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L'analisi termica di Fourier applicata
alla modifica eutettica di una lega AlSi7

F. Piasentini, F. Bonollo, A. Tiziani

| Vo N |

La“Fourier Thermal Analysis’ (FTA) é una tecnica avanzata di analisi termica, sviluppata negli anni
'80-'90 per determinareil calore latente rilasciato in fase di solidificazione, allo scopo di indagare sulle
cinetiche di nucleazione ed accrescimento delle varie fasi coinvolte. | risultati delle indagini condotte con
guesta metodol ogia hanno contributo allo sviluppo dei codici di calcolo per la modellazione dei fenomeni
di solidificazione di leghe da fonderia come le ghise eleleghe Al-S. Scopo di questo lavoro € la verifica
delle potenzialita della FTA nello studio della modifica eutettica di una lega Al-S, e pitin generale nella
dinamica della solidificazione delle leghe Al-S. La modifica eutettica viene impiegata allo scopo di
incrementare le caratteristiche di resilienza e resistenza a fatica delle leghe Al-S, |’ efficacia del
trattamento e vincolata alla presenza di una percentuale minima di elemento modificante. L’ analisi
termica puo essere impiegata per verificareil livello di modifica dellalega, e quindi I'efficacia del
trattamento. E stata presa in considerazione una lega della classe A356, modificata con Na metallico, e
sono state confrontate le curve f(t) ef(T) ottenute con diversi livelli di modifica, allo scopo di correlare
le caratteristiche delle curve di frazione di fase solida rispetto al tempo ed alla temperatura con le
caratteristiche microstrutturali della lega.
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In un processo di fonderia, la possibilita di seguire con il
maggior dettaglio possibile I’ evoluzione della solidificazio-
ne & fondamentale. La complessita dei fenomeni termodina
mici e cinetici che governano la solidificazione ne rendono
pero decisamente articolato 1o studio, in particolare se ci si
riferisce alle leghe con formulazione complessa o sottoposte
a trattamenti specifici quali I’ affinamento del grano, la sfe-
roidizzazione, la modifica eutettica. In questo senso, quelle
che usualmente si definiscono come “curve di raffredda-
mento” (anche se pill propriamente si dovrebbe parlare di
“curve di solidificazione e di raffreddamento”) possono for-
nire un contributo decisivo, a patto che ne venga compreso
correttamente il significato.
Un metallo o una lega allo stato liquido, posti all’interno di
una forma a contatto con I’ambiente circostante, tendono a
raffreddarsi e a cedere calore, secondo i ben noti meccani-
smi di conduzione, convezione e irraggiamento. L entita di
tali fenomeni dipende da divers fattori quali la geometria
della forma, le condizioni di isolamento, la possibilita di
movimento del liquido, la presenza di sistemi di raffredda-
mento, ecc. [1-7].
In generale, s pud comunque pensare di rappresentare in un
diagramma tempo-temperatural’ evoluzione termica del me-
tallo o della lega per i vari stadi della solidificazione. Allo
stato liquido, il tutto si pud descrivere da un punto di vista
analitico, mediante una equazione del tipo
4q 7V q A (1)
ar
incui V eA sono rispettivamente il volume e la superficie di
scambio del getto, p e C, sono ladensitaeil calore specifico
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del materialein esame, g €ladensitadi flusso termico scam-
biata (ceduta) dal metallo alla forma o alo stampo che lo
contiene. |l termine q pud essere determinato ad esempio
mediante |’ equazione di Fourier, note le condizioni iniziai e
al contorno del problema. Le variabili T et sono rispettiva
mente |la temperatura del metallo e il tempo, per cui dT/dt
(cioé la derivata della temperatura fatta rispetto al tempo)
non e altro che la velocita di raffreddamento del metallo
[1,4-5].

In questa fase, comunque, il metallo pud solamente perdere
calore, diminuendo la suatemperaturafino a raggiungimen-
to dellatemperatura nominale di solidificazione.

I potizzando trascurabili le variazioni di p e c_ con latempe-
ratura, e ritenendo costante la capacita di asportazione di ca-
lore del sistema (cioe considerando costanteil termine g), la
curva di raffreddamento ha un andamento esponenziae del
tipo T(t) =A - €™, con A e b costanti determinate dalle varia-
bili fisiche del sistema.

Il passaggio da liquido a solido € perd accompagnato dal ri-
lascio del calore latente. Dal punto di vista analitico, nell’e-
guazione (1) deve essere introdotto un termine relativo ap-
punto allo sviluppo del calore latente:

S
dg v oL g @
7 dr ar
in cui, oltre ale grandezze gia definite, AH el calore laten-
te di solidificazione per unita di volume del metallo e VS
rappresentail volume di metallo solidificato [1,4-5].

Una volta ultimata la solidificazione, la temperatura ripren-
de a scendere, con una pendenza diversa (i valori di p e C,
sono in genere differenti per lo stato liquido e per lo stato
solido del metallo).

Nella realta, pero, non si puo prescindere dal ruolo giocato
dai meccanismi di nucleazione (ci s riferisce implicitamen-
te, d’orain poi, alla sola nucleazione eterogenea) e di accre-
scimento. L’ efficaciadi tali meccanismi dipende da numero-
si fattori, legati evidentemente alle specifiche condizioni
operative del processo in esame.

La grandezza che governa in maniera significativa |’ evolu-
zione della solidificazione € il sottoraffreddamento [1]. La
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velocita di nucleazione e quella di accrescimento sono de-
scrivibili mediante relazioni che fanno esplicito riferimento
all’entita del sottoraffreddamento. A titolo di esempio, se s
applicail modello della nucleazione continua, si ha
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in cui, oltre a simboli gia definiti, N & il numero di nuclei
formati per unitadi volume, AT eil sottoraffreddamento, ne
W, SONno i cosiddetti parametri di nucleazione. Per lavelocita
di accrescimento (V ), S puo in genere ritenere:

accr accr Tz (5)

con u,. . = costante di accrescimento [1,6].
Unacurva“reale” di solidificazione evidenziaquindi lapre-
senza di un sottoraffreddamento, associata ad un rallenta-
mento della velocita di raffreddamento dovuta allo sviluppo
del calore latente di solidificazione. Tale sviluppo di calore
s trova a tutti gli effetti in competizione con il raffredda-
mento operato dalla forma che circonda il metallo. Pur sen-
zaentrare nel dettaglio, che pud essere approfondito in lette-
ratura [2,6-7], S pud comunque evidenziare come una lega,
che in solidificazione dia luogo ad una struttura dendritica,
presenta qualitativamente la curva di raffreddamento e I’ e-
voluzione microstrutturale descritte in Figura 1.

La derivata della curva (cioé la velocita di raffreddamento)
subisce una variazione ancora piu apprezzabile, come € ben
visibile dal confronto trala Figura laelaFigura 1b.

La curva di raffreddamento e la sua derivata permettono
quindi di individuare la temperatura effettiva di inizio soli-
dificazione della fase primaria e il grado di sottoraffredda
mento rispetto alla temperatura di equilibrio. In presenza di
solidificazione eutettica, s haun ulteriore sviluppo di calore
latente e un conseguente rallentamento della curva di raf-
freddamento. Il bilancio tra calore asportato dal sistema e
calore latente porta allo stabilirsi di un “plateau”, in cui la
velocita di raffreddamento tende ad annullarsi. Solo quando
la solidificazione € giunta quasi a completamento (e quindi
il liquido residuo e il calore latente ancora disponibile dimi-
nuiscono apprezzabilmente di entitd), I’ azione di asportazio-
ne di calore dall’ esterno prevale e la curva temperatura-tem-
po riprende a discendere regolarmente.

| parametri che compaiono nelle correlazioni tra sottoraf-
freddamento e velocita di nucleazione e di accrescimento
sono pero strettamente dipendenti da aspetti composizionali
o tecnologici. In atri termini, la solidificazione procede se-
guendo una“dinamica’ fortemente dipendente dalle specifi-
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che caratteristiche della lega colata e delle metodologie di
fonderia adottate.

L’ acquisizione e I’analisi delle curve di solidificazione di
una lega colata in un crogiolo standardizzato viene usual-
mente definita, in fonderia, con il termine di Andisi Termica
(AT), che verra pertanto adottato nel presente articolo. Que-
stametodologia s starivelando particolarmente utile nel ca-
so di leghe che presentino punti di eutettico di ampio inte-
resse industriale, come nel caso dei sistemi Fe-C-Si (ghise)
eAl-Si (leghedi alluminio dafonderia) [8-14]. Nel caso del-
le ghise, la forma della curva di solidificazione e della sua
derivatarispetto al tempo vengono impiegate per monitorare
le modalita di solidificazione e quindi prevedere |’ eventuae
formazione di cementite [11,13]).

Un’evoluzione recente dei sistemi di analisi termica e stata
utilizzata da diversi autori per ricavare informazioni sulle ci-
netiche di nucleazione ed accrescimento delle fasi eutetti-
che. Taletecnicaprendeil nomedi “Fourier Thermal Analy-
sis’, erichiede |’ acquisizione e la successiva el aborazione di
almeno due curve T(t), nonché crogioli di formacilindricao
sferica[16].

In questo lavoro, tale approccio viene sviluppato e applica
to, dimostrando la possibilita di effettuare un monitoraggio
delle condizioni di solidificazione in leghe dafonderiaAl-Si
e di descrivere conseguentemente gli effetti del processo di
modifica.

La pendenza della curva T(t) di una lega che solidifica e ri-
conducibile a due contributi: la dissipazione (H,sJ) € la ge-
nerazione interna di calore (Hg,) entrambi esprimibili in
[Jm3sY]. La pendenza della curva di solidificazione & data
dalla (6), dove rappresenta la capacita termica per unita di
volume [Jm3K-1].

ﬂ HD/SS([’ 7-) HGE/V(’) T,f) [OC/S]
dar c(,7.,/,)

Hen dipende dalle modalitadi generazione internadel calo-
re a seguito delle trasformazioni di fase, ed € quindi legato
sia allavelocita di estrazione del calore che alle condizioni
di trattamento metallurgico (affinamento, modifica) del fu-
S0.

Il primo termine invece descrive le condizioni di dissipazio-
ne del calore. Nell’analisi termica “Newtoniand’ [8,14-15],
I"ipotesi & che tutta la lega contenuta nel crogiolo (o nello
stampo, o nellaformain sabbia) sia alla medesimatempera-
tura. Il primo termine viene ad essere determinato dal solo
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Fig. 1 — Curva di raffreddamento (a) e derivata prima (b) relative ad una lega AlS7-0.3Mg.

Fig. 1 — Cooling curve (a) and first derivative (b) of an AlIS7-0.3Mg alloy.
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coefficiente di scambio termico della lega con |’ambiente
circostante.

La “Fourier Thermal Analysis’, invece, considera invece
Cp,ss COMe legato anche alla geometria del pezzo (piana, ci-
lindrica, sferica, irregolare..) ed in particolare al gradiente di
temperatura che si genera a suo interno. Piu é elevato (in
valore assoluto) il gradiente di temperatura, maggiore sarala
dissipazione del calore dovuta alla geometria del provino.
La relazione che lega la velocita di raffreddamento in un
punto del materiale con il gradiente termico e con il calore
generato & data dalla equazione:

AT ™
4 Cv

in cui il termine o [M?s?] rappresenta la diffusivita termica
del materiale [15-16], ed & legato alla conducibilita termica
dellalega, che si suppone isotropa ed omogenea.

In caso di geometria cilindrica, il gradiente pud essere sti-
mato dalla differenza della temperatura tra due punti secon-
do la seguente relazione [15-16]:

AL 1)
Y
Per ricavare il calorerilasciato istante per istante, la (7) pud

essere riarrangiata come segue:

. CV—];

gen

7 [°C/nt] (®)

7 [Is] 9)

dove il prodotto tra la diffusivita ed il gradiente pud essere
interpretato come una “linea base”, ovvero I’ipotetica velo-
citadi raffreddamento di un materiale che non presenta tra-
sformazioni di fase.

La diffusivita pud essere ricavata dalle curve di solidifica-
zioneinfaseliquidaed in fase solida, in queste condizioni la
diffusivita pud essere espressa come il rapporto tralavelo-
citadi raffreddamento a centro del campione, ed il gradien-
te che si instaura al suo interno:

(0T/ar) (10)

VT
Se la diffusivita aumenta, di conseguenza aumenta anche la
capacita del materiale di smaltire calore se sottoposto ad un
certo gradiente termico.
Una volta individuata la diffusivita media in fase liquida e
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Fig. 2 — Andamento della diffusivita cal colata secondo la (10) e
diffusivita stimata all’interno dell’ intervallo di solidificazione.

Fig. 2 — Thermal diffusivity as obtained from (10) and estimated
inside the solidification interval.
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solida (comeriportato in [16]), Si pud ipotizzare che essava
ri infunzione lineare del tempo tral’istanteiniziaeel’istan-
te finale della solidificazione, come indicato in Figura 2, ri-
ferita a una lega Al-Si (la cui composizione € riportata nel
paragrafo 4), dove viene rappresentato I’ andamento di a cal-
colata secondo la (10).

Nota la diffusivita ed il gradiente termico, da loro prodotto
si ottiene lalinea base per il calcolo del calorerilasciato du-
rante la solidificazione.

In atre parole, il calore generato viene determinato dal pro-
dotto del calore specifico per la differenza della derivata pri-
ma nel punto interno rispetto alla linea base Z., come indi-
catoin Figura 3.

La FTA richiede solo due condizioni aggiuntive rispetto al-
I"analisi tradizionale: una simmetria del provino cilindrica o
sferica, ed una seconda termocoppia.

Una volta misurate (mediante le due termocoppie) le curve
T..(0) eT (1), laloro elaborazione procede attraverso il cal-
colo numerico di:

1. derivatarispetto al tempo nel punto interno T*, (t)

2. gradiente termico trail punto interno ed il punto esterno
3. diffusivitain fase liquida ed in fase solida

4, diffusivitamedianell’intervallo di solidificazione

5. curvadi riferimento Z

6. calorerilasciato per unitadi tempo

7. frazione di fase solidaf_

I fattore critico riguarda il calcolo della diffusivita nell’in-
tervallo di solidificazione. Alcuni autori suggeriscono di cal-
colare la diffusivitain funzione dell’ effettiva frazione di fa-
se solida e non in funzione del tempo, secondo un procedi-
mento iterativo in cui la frazione solida viene inizialmente
ad essere funzione lineare del tempo [15-17].

La modifica eutettica & una delle piu note tecniche adottate
per ottimizzare la microstruttura nelle leghe alluminio-sili-
cio dafonderia. L'aggiuntain lega di elementi come Na, Sr,
Sb (recentemente sono stati sperimentati anche altri elemen-
ti come Ba, Ca, Y, Yb) porta ad una variazione sostanziale
della forma e delle dimensioni del silicio eutettico, che da
aciculare diventa fibroso e arrotondato, garantendo notevoli
miglioramenti in termini di comportamento meccanico. Il
fenomeno € ampiamente studiato in letteratura, ed a questa
si rimanda per approfondimenti specifici [18-26].

L’ aspetto che in questa sede ¢ utile evidenziare & che il so-
dio, pur dando luogo afenomeni di “fading” (e quindi di fat-

Fig. 3 — Derivata prima della curva di solidificazione per la
termocoppia centrale e linea di base per il calcolo del calore
latente (Z;).

Fig. 3 —First derivative of T(t) curve for the central thermocouple
and baseline for latent heat determination (Z;).
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to a una modifica cosiddetta temporanea), € in grado di in-
durre nel Si eutettico una morfologia ottimale, senza
- dterare negativamente caratteristiche fondamentali della
lega, come viscosita o fluidita,
- formare composti intermetallici con altri elementi presenti
inlega,
- determinare problematiche nel riciclo dellalega
E' stata, anche recentemente, dimostrata la piena “attualita”
della modifica a sodio, purché I'intero ciclo di fonderia
venga gestito con opportune attenzioni [23].
In sostanza, I’ effetto di evanescenza del sodio dal fuso ri-
chiede un controllo continuo della quantita dell’ elemento al-
I'interno dei forni di colata, in modo da garantire I’ otteni-
mento di livelli costanti di modifica dellalega.
Proprio per garantire una tale costanza di comportamento
nel prodotto finale, € necessaria una piena conoscenza del-
I" effetto del sodio e di altri agenti modificanti sulla dinamica
della solidificazione. In questo senso, I'analisi termica con-
dotta con I’ approccio “tradizionale” (curvadi raffreddamen-
to, sua derivata, determinazione dellatemperatura di eutetti-
co, quantificazione delle recalescenza) si € giarivelata piut-
tosto utile [12-14,17]. Notevole quindi & anche il potenziale
dell’analisi termica condotta con I’ approccio di Fourier, fi-
nalizzata all’ ottenimento della descrizione quantitativa del
rilascio del calore latente e della curva dellafrazione di soli-
do in funzione della temperatura. E’ proprio tale potenziale
che verraillustrato nel presente lavoro. Infatti, la conoscen-
za dei sopra menzionati parametri € certamente un aspetto
fondamentale per correlare campi termici ed evoluzione mi-
crostrutturale, siada un punto di vistagenerale che al’inter-
no degli approcci di micro-modelling gia implementati o
implementabili in futuro nei codici di simulazione numerica
dei processi di fonderia[2,6-7].

Lo studio e stato effettuato su di una lega EN AB 42100
(equivalente, secondo o standard statunitense alla lega
A356), la cui composizione eriportatain Tabella 1.

| dispositivi impiegati, le modalitadi fusione e di modificae

la procedura di acquisizione delle curve, sono sostanzial-

mente i seguenti:

« fusione della lega in forno a muffola a 750°C, modifica
con Na metallico. Preriscaldo del crogiolo in acciaio a
750°C,

* prelievo del fuso a distanza di 5' (campione M01), 25’
(M02), 45 (M03), 65 (M04) dalla modifica con Na me-
tallico;

e Termocoppie di tipo K, diametro 1.5 mm rivestite in AlS|
316. Protezione a perdere delle termocoppie in tubo di
inox (AlSI 316), diametro interno 1,7 e spessore 0.1 mm,
saldato all’ estremita. Distanzatrale termocoppie: 20 mm;

« frequenza di campionamento della temperatura: 10 Hz.

| quattro campioni di lega prodotti sono stati studiati appli-

cando all’analisi termica convenzionale |’ approccio di Fou-

rier. | risultati di tale elaborazione sono stati quindi posti in
relazione con le principali caratteristiche microstrutturali ot-
tenute mediante ricorso all’analisi di immagine:

e spaziatura tra i bracci secondari delle dendriti della fase
primariariccain alluminio,

« area, rotondita e aspetto di figura medi del silicio eutetti-
Co.

Denominazione  Si Mg Cu Mn Fe

AISi7TMgTi 706 0448 0036 0,007 0,13
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Fig. 4 — Andamento della temperatura nelle due termocoppie per
vari campioni studiati.

Fig. 4 — T(t) curves at different modification level, corresponding
to specimens M01-MO04.
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Fig. 5— Campione M03 a 200x.
Fig. 5— Specimen M03 at 200x.
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Fig. 6 — Schema delle zone utilizzate per |a caratterizzazione
microstrutturale della lega colata nel crogiolo di analisi termica.

Fig. 6 — Position of the nine zones for metallographic
investigation in the thermal analysis specimen.

L'analisi termica di Fourier & stata applicata ai campioni

Tab. 1 — Composizione chimica della lega
oggetto dello studio.

Table 1 — Chemical composition of the
investigated alloy.
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Fig. 8 — Campione M02-25’. Fig. 8 — Specimen M02-25'.
presi con diversi livelli di modifica, ed i risultati di questa
indagine sono stati confrontati con la microstruttura del ma-
teride.

In Figura 4 sono riportate le varie curve di solidificazione,
riferite, per ciascun campione, sia ala termocoppia interna
che aquella esterna.

Dagli andamenti rappresentati in Figura 4 risulta subito evi-
dente come al decrescere del livello di modificalatempera
tura minima di eutettico (indicata dalle frecce) aumenta, in
accordo con gquanto riportato da altri autori [22, 23].

L e curve sono state poi elaborate secondo |o schema presen-
tato nei paragrafi precedenti, in modo da ottenere le varie
curvef(t) ef(T), allo scopo di valutare I’ effetto del modifi-
cante sulladinamica della solidificazione per le varie fasi.
5.1 Indagine microstrutturale

E stata eseguita una caratterizzazione microstrutturale sui
campioni siglati come M01-M04, al fine di quantificareil li-
vello di modifica della lega in termini di “rotonditd’ e di-
mensioni del silicio eutettico. Sono state inoltre identificate
altrefasi, comeindicato in Figura5.

Per ogni campione I'analisi € stata effettuata su 9 campi
contigui presi in 9 differenti zone, come indicato nello sche-
ma di Figura 6. Le misure sono state eseguite a 500 ingran-

Tab. 2 — Parametri geometrici del Slicio
eutettico al variare del tempo di fading.

Table 2 — Geometric parameters of
eutectic silicon vs sodium fading time.

Area Si (um?)
Rotondita
Rapporto d’ aspetto
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Fig. 10 — Campione M04-65’. Fig. 10 — Specimen M04-65'.
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Fig. 11 — Andamento della rotondita e del rapporto di aspetto al
variare del tempo di fading.

Fig. 11 — Variation of eutectic silicon roundness and aspect ratio
for different fading time.

dimenti.
La procedura € stata eseguita in modo automatico grazie ad
una routine costruita ad hoc ed implementata in sistema di

MO01-5 min MO02-25 min MO03-45 min MO04-65 min
10.8 131 35.9 77.6
3.3 3.6 5.8 8.4
25 24 3.2 4.3
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analisi d'immagine in grado di gestire un portacampioni
motorizzato (LEICA QWIN).

Nelle Figure 7-10 sono riportati alcuni esempi di microstrut-
ture riscontrate nei vari campioni. Con il passare del tempo
di fading la struttura del Si eutettico cresce in dimensioni e
diventa progressivamente lamellare

| parametri analizzati sono steti: area delle lamelle di Si, il
loro rapporto di aspetto (lunghezza diviso larghezza) elalo-
ro rotondita (un parametro definito internamente a sistema
di analisi d'immagine, piu la rotondita tende ad un valore
unitario piu I’ oggetto assume una formacircolare).

| valori medi ottenuti per i vari campioni sono riportati in
Tabella2 ein Figura 11.

Con il passare del tempo il fenomeno di fading del Na porta
alladiminuzione del livello di modifica, con la conseguente
perdita di “rotondita” del Si eutettico, ed il contemporaneo
aumento delle dimensioni. Dopo 45-50 minuti dal momento
di introduzione del Nain lega, il livello di modificaraggiun-
ge una soglia critica per I’ utilizzo dellalega stessa

La caratterizzazione della microstruttura ha riguardato an-
che la spaziatura dei bracci secondari delle dendriti di allu-
minio primario (SDAS, Secondary Dendrite Arm Spacing),
valutata in ognuno degli 81 campi. | risultati, sintetizzati in
tabella 3, evidenziando una sostanziale costanza del valore
di tale parametro.

Il punto di forzadellaFTA elapossibilitadi ricavarein manie-
ra piuttosto semplice I’andamento del calore rilasciato istante
per istante, e da questo ottenere lafrazione di fase solidificata
E cosi possibile visualizzare I’ andamento della formazione
delle variefasi. In Figura 12 é riportato |I’andamento del ca
lore rilasciato per il provino preso 5 minuti dopo la modifi-
ca. E possibile osservare la presenza di tre picchi distinti. Il
primo é relativo alo sviluppo delle dendriti della fase pri-

Campione  tempo [min] SDAS [um] S [um]
M01 5 64 5.0
M02 25 68 55
MO03 45 68 7.2
M04 65 68 41

Tab. 3—Valore dello SDASIn funzione del tempo di fading.
Table 3 — SDASvalues as a function of fading time.
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Fig. 12 — Andamento del calorerilasciato al variare del tempo per
il campione M01, 5’ dopo la modifica.

Fig. 12 — Latent heat released vstime, 5 min. after modification,
specimen MOL.
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maria, in larga parte costituita da alluminio, il secondo dal-
I’eutettico Al-Si, ed il terzo dalle fasi con gli atri elementi
presenti in lega (Fe-Mn-Mg).

Con il decrescere del livello di modificalapresenzadel terzo
picco si fameno evidente, come riportato dalle Figure 12-14.
Il contributo del calore rilasciato dalle fasi secondarie viene
infatti a confondersi con quello legato all’ eutettico Al-Si.

Il calore rilasciato pud essere confrontato direttamente con
lafrazione di fase solida, in questo modo la rappresentazio-
ne viene svincolata dal tempo trascorso durante la solidifica-
zione, e quindi dalla velocita di raffreddamento a cui viene
sottoposto il campione.

Si possono cosi confrontare i risultati ottenuti in diverse
condizioni di estrazione del calore.

Dalle Figure 15-16 € possibile verificare il punto di inizio
reazione eutettica, che si sposta progressivamente verso fra-
zioni di fase solidainferiore.

La frazione di fase solida determinata con I'analisi termica
di Fourier puo essere confrontata con latemperatura misura
tanel punto centrale del provino.

In questo modo € possibile valutare I’ effetto delle cinetiche
di trasformazione sull’ andamento della frazione di fase soli-
da con latemperatura.

In Figura 17 é rappresentato I’ andamento della frazione so-
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Fig. 13 — Andamento del calorerilasciato al variare del tempo per
il campione M02, 25’ dopo la modifica.

Fig. 13 — Latent heat released vstime, 25 min. after modification,
specimen MO2.
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Fig. 14 — Andamento del calorerilasciato al variare del tempo per
il campione M04, 65’ dopo la modifica.

Fig. 14 — Latent heat released vstime, 65 min. after modification,
specimen MO4.
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Fig. 15 — Andamento del calorerilasciato al variare della frazione
solida per il campione M01, 5’ dopo la modifica.

Fig. 15— Latent heat released vs solid fraction, 5 min. after
modification, specimen MOL.
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Fig. 16 — Andamento del calorerilasciato al variare della frazione
solida per il campione M04, 65’ dopo la modifica.

Fig. 16 — Latent heat released vs solid fraction, 65 min. after
modification, specimen M04.

—_—
b
L 11} ——
-1 : =
e A . [
; VD
& = .-h
e VT - BT
=3 ’ R i e
il | T il
=
L5 ]
o | -
a z a1 o4 0S5 OE am |
s

Fig. 17 —f(T) al variare del tempo di fading.
Fig. 17 — Solid fraction vs temperature, at various fading.

Tempodi f_inizio reazione Tinizio reazione

Campione fa

ding [min] eutettica eutettica [°C]
MO01 5 0.66 558.0
MO02 25’ 0.55 558.5
MO03 45’ 0.52 560.1
MO04 65’ 0.51 565.0

Tab. 4 —Variazione del punto di inizio reazione eutettica con il
tempo di fading del modificante.

Table 4— Variation of eutectic start with fading time.
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lidarispetto allatemperatura per i vari campioni M01-M04.
Il punto di inizio della reazione di solidificazione eutettica
viene identificato con il punto di minimo dellacurvaf(T).
L’ effetto della modifica sul comportamento in solidificazio-
ne risulta particolarmente evidente per quanto riguarda lo
spostamento del punto di inizio della reazione eutettica.

Al variare del livello di modificail punto di inizio reazione
eutettica S sposta progressivamente per temperature supe-
riori e frazioni di fase solidainferiori.

| dati relativi ala posizione di questo punto col variare del
tempo sono indicati in Tabella 4.

L'analis termicadi Fourier (o FTA) é stata utilizzata per mo-
nitorare |’ effetto della modifica sull’ andamento delle cineti-
che di solidificazione in unalegaA 356. Grazie a questa tec-
nica & possibile vautare I’ andamento del calore latente rila-
sciato nel tempo, e da questo risalire ala frazione di fase so-
lidificata. Sono state ricavate in questo modo delle curve
f(T) relative ad unalegacon diversi livelli di modifica eutet-
tica, evidenziando gli effetti del sodio sull’andamento della
formazione delle varie fasi. La procedura utilizzata si propo-
ne quindi come un metodo per ricavare curve f(T) d variare
delle condizioni di trattamento del fuso. Queste curve posso-
no essere utilizzate come parametri di input in codici di cal-
colo per la modellazione numerica dei fenomeni di riempi-
mento e solidificazione nello stampo. Con questa procedura
e possibile descrivere I’ effetto del trattamento del fuso sulla
modalita di precipitazione delle varie fasi presenti, con parti-
colareriguardo all’ eutettico Al-Si.
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The so-called “ Fourier Thermal Analysis’ (or FTA) isan evo-
[ution of the “integral thermal analysis’, which is actually
used as a process control in aluminiumand cast iron foundries
[9-14]. It has been developed since late 80's in order to inve-
stigate nucleation and growing kinetics of the various phases
in multi-component alloys. FTA is based on the evaluation of
the thermal gradient in one-dimensional thermal field, which
arisesin a cylindrical solidifying specimen [15-16].

During the last twenty years, both the traditional thermal
analysis and FTA have been applied to the experimental de-
termination of the solid fraction during solidification, in or-
der to assess results from numerical simulation [2,6-7]. Ne-
vertheless, FTA has not been applied to foundry process
control or optimization.

Eutectic modification is extensively used in gravity and low-
pressure permanent mold processes, in order to improve ten-
sile properties and toughness of Al-S alloys[17-21, 24, 25].
The effectiveness of the treatment is subjected to the presen-
ce a minimum amount of modifying elements, such as &, Na
or other elements [22, 23, 26]. Traditional thermal analysis
is useful in determining modification level of the alloy, then
to control the modification treatment [ 23].
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Aim of this work is to verify the potentiality of gradient-ba-
sed thermal analysis method, such as FTA, in eutectic modi-
fication investigation.

A detailed introduction of the basic principles of FTA and
related equations describes the procedure for the determina-
tion of the thermal diffusivity curve af(t) and for the referen-
cecurve (or “ zero curve’ ) Z () (Figures 2 and 3).

An A356-type hypoeutectic Al-S alloy (composition in Tab.
1) has been modified with metallic sodium at four different
modification levels. Two-thermocouple thermal analysis cur-
ves have been recorded, in order to perform FTA analysis.
Fraction solid versus time (f(t)) and temperature (f(T)) ha-
ve been determined at different modification levels ?Figures
12-14 and 15-16).

Microstructural characterizations have been made using
automatic image analysis. A total of 81 fields at 100x have
been analyzed for each modification level. Average values of
dimension and roundness of eutectic S (Tab. 2) have been
compared to thermal analysis results (Figure 11).

A significant correlation between the so-called “ eutectic de-
pression” and silicon morphology has been observed (Figu-
re 11). These results confirm those reported by various
authors[22, 23].

More relevant is the behavior of the fraction solid curves,
fromwhich it is possible to note a significative delay in the
start of eutectic reaction (Figure 17). This delay has been
observed in time domain but also in temperature and frac-
tion solid (Tab. 4).



