essete colati
in ghisa bianca.

T mezzi di tempra pitt impiegati, secondo il loro po-
tere refrigerante o drasticita decrescente, sono: acqua,
soluzioni saline. oli, aria calma o soffiata, bagni di sale
e metalli fusi. La velocith di raffreddamento di un getto
dipende essenzialmente da: spessore, forma e stato della
superficie del getto; calore specifico e conducibilitd ter-
mica del materiale da temprare; potere refrigerante del
mezzo di tempra.

Il potere refrigerante & il fattore pili importante e
dipende dalle seguenti proprietd del mezzo temprante:
calore specifico; conducibilita termica; viscosita.

Anche la temperatura del bagno, che, nel caso della
tempra diretta, & quella ambiente, ha molta importanza,
come si vedra in seguito.

Quando il calore del pezzo & trasmesso per conduzio-
ne (trasmissione del calore senza trasporto di materia)
e per convezione (trasmissione del calore per moto mi-
gratorio dalle parti pitt calde rispetto a quelle piti fred-
de), come nel caso dell’aria o dei bagni di sali e di
metalli fusi. la velocitd di raffreddamento & massima
subito dopo la tempra e diminuisce con il diminuire della
temperatura del getto.
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Per la tempra in acqua & opportuno I'impiego di va-
sche a circolazione continua per ottenere una certa co-
stanza della temperatura del bagno. Per la tempra in
olio sono preferibili le vasche munite, oltre che di di-
spositivi per la circolazione del liquido, anche di set-
pentini per il suo raffreddamento.

La capacitd delle vasche dipende dalla dimensione,
dalla forma e dalla quantita dei getti da temprare.

E consigliabile che i getti suscettibili di criccarsi non
siano lasciati raffreddare completamente nel mezzo di
tempra, ma siano estratti quando la loro temperatura &
di circa 150 + 200 °C e preferibilmente trasferiti subito
nel forno di rinvenimento oppure lasciati raffreddare in
aria calma,

Rinvenimento

La ghisa con struttura martensitica, assunta con la
tempra, & generalmente sottoposta al trattamento tet-
mico di rinvenimento allo scopo di:

— modificare le proprietd meccaniche e tecnologiche
della ghisa, tipiche dello stato dopo tempra, adeguan-
dole alle condizioni di impiego;

— eliminare, totalmente o parzialmente, le tensioni in-
terne indotte nei getti dal processo di tempra.

11 complesso dei 2 trattamenti successivi, di tempra
e di rinvenimento, costituisce il trattamento di bonifica.

Temperatura e durata del rinvenimento dipendono es-
senzialmente dalle caratteristiche finali desiderate. In li-
nea di massima la temperatura & compresa tra 250 e
550 °C e la permanenza in temperatura & di 1 h/25 mm

di spessore.

Con un rinvenimento a temperatura compresa tra 250
e 350°C si ottiene I'eliminazione di una parte di ten-
sioni interne di tempra senza ridurre in misura apprez-
zabile la durezza dei getti.

Trattando a temperatura sino a 550 °C si ha lelimi-
nazione della maggior parte delle tensioni interne e la
massima modificazione della struttura di tempra, con un
aumento della resistenza a trazione, del modulo elastico
del 20 + 509 rispetto allo stato greggio di fusione
ed una riduzione di 100 <+ 150 Brinell della durezza di
tempra.

Un rinvenimento a temperatura superiore a 550 °C
ha come effetto una diminuzione della resistenza a tra-
zione e della durezza sino ai valori originali della ghisa
greggia di fusione.

1 grafici delle figg. 281 e 282 mettono in evidenza le
variazioni della resistenza a trazione e della durezza
Brinell di una ghisa grigia non legata e di una legata
con nichel (19%) e molibdeno (0,5%).

Da tali diagrammi, il cui andamento & del tutto simile,
si rileva che, con la tempra, la resistenza a trazione di-
minuisce nettamente, mentre la durezza Brinell aumenta
pitt del doppio. Con il rinvenimento si ha dapprima
un aumento della resistenza a trazione ed una corrispon-
dente riduzione della durezza Brinell. Quando la tem-
peratura di rinvenimento supera i 550°C, le 2 carat-
teristiche meccaniche decadono molto rapidamente e si
riportano ai valori dello stato greggio di fusione.

Leffetto del rinvenimento sulle caratteristiche della
ghisa pud essere riassunto come segue:

— Tempra: durezza +; resistenza a trazione —; resi-
stenza a flessione —; resistenza all'urto —.

— Rinvenimento: durezza —; resistenza a trazione +;
resistenza a flessione ~ =; resistenza all'urto ~ =.
(+ aumenta; — riduce; ~ = circa uguale ai valori
dello stato greggio di colata).

Quando con il rinvenimento si tende ad ottenere la
massima resistenza della ghisa, rispetto allo stato greg-
gio di fusione, si ha: una durezza pitt elevata; resistenza
a trazione pit elevata; resistenza a flessione praticamente
uguale; resistenza all’urto minore.
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Fig. 281 - Influenza della temperatura di rinvenimento sulle caratteri-

stiche di resistenza a trazione e sulla durezza di una ghisa
grigia non legata avente carbonio totale = 3,20%.
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Dal confronto delle caratteristiche di una ghisa boni-
ficata con quelle di una ghisa greggia di colata, avente
approssimativamente la stessa durezza, si rileva: resi-
stenza a trazione piu elevata; resistenza a flessione
leggermente inferiore; resistenza all’'urto inferiore.

Per il rinvenimento si possono impiegare i medesimi
forni utilizzati per il riscaldamento dei getti, purché mu-
niti di apparecchiature che assicurino un controllo della
temperatura preciso ed efficace. Il raffreddamento in
forno non dovrebbe superare 30°C/h., Molto indicati
per il rinvenimento dei getti di ghisa sono i forni a bagni
di sali che consentono un riscaldamento pit rapido ed
una permanenza in temperatura piti breve. Il raffredda-
mento di getti di piccole dimensioni pud essere effettua-
to in aria calma.

Temprabilita e curve ad $

L’austenite, stabile a temperatura elevata, durante il
raffreddamento, dopo solidificazione del metallo, subisce
delle trasformazionj dando origine ai costituenti meta-
stabili: perlite, bainite, martensite, Tali costituenti, se
presenti nella struttura dei getti alla temperatura am-
biente, conferiscono alla ghisa caratteristiche particolar-
mente interessanti per un grande numero di applicazioni
industriali.

In pratica, un mezzo per mantenere le strutture di tran-
sizione in condizioni di metastabilitd, alla temperatura
di impiego dei getti, & costituito dalle aggiunte di ele-
menti speciali, come il nichel ed il molibdeno. Questi
elementi, agendo sulla velocitd di trasformazione dei di-
versi costituenti, con opportuna regolazione del raffred-
damento, permettono di ottenere, gia allo stato greggio
di colata, la struttura di transizione desiderata.

Un secondo mezzo & rappresentato dai trattamenti ter-
mici la cui efficacia & direttamente connessa con la tem-
prabilitd del metallo. Questa proprietd & definita come
Pattitudine di un acciaio o di una ghisa a prendere tem-
pra in profonditd, essendo il criterio di valutazione di
tale attitudine espresso dalla profonditd di penetrazione
di tempra per una data velocita di raffreddamento a pat-
tire dal campo austenitico. La temprabilitd dipende dai
seguenti 2 fattori principali: composizione chimica; ve-
locitd di raffreddamento, intesa come riduzione della
temperatura in °C nell’'unitd di tempo.

1! diagramma di stato Fe-C non favorisce alcuna in-
formazione sulle trasformazioni dellaustenite al raffred-
damento dopo solidificazione e sui costituenti che ne
derivano. La grande mole di studi sulle condizioni di
trasformazione dell’austenite, per ottenere determinati
costituenti di transizione, ha avuto come risultato la rap-
presentazione grafica dei fenomeni che li determinano.

Questi grafici per la loro forma caratteristica sono
denominati curve ad S, note anche come T.T.T. (tra-
sformazione, temperatura, tempo) o come curve IL.T.
(isoterme della trasformazione). Di tali curve & data
una rappresentazione schematica in fig. 283.

Sulle ordinate delle curve ad S sono riportate le tem-
perature in °C e sulle ascisse i tempi, in scala logarit-
mica che consente di riportare, su un tratto di lunghezza
limitata, durate di trasformazione che vanno da 1 sec
a diversi giorni. Se un campione di acciaio o di ghisa
¢ raffreddato dalla temperatura di austenitizzazione alla

temperatura T con velocitd superiore a quella critica, &
impedita ogni trasformazione dell’austenite. Dopo man-
tenimento a tale temperatura per un tempo t, detto
tempo di incubazione, ha inizio la trasformazione della
austenite, che prosegue per un tempo t’, che & la durata
della trasformazione. Il luogo dei punti di coordinate
(t, T”) & la curva AA di inizio di trasformazione, mentre
il luogo dei punti di coordinate (t 4 t’, T°) & la curva
BB di fine trasformazione. Tra queste curve, che corri-
spondono rispettivamente, allo 09 ed al 100% di au-
stenite trasformata, si possono tracciare curve che si
riferiscono a stadi intermedi della trasformazione (25%,
509, ecc.). A sinistra della curva AA, tutti i punti
della zona del diagramma corrispondono ad austenite
instabile durante il petriodo di incubazione. I punti a
destra della curva BB corrispondono a strutture sempre
pit fini che, dall’alto verso il basso, sono: perlite, bai-
nite, martensite. In questa zona non & possibile alcuna
trasformazione.

Anche nella zona sotto la curva BB non & pilt possibile
alcuna trasformazione. I punti di questa zona corrispon-
dono ad un raffreddamento a temperatura sufficiente-
mente bassa con velocitd tanto elevata da ridurre drasti-
camente od annullare il periodo di incubazione. In que-
sta zona si ha la trasformazione del ferro ¥ in ferro «,
ma il carbonio resta in soluzione soprassatura, dando
origine alla martensite, come avviene nel caso della
tempra diretta.

In fig. 284 sono visualizzate le condizioni di raffred-
damento che caratterizzano i diversi procedimenti di tem-
pra di una lega ferro-carbonio. Come gia si & visto,
le 2 curve ad S indicano linizio e la fine delle trasfor-
mazioni alle temperature indicate dalle ordinate. I.’area
tratteggiata compresa tra le 2 curve & quella in cui
avvengono le trasformazioni, mentre le 2 linee orizzon-
tali tratteggiate a 220 e 85°C delimitano il campo di
formazione della martensite.
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Fig. 283 - Schema di curve ad S.

(a5

Industria Fusoria 1/2013




C

l
[
l
Q

STRUTTURA
PERLITICA

o,

STRUTTUVRA o
ACICULARE

300

200

TEMPERATURA

STRUTTURA

100 MARTENSITICA |

TEMPO

Fig. 284 - Curve rappresentative dei trattamenti termici di tempra delle
ghise grigie.

Le curve contrassegnate da lettere definiscono la cine-
tica termica al raffreddamento durante la riduzione pit
o meno drastica della temperatura ed esprimono la leg-
ge di raffreddamento relativa ad ogni tipo di tempra
di una lega ferro-carbonio.

La curva A corrisponde ad un raffreddamento lento
ed attraversa Iintero campo perlitico a circa 650 °C. La
struttura risultante & percid perlitica come nel caso dei
getti di ghisa grigia raffreddati in forma. Accelerando il
raffreddamento, la perlite tende a diventare sempre pitt
fine, sino a diventare sorbitica.

La curva B rappresenta la legge di raffreddamento del-
la tempra martensitica precedentemente descritta, Come
si & visto, il raffreddamento avviene tanto rapidamente
da trattenere P’austenite sino alla temperatura di forma-
zione della martensite.

Le curve C, C’ e D si riferiscono alla tempra termale,
alla tempra interrotta ed alla bonifica isotermica che
sono descritte successivamente.

Le curve A e B sono tipiche delle trasformazioni ani-
sotermiche che si sviluppano nel corso del raffredda-
mento continuo del materiale. Le curve C e D rappre-
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Fig. 285 - Curve ad S di una ghisa grigia non legata.
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sentano invece le frasformazioni isotermiche che avven-
gono quando I'acciaio o la ghisa, raffreddati rapidamente
dalla temperatura di austenitizzazione ed una tempera-
tura al di sotto dell’intervallo critico, sono mantenuti
a questa temperatura per il tempo necessario ad ot-
tenere la trasformazione desiderata.

Come gia si & fatto rilevare, la durata delle trasfor-
mazioni pud variare da pochi secondi a diverse setti-
mane. In fig. 285 sono schematicamente riprodotte le
curve ad S di una ghisa ordinaria non legata. Le curve
I, 11, III indicano rispettivamente l'inizio, la meti e la
fine della trasformazione. Da esse & possibile rilevare che
a 400 °C la trasformazione inizia dopo 9 sec, si compie
per il 509 dopo circa 80 sec e termina dopo 840 sec
(14 min). A circa 600 °C le curve presentano un ginoc-
chio molto pronunciato al quale corrisponde il minor
tempo di inizio della trasformazione che, nel caso in
esame, sono rispettivamente di 3 sec e 10 sec; la durata
della trasformazione & di solo 7 sec.

La posizione del gomito delle curve di trasformazione,
generalmente compresa tra 500 e 600° corrispondente
al minor tempo di inizio della trasformazione, determina
la temprabilitd di un acciaio o di una ghisa, che & for-
temente influenzata dagli elementi in lega.

Una lega ferro-carbonio pura, con 0,5% di carbonio,
non & suscettibile di tempra con i normali mezzi di
raffreddamento, perché la curva di raffreddamento at-
traversa il gomito della curva ad S dopo meno di mezzo
sec. Il carbonio della matrice metallica, sino al tenore
eutettoide, il silicio, il fosforo ed il manganese, nei te-
nori normalmente presenti nelle ghise grigie comuni,
spostano verso destra il ginocchio delle curve ad S, au-
mentandone la temprabilita.

Con I'aggiunta di elementi alliganti, come mangane-
se, nichel, rame, molibdeno e cromo, si accentua lo spo-
stamento verso destra del ginocchio delle curve ad S,
migliorando fortemente la temprabilita delle ghise grigie.
Altri elementi, invece, come il cobalto spostano il ginoc-
chio, riducendo la temprabilita.

Con aggiunte di nichel e di cromo in percentuali pro-
porzionali allo spessore dei getti & possibile ottenere la
struttura martensitica con la tempra in aria. Con 'ag-
giunta di nichel e di molibdeno in determinate percen-
tuali si ottiene la struttura bainitica gid con il raffred-

damento in forma.

L’influenza delle aggiunte di nichel e di molibdeno &
resa evidente dalle curve di fig. 286, corrispondenti al
50% della trasformazione, di una ghisa base non legata,
della stessa ghisa con 1% di molibdeno (curva II)
con 1% di molibdeno e 2% di nichel (curva IIT),
con 1% di molibdeno e 4% di nichel (curva IV).

Con I'aggiunta di niche! e di molibdeno le curve ad
S tendono a formare un secondo gomito verso destra,
in corrispondenza del campo di formazione della bainite,
tanto piti accentuato quanto pilt elevato il tenore di
tali elementi. La curva di raffreddamento «a» taglia
la prima curva a circa 750°C in cotrispondenza della
zona perlitica, la curva II a circa 700 °C all’altezza-della
zona petlitico-sotbitica e la IIT nella zona bainitica, men-
tre non taglia la curva IV, Dalla curva «b », corri-
spondente ad un raffreddamento piti lento, si rileva
che, per ottenere una struttura di bainite superiore ed
anche di martensite riducendo la velocithd di raffredda-
mento, & necessario aumentare il tenore di nichel.
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Fig. 286 - Cutve ad S di una ghisa grigia con tenori crescenti di

elementi alliganti,

La conoscenza delle curve ad S fornisce dunque le
indicazioni necessarie per la corretta esecuzione di quei
trattamenti termici, definiti isotermici, che consentono
di ottenere getti con patticolari strutture. Le modalita
di tali trattamenti formano oggetto dei paragrafi che
seguono.

Trattamenti termici isotermici

Tempra termale e tempra interrotta

Come si & visto, la normale tempra in acqua od in
olio delle ghise grigie lamellari pud causare forti distor-
sioni dei getti e cricche di tempra. Con la tempra ter-
male o marquenching si riduce notevolmente il rischio
di tali inconvenienti.

Come si pud rilevare dall’andamento della curva C di
fig. 284, il procedimento di esecuzione della tempra ter-
male & il seguente:

— raffreddamento rapido della temperatura di auste-
nitizzazione mediante immersione dei getti in bagno
di sali a 220 + 250°C; cio¢ a temperatura di poco
superiore a quella di inizio della formazione della
martensite;

— permanenza nel bagno di sali per il tempo stretta-
mente necessario per uniformare la temperatura tra
supetficie e cuore dei getti, ma non per un tempo
superiore a quello di inizio di trasformazione della
austenite;

— raffreddamento in aria calma sino alla temperatura
ambiente.

Con la tempra termale la formazione della martensite
avviene contemporaneamente, in superficie ed a cuore,
nelle parti pitt sottili ed in quelle piti massicce dei getti.
Essendo P'aumento di volume dovuto alla trasformazione
strutturale, praticamente uniforme in ogni parte dei get-
ti, si riduce in misura notevole Pinsorgere di tensioni
interne che sono la causa delle distorsioni e delle cricche.

(e

La permanenza dei getti nei bagni di sali generalmente

consigliata & approssimativamente di:
— 5 min per getti di spessore inferiore a 20 mm;
— 5 + 10 min per getti di spessore di 20 + 30 mm.

Tale permanenza deve essere aumentata di 3 min/
10 mm di spessore in pili. La struttura dei getti risulta
martensitica.

La tempra interrotta differisce da quella termale per
la temperatura del bagno di sali che & compresa nello
intervallo della formazione della martensite (220 = 85
°C). Le modalita di esecuzione di questo trattamento di
tempra sono sostanzialmente di quelle che si devono
seguire per la tempra termale. Anche con questo proce-
dimento, sebbene piti drastico del precedente, si ottiene
di attenuare il rischio di tensioni interne eccessivamente
intense e di cricche di tempra.

Bonifica isotermica

Lo scopo della bonifica isotermica (o bonifica inter-
media o austempering) ha lo scopo di ottenere i getti
con struttura di transizione (bainitica) che permette di
realizzare un compromesso accettabile tra le diverse pro-
prietd meccaniche,

Questo tipo di trattamento, schematizzato dalla cur-
va D di fig. 284, & costituito da 3 fasi:

— raffreddamento rapido dalla temperatura di auste-
nitizzazione sino alla temperatura del bagno di sale
compresa tra 300 e 450°C, cio¢ sensibilmente su-
periore a quella del caso precedente;

— mantenimento nel bagno di sale per il tempo suf-
ficiente ad ottenere la completa trasformazione della
struttura austenitica in struttura aciculare o baini-
tica, meno dura e meno fragile di quella martensitica;

— raffreddamento in aria.

Rispetto alla tempra termale, questo procedimento ri-
chiede una maggiore accuratezza nell’esecuzione delle di-
verse operazioni. Si rende quindi necessaria la conoscen-
za delle curve ad S relative alla ghisa in trattamento.
Se la permanenza nel bagno di sale & insufficiente, la
decomposizione dell’austenite & incompleta e durante il
raffreddamento I'austenite residua si trasforma in mar-
tensite. La struttura dei getti risulta quindi mista, for-
mata ciot da martensite ¢ da bainite, piti dura e pi
fragile della struttura totalmente bainitica.

Quando non si dispone dei diagrammi ad S relativi
al tipo di ghisa da trattare, la tempra isotermica richie-
de una accurata preparazione mediante prove prelimina-
ri. I migliori risultati si ottengono con le ghise conte-
nenti determinati elementi in lega. Buoni risultati si
ottengono anche con le ghise grigie non legate, in par-
ticolare con quelle con struttura costituita da perlite
molto fine.

Con la bonifica isotermica si ottiene di aumentare sen-
sibilmente la resistenza e la resilienza della ghisa. Anche
la resistenza all’usura risulta superiore a quella otte-
nibile con il normale trattamento di bonifica.

Altri vantaggi offerti dalla bonifica isotermica sono:
riduzione delle distorsioni dei getti; soppressione delle
cricche di tempra; eliminazione del trattamento di rinve-
nimento nella maggioranza dei casi.
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La corretta esecuzione della bonifica isotermica ri-
chiede, d’altra parte, delle installazioni molto complesse.
E necessario disporre di bagni di sale con un controllo
della temperatura molto accurato, generalmente forniti
di mezzi di pompaggio per assicurare la circolazione del
sale perso e la costanza della sua temperatura.

Per assicurare uno svolgimento regolare delle opera-
zioni di tempra, & preferibile che il trasferimento dei
getti dal forno di austenitizzazione ai bagni di sale sia
effettuato mediante trasportatori.

Come gia si & accennato in precedenza, 'aggiunta di
determinati elementi in lega rende le ghise suscettibili
sia di presentare una struttura di tempra gia allo stato
greggio di colata sia di renderle pitt sensibili ai trat-
tamenti termici. Le aggiunte di nichel, cromo, molib-
deno in determinati tenori, sia singolarmente che in
opportune combinazioni, consentono di ottenere strut-
ture con caratteristiche meccaniche e fisiche sensibil-
mente superiori a quelle delle ghise grigie di qualita
non legate. A riguardo della composizione chimica del-
le ghise grigie sia alligate che comuni, & opportuno
ricordare che, per ottenere risultati soddisfacenti e re-
golari con la bonifica isotermica, & necessario che essa
sia mantenuta in limiti molto ristretti.

Tempra superficiale

La ghisa grigia lamellare, come si & visto, pud essere
sottoposta ai trattamenti di tempra e di rinvenimento,
come gli acciai. Tuttavia questi trattamenti sono relati-
vamente poco impiegati per le ghise. Pitt spesso si ri-
corre alla tempra supetficiale per ottenere, in determi-
nate zone dei getti, pil o meno estese, uno strato in-
durito resistente all’'usura.

Il procedimento consiste nel riscaldare il pit rapida-
mente possibile la zona di getto che interessa, raffred-
dandola quindi bruscamente per ottenere la struttura
martensitica. In tale modo & possibile limitare I'induri-
mento ad uno strato superficiale la cui profonditd pud
essere regolata da 1 a diversi mm. Il vantaggio della
tempra superficiale & quello di lasciare inalterate, a cuo-
re della zona trattata, le caratteristiche meccaniche dei
getti allo stato greggio di fusione.

La profondita e le proprietd dello strato temprato
dipendono dai seguenti fattori: composizione chimica del-
la ghisa; intensitd e durata del riscaldamento.

Le ghise grigie non legate sono suscettibili di tempra
superficiale, purché il loro tenore di carbonio combina-
to non sia inferiore a 0,5%. Se tale tenore & superiore
a 0,89 si pud avere una durezza disuniforme dello
strato indurito per I'eventuale presenza di cementite li-
bera. In linea di massima le ghise grigie non legate,
che meglio si prestano all'indutimento superficiale, sono
quelle che hanno un carbonio.equivalente inferiore a
4,1%, con un tenore di silicio non superiore a 2,2%.
L’idoneitd alla tempra supetficiale di una ghisa grigia
non legata si pud valutare anche mediante il potenziale
di grafitizzazione calcolabile con la formula:

3 Si 11

1—
2 5C+ Si

che deve essere compreso tra 0,70 e 1,20,

PGr -
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Il tenore di manganese, elemento che, come & noto,
favorisce la tempra martensitica, deve essere mantenuto
tra 0,70% e 0,90%.

Se nella struttura sono presenti lamelle di grafite
grossolane, la superficie indurita, dopo finitura di retti-
fica, si presenta porosa a causa della combustione della
grafite durante il riscaldamento. Inoltre le lamelle di gra-
fite ttoppo lunghe e spesse possono agire da innesco
di cricche di tempra,

La durezza Brinell allo stato greggio di fusione for-
nisce una indicazione sufficientemente attendibile sulla
rapidita di indurimento superficiale delle ghise grigie
non legate. Le ghise, la cui durezza elevata corrisponde
ad una struttura di perlite fine, assumono rapidamente
la struttura martensitica, poiché il carbonio della ce-
mentite passa in soluzione dell’austenite piti rapidamente
della grafite. La presenza di elementi in lega e, even-
tualmente, di carburi liberi, rende poco attendibile Pin-
dicazione fornita dalla durezza Brinell. Inoltre la pre-
senza di carburi liberi o di ferrite libera nella struttura
dei getti da indurire superficialmente pud dare origine
ad un particolare tipo di struttura, dall’apparente aspet-
to della perlite che, pur avendo una dutezza elevata,
provoca una riduzione della resistenza a fatica dei getti
trattati. Poiché la temperatura dello strato di metallo
riscaldato pud superare i 1.000 °C, il tenore di fosforo
deve essere preferibilmente inferiore a 0,29, dato che
a tale temperatura Peutettico fosforoso tende a segrega-
re, formando delle porosita sulla superficie del getto.

L’indurimento superficiale delle ghise grigie alligate
con nichel, cromo, molibdeno, ecc., & facilitato dall’am-
pliamento dell’intervallo di trasformazione dell’austeni-
te, percid I'operazione richiede un controllo della tem.-
peratura di riscaldamento meno accurato.

I metodi impiegati industrialmente per raggiungere in
un tempo molto breve una temperatura superiore a quel-
la critica, necessaria per la realizzazione della tempra
martensitica, sono: il riscaldamento mediante fiamma o
fiammatura e per induzione con corrente a media od alta
frequenza.

Tempra alla fiamma o fiammatura

La tempra alla fiamma consiste nel riscaldare molto
rapidamente, mediante la fiamma di uno o piti cannelli,
la superficie della zona del getto da indurire. Per 'ali-
mentazione della fiamma il combustibile pitt impiegato
& lacetilene che consente un riscaldamento molto ra-
pido. Si possono perd impiegare anche metano, propano
o gas illuminante,

La fiammatura sj pud eseguire secondo il metodo sta-
zionario e quello progressivo. Con il primo metodo, du-
rante il riscaldamento, sia il getto che la fiamma sono
immobili. In questo modo & riscaldata solo la zona
direttamente esposta alla fiamma. Con il metodo pro-
gressivo il riscaldamento & effettuato con la traslazione
della fiamma rispetto al getto (fig. 287 A) o del getto
rispetto alla fiamma (fig. 287 B). Con questo metodo
& possibile riscaldare ampie zone del getto. Quando la
forma del getto & quella di un solido di rivoluzione,
esso & fatto ruotare in modo da riscaldare uniformemente
tutta la zona periferica. Contemporaneamente si pud
dotare la fiamma di movimento di traslazione, in modo

da riscaldare il getto per tutta la sua lunghezza.
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Fig. 287 - Metodo di fiammatura progressivo per traslazione: A, della

flamma; B, del pezzo.

— Schema A: 1 - gas e acqua di tempra

- avanzamento dei cannelli
acqua di tempra

zona riscaldata

zona non trattata

zona temprata e indurita,

- gas e acqua di tempra
movimento del pezzo

- acqua di tempra

- zona riscaldata

- zona non trattata

zona temprata e indurita
- rulli di avanzamento.

— Schema B:
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Poiché & necessario non riscaldare il getto iroppo in
profonditd, per evitare di alterare le caratteristiche ori-
ginarie a cuore del getto, il riscaldamento deve essere
molto rapido e la temperatura deve essere sufficiente-
mente elevata per ottenere una rapida saturazione in
carbonio dello strato verticale austenitico.

La velocita di traslazione del getto o della fiamma deve
essere regolata in base allo spessore dello strato indu-
rito desiderato, mantenendo costante gli altri fattori.
Essa & generalmente compresa tra 100 e 175 mm/min;
per una medesima profonditd di tempra &, ovviamente,
pilt bassa per le ghise grigie non legate.
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Se il getto & fatto ruotare, la profonditd dello strato
indurito deve essere regolata in base alla velocitd di ro-
tazione ed alla durata del riscaldamento.

Il raffreddamento di tempra pud avvenire sia immer-
gendo il getto nel mezzo refrigerante (fig. 288), sia ir-
rorandolo, mediante spruzzatori (fig. 287). La quantita
del liquido di tempra deve essere tale da raffreddare
il getto con velocita sufficiente ad ottenere la struttura
martensitica. Il liquido refrigerante, normalmente im-
piegato, & acqua a 15 + 20°C. Se si rende necessario
attenuare leffetto raffreddante, per evitare cricche di
tempra o distorsioni dei getti, si pud impiegare una emul-
sione di olio al 6%, oppure acqua riscaldata alla tem-
peratura di 50 < 60 °C, ottenendo un effetto tempran-
te paragonabile a quello dell’olio.

L’esito della tempra superficiale dipende dalla cor-
retta impostazione delle varie operazioni. Gli ugelli di
erogazione del liquido di tempra devono essere orientati
in modo che il getto colpisca con un angolo compreso
tra 10 e 20° rispetto alla normale superficie da indurire
e ad una distanza dalla fiamma variante da 12 a 30
mm. La distanza maggiore & adottata per le ghise legate.
La pressione ottimale del liquido di tempra normalmen-
te & compresa tra 1 e 7 da N/cm? e I'afflusso deve essere
tale da coprire completamente la superficie riscaldata.

Per quanto riguarda la posizione del cannello o dei
cannelli, disposti a 90° rispetto alla superficie da
riscaldare, & ammessa una deviazione massima di circa
30°. La distanza del becco del cannello dalla superficie
del getto, che solitamente varia da 14 a 18 mm, deve
essere regolata in modo da avere la massima temperatura
di riscaldamento.
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Fig. 288 - Fiammatura di pezzi con tempra per immersione.

1 - gas; 2 - liquido di tempra;
CONTINUA
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