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Introduzione

La descrizione della dipendenza della velocita di creep secondario dallo
stress e dalla temperatura applicati € da sempre basata sull'equazione di
Norton o sulle relazioni derivate della legge di potenza, mentre nelle lavorazioni
a caldo, dove l'equazione di Norton non é valida, solitamente viene utilizzata
I'equazione di Garofalo (sinh). Entrambe queste equazioni sono di natura
fenomenologica e possono essere raramente correlate in modo univoco a

parametri microstrutturali, come ad esempio la densita di dislocazione.

Nel tentativo di superare questa carenza, negli ultimi anni e stato sviluppato
da Sandtrém un modello base per lo studio del comportamento a creep dei
metalli fcc che non prevede parametri di adattamento, completamente
prevedibile e le cui ipotesi di base possono essere facilmente verificate
confrontando l'output del modello con i dati sperimentali ottenuti testando il
materiale in condizioni analizzate dal modello.

Questo modello, inizialmente sviluppato per il rame puro, € stato poi
applicato da Spigarelli [ref] all'alluminio puro; per applicare il modello ad un
materiale diverso e stato necessario interpretare i meccanismi che regolano la
velocita di deformazione nelle condizioni in cui non & applicabile la power-law.
L'aumento della velocita di creep ad alte sollecitazioni e basse temperature &
stato spiegato quantitativamente mettendolo in relazione all’aumento di
velocita del climb, che deriva dall’laumento della concentrazione di vacanze

indotto dalla deformazione.

A partire da quanto ideato per Cu e Al puri, il modello & stato
opportunamente modificato per tenere conto degli effetti di rafforzamento per
soluzione solida, al fine di descrivere il comportamento a creep e alla

deformazione a caldo di semplici leghe Al-Mg monofase. || modello ha



dimostrato un'eccellente accuratezza nella descrizione dei regimi di
applicabilita sia del creep che della lavorazione a caldo, pur mantenendo la sua
caratteristica piu importante, ovvero di non richiedere alcun adattamento dei

dati sperimentali.

Come secondo step, il modello e stato elaborato per ottenere una nuova
equazione costitutiva valida per leghe e compositi rinforzati con una
dispersione di particelle nanometriche. Il nuovo modello garantisce
un'eccellente descrizione della dipendenza dalla velocita minima di
deformazione della sollecitazione applicata e della temperatura, e fornisce una
ragionevole spiegazione per la ridotta velocita di creep che si osserva in questi
compositi rispetto alle leghe convenzionali. In queste leghe la frazione
volumetrica e la dimensione del particolato nanometrico assumono un ruolo
chiave nel determinare la risposta a creep. L'effetto rafforzante dovuto
all'interazione tra particelle e dislocazione e stato descritto introducendo un
back stress, che € in generale proporzionale allo stress di Orowan e ha la natura

di un vero threshold stress.

Successivamente si e declinato il modello per adattarlo al caso delle leghe
da invecchiamento dove si & dovuto tenere conto dei cambiamenti nella
frazione volumetrica, dimensione e distribuzione dei precipitati rinforzanti e
dell'effetto della dimensione del grano in conseguenza all'esposizione ad alta
temperatura. Dal confronto con dati sperimentali di letteratura si & attestata

I’ottima rispondenza del modello al comportamento reale di questi materiali.

Infine, si & applicato il modello alle leghe AISiMg prodotte dalla manifattura
additiva; tali leghe possiedono una microstruttura estremamente fine e
complessa, che per molti versi sfida i modelli fenomenologici piu diffusi, i quali,
infatti, si sono rivelati poco adatti a prevedere le loro proprieta meccaniche. La

microstruttura ultrafine della lega additive & stata descritta utilizzando un



“materiale modello” (MM) costituito da zone morbide e dure che si deformano
con una velocita simile. Per prevedere il comportamento a creep del MM ¢
stato utilizzato un insieme di equazioni costitutive che tengono conto anche dei
fenomeni di accrescimento/maturazione delle particelle di Si. Parallelamente,
e stata studiata la risposta a creep di una lega AISi10Mg prodotta mediante
LPBF e testata nella condizione as-built a temperature comprese tra 150 e 225
° C. Le curve di velocita minima di creep ottenute per il MM dal modello
costitutivo sono state quindi confrontate con i dati sperimentali ottenuti
testando la lega reale a carico costante in diversi stati iniziali. Si & ottenuta
anche in questo ultimo caso un'eccellente correlazione tra le curve del modello

ed i risultati sperimentali.



1. Il Creep:

1.1. Introduzione

Si parla di creep quando un materiale, sottoposto ad una sollecitazione
costante, anche inferiore allo snervamento, ad alta temperatura, subisce una
deformazione di carattere permanente che aumenta nel tempo. Il creep & un
fenomeno caratteristico di tutti i metalli quando questi sono sollecitati al di
sopra di una certa temperatura, tipicamente oltre il 30-40% della temperatura

di fusione del materiale, Ts.

1.2. Il moto non conservativo delle dislocazioni

La capacita di deformare un materiale e fortemente influenzata dalla
temperatura, perché il calore dell’lambiente aumenta I'energia vibrazionale
degli atomi del reticolo e cio garantisce una buona mobilita agli atomi stessi;
tale mobilita & possibile grazie alla presenza di siti vuoti, ovvero le vacanze.

Il flusso diffusionale delle vacanze (Fig. 1. 1), che possiamo anche
considerare come il flusso degli atomi in senso opposto, consente il moto delle
dislocazioni presenti nel reticolo con movimenti che a temperatura ambiente
non sono consentiti.

Come e ben noto, le dislocazioni possono muoversi, oltre che per
scorrimento (glide) lungo determinati piani (o lungo famiglie di piani nel caso di
dislocazioni a vite, se non dissociate in dislocazioni parziali), anche con moti
non-conservativi che danno origine ad alcuni processi deformativi
fondamentali; tali moti avvengono principalmente grazie a fenomeni di tipo

diffusivo, ed originano meccanismi come il ripristino (recovery), ovvero



I'addolcimento che si osserva in seguito alla permanenza ad alta temperatura

in metalli incruditi.

Diffusione di vacanze Diffusione di atomi
interstiziali
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Fig. 1. 1: Meccanismi di creep; la diffusione delle vacanze consente alla dislocazione a spigolo

di spostarsi.
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Fig. 1. 2: Movimento di dislocazioni a spigolo ad alta temperatura, combinazione di scorrimenti

e salti; quando due dislocazioni opposte si incontrano si annullano.



A temperatura ambiente, le dislocazioni a spigolo possono muoversi soltanto
per glide, lungo il piano determinato dal vettore di Burgers e dalla linea di
dislocazione, mentre le dislocazioni a vite possono muoversi con lo scorrimento
incrociato (cross slip); il cross slip & uno dei meccanismi che permettono alle
dislocazioni, che ad un certo stadio della deformazione sono distribuite
uniformemente nel grano, di riarrangiarsi a formare pareti che dividono
porzioni di grano relativamente libere da dislocazioni (celle). La formazione
delle celle € accompagnata da una diminuzione di energia libera; nei metalli con
bassa energia del difetto di impilaggio (stacking fault) il riarrangiamento delle
dislocazioni € ostacolato dalla separazione delle dislocazioni parziali che non
possono muoversi al di fuori del loro originario piano di scorrimento.

A temperature superiori invece puo verificarsi il salto (climb), cioe il
movimento per cui una dislocazione a spigolo, o una parte di dislocazione, pud
arrampicarsi dal suo piano di scorrimento ad un piano parallelo superiore o
inferiore; mentre a temperatura ambiente il moto della dislocazione & limitato
al glide, a temperature maggiori il movimento diviene una combinazione di
scorrimenti e salti (schematizzati in Fig. 1. 2) che agevola I'annullamento di
dislocazioni di segno opposto, appartenenti originariamente a piani di
scorrimento paralleli, e la riorganizzazione delle dislocazioni in pareti definite
(pareti di sottograno). La combinazione di climb e cross slip consente il recovery,
ovvero consente di addolcire la microstruttura e ridurre drasticamente gli
effetti dovuti all'incrudimento [1]. A determinate temperature, superiori a
qguella ambiente, in presenza di una dislocazione a spigolo nel reticolo, gli atomi
sulla linea di dislocazione (all’estremita del semipiano extra) diffondono, o pil
propriamente le vacanze diffondono verso la dislocazione; la diffusione
aumenta con la temperatura e dunque il moto non conservativo delle
dislocazioni diventa sempre piu rilevante man mano che la temperatura
aumenta.

Un tipico esempio di quanto descritto si ha nell’alluminio puro: a

temperatura ambiente, la struttura del materiale incrudito consiste in celle



delimitate da pareti che dividono zone libere da dislocazioni; i confini di tali
celle possono pero evolvere in confini di sottograno, con un processo che &
tanto piu veloce quanto piu la temperatura e elevata. Se il materiale ha una
energia del difetto di impilaggio bassa, invece, la microstruttura del materiale
incrudito consistera in una distribuzione pilt omogenea di dislocazioni e per far
evolvere le celle in sottograni sara necessario innalzare ancora di piu la

temperatura, in modo da facilitare il moto non conservativo delle dislocazioni.

1.3. Ladiffusione

Temperatura e tempo sono i parametri che governano la diffusione allo
stato solido; in molti casi € opportuno conoscere la velocita con cui avwengono
i fenomeni diffusivi, espressa come flusso diffusionale (J), cioé come massa, o
numero di atomi, che attraversa in direzione perpendicolare una superficie di
area unitaria nell’unita di tempo. | flussi diffusionali sono descritti dalle due
leggi di Fick, una per condizioni stazionarie e l'altra per condizioni non

stazionarie, rispettivamente (Eq. 1. 1) ed (Eq. 1. 2):

Eq. 1.1 ]=—D%
ac a%c

dove C e la concentrazione della specie che diffonde, t & il tempo, x indica la

posizione del punto considerato, e D ¢ il coefficiente di diffusione.

Eq. 1.3 D = Dy exp (— g—;)



La diffusione delle vacanze avviene seguendo I'equazione di Arrhenius (Eg.
1. 3) secondo cui il coefficiente di diffusione delle vacanze, D, pud essere visto
come il prodotto di una costante che non dipende dalla temperatura, D,
moltiplicato per exp(-Qq/RT), dove Qq € I'energia di attivazione per la diffusione
(energia di attivazione del flusso di vacanze), ovvero I'energia necessaria a far
spostare la vacanza, R & la costante dei gas e T la temperatura assoluta.
La diffusione pud avvenire sia all'interno del reticolo, sia su percorsi
preferenziali, che sono i bordi di grano e le dislocazioni; lungo tali percorsi
preferenziali il flusso avviene con maggiore facilita grazie alle maggiori distanze
interatomiche presenti. Mediamente, nella zona del confine di grano la distanza
fra gli atomi e superiore rispetto a quella che si ha nel resto del reticolo ed e cio
a renderli percorsi preferenziali per la diffusione. La diffusione delle vacanze,
infatti, & costituita dallo spostamento di atomi all'interno della struttura del
reticolo e la maggior distanza interatomica nei bordi di grano agevola gli
spostamenti degli atomi; questi, dunque, si muovono con facilita superiore, e
di conseguenza I'energia che € necessario fornire al materiale per far avvenire
la diffusione lungo i confini di grano, Q, € minore dell’energia di diffusione, Qq
(Eq. 1. 4). Lungo i confini di grano serve, dunque, meno energia per consentire
spostamenti degli atomi dalle loro posizioni reticolari, e dunque consentire alle

vacanze di muoversi:

Eq. 1.4 Q = 0,60,

Solitamente la diffusione preferenziale lungo i bordi di grano non e un
fenomeno cosi rilevante perché i confini sono una superficie relativamente
modesta rispetto al totale; il fenomeno diventa rilevante alle alte temperature
ed in presenza di materiali con un alto numero di confini di grano, ovvero nel

caso di materiali a grani molto fini.



L'altro tipo di percorso preferenziale per la diffusione sono le dislocazioni.
Ad esempio, nella zona immediatamente sottostante al bordo del semipiano
aggiuntivo di una dislocazione a spigolo, si ha una distanza interatomica
superiore a quella del resto del reticolo. Gli atomi, essendo piu distanti 'uno
dall’altro, possono muoversi con facilita, dunque le vacanze diffondono
agevolmente. Questo meccanismo viene definito pipe-diffusion, perché & come
se nella struttura ci fossero dei tubi all'interno dei quali la diffusione e resa
agevole. Il pipe-diffusion tende a diventare importante quando il numero di
dislocazioni e elevato.

La diffusione lungo percorsi preferenziali e caratterizzata da un valore
dell’energia di attivazione molto inferiore a quella tipica della diffusione nel
reticolo (bulk diffusion); anche se nella maggior parte dei casi questi
meccanismi danno contributi trascurabili, talvolta essi possono aiutare a
comprendere fenomeni particolari, legati sia al trattamento termico che alla
deformazione a caldo.

L’energia di attivazione dell’Alluminio a bassa temperatura € minore di
quella alle alte temperature. A temperatura ambiente la diffusione interna al
reticolo, dunque il c/imb, € assai poco attivo (a causa della lentissima diffusione
delle vacanze alle basse temperature) ma diventa rilevante la diffusione
attraverso i canali preferenziali, come le dislocazioni. Deformando il materiale
a temperatura ambiente, a cui il c/imb e inattivo, non si ha il ripristino, il
materiale presenta un’elevatissima densita di dislocazioni, le quali fungono da
canale preferenziale per la diffusione e cio comporta un’energia di attivazione

inferiore a quella di autodiffusione [2].
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1.4. |l Creep

Il termine creep indica una deformazione di carattere permanente (non
recuperabile, anelastica), che aumenta nel tempo quando un materiale viene
sottoposto ad una sollecitazione costante (anche inferiore allo snervamento),
o0 ad un carico costante, ad elevata temperatura. Tale deformazione puo essere

matematicamente espressa come:

e = f(o,t,T)

Il creep € un fenomeno complesso, tipico di tutti i metalli, che coinvolge
diversi meccanismi come il flusso diffusionale, lo scorrimento ed il salto delle
dislocazioni; & infatti controllato dal c/imb ed &€ un fenomeno dominante,
purché la temperatura abbia un valore superiore ad un limite identificabile nel
30-50% della temperatura assoluta di fusione (Tr). Al di sotto del valore soglia
di temperatura il creep diventa un fenomeno irrilevante, cioe la deformazione
che avviene non é regolata dal climb ma da altri micromeccanismi.

Il limite inferiore di temperatura varia molto da metallo a metallo, ed &
fondamentale tener presente il valore soglia di temperatura per il materiale
analizzato; ad esempio, per I’Alluminio il limite & 0,54TF mentre per il Titanio
0,3Te [1] e cio comporta che il Titanio, pur avendo una temperatura di fusione
molto piu alta di quella dell’Alluminio, tende ad essere sottoposto a creep a
temperature relativamente modeste. Nel caso specifico dell’Alluminio gia sopra
i 120-150°C si osserva il fenomeno del climb e questo diventa rilevante a 200-
300°C; oltre i 200°C il creep dell’Alluminio non ha interesse industriale in quanto
il materiale e troppo deformabile. Il valore della soglia di temperatura & un
parametro fondamentale nella selezione di un materiale in fase di

progettazione.
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1.4.1. La prova di creep

Come gia descritto, il creep € un fenomeno che comporta una deformazione
guando il materiale € sottoposto ad un carico costante (anche con una
sollecitazione inferiore allo snervamento); lo studio di questa deformazione,
che cresce nel tempo, richiede un tipo di prova specifica.

Le prove meccaniche pilu comuni, come la trazione, la compressione o la
torsione, vengono condotte a velocita di deformazione costante, ovvero,
durante la prova, gli afferraggi traslano con una certa legge che viene imposta
ad inizio del test; nella prova di creep invece quello che va imposto costante
la sollecitazione, o, agente sul campione.

Una possibile classificazione delle prove puo essere fatta sulla base del tipo
di sollecitazione imposta, se di trazione o di compressione, e nella modalita di
applicazione del carico, se a sollecitazione o a carico costante. Nella maggior
parte dei casi il creep viene, per semplicita di esecuzione, studiato effettuando
prove a carico costante anche se, dal punto di vista fisico, questa procedura non
sarebbe del tutto accurata e andrebbe mantenuta costante la sollecitazione
agente sul campione. Nel corso della prova, mantenendo costante il carico
applicato, la sollecitazione effettiva tende ad aumentare a causa della riduzione
di sezione trasversale derivante dall’allungamento del campione. Nonostante
guesto problema, i dati cosi ottenuti sono particolarmente utili e
rappresentativi della realta, in quanto in molte applicazioni pratiche &
effettivamente il carico sul componente a mantenersi costante in esercizio, e
non la tensione.

In una prova di creep-rupture il campione viene strumentato per monitorare
costantemente I'allungamento nel tempo; da questo tipo di prove si ottiene la
curva di Fig. 1. 3, che mostra, disegnata con una linea a tratto continuo,
I'andamento della curva deformazione-tempo. Dopo una deformazione
istantanea €p, che avviene immediatamente in seguito all’applicazione del

carico ed e indipendente dal tempo, la deformazione aumenta con il tempo,
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fino alla rottura (eg); la €0 & facilmente ricavabile, in quanto di solito la
sollecitazione € inferiore allo snervamento e segue le leggi classiche della
deformazione elastica, dunque €o= /E, dove E & il modulo elastico (che non &
costante, ma tende a diminuire con la temperatura), e viene solitamente
sottratta dalla curva di creep per avere solo la rappresentazione del contributo

dato dai meccanismi di deformazione tipici del creep.
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Fig. 1. 3: Esempio tipico di una curva di creep ed andamento della velocita di deformazione

durante la prova.

1.4.2. Llacurvadicreep

La curva di creep normalmente si fa partire dall’origine e si considera solo la
componente della deformazione che si accumula nel campione nel tempo; in
generale & una curva sigmoidea che puo essere suddivisa in tre zone:

1. un primario, nel quale si ha un graduale decremento nel tempo della

s g . . de . . . .
velocita di deformazione € = Py inizialmente molto alta; in questa fase la
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moltiplicazione e I'interazione delle dislocazioni limita progressivamente la
deformazione. Nel primario il ripristino parziale (o addolcimento), dovuto a
cross-slip e climb, compete con I'aumento di resistenza del materiale
causato dall’incrudimento, che a sua volta & dovuto all’interazione tra le
dislocazioni, che formano agglomerati e bloccano le altre dislocazioni; la
microstruttura, al termine del primario, € caratterizzata da sottograni
equiassici.

Per basse temperature, vicine alla temperatura soglia, e livelli di stress
moderati, il primario & la regione predominante dell’intero processo;

2. uno stadio stazionario, o secondario, che pu0 ridursi ad un tratto
estremamente breve o ad un punto; in questa fase c’e equilibrio tra i
fenomeni di addolcimento (ripristino, grazie al climb) e dei fenomeni di
rafforzamento (moltiplicazione ed interazione fra dislocazioni). Di
conseguenza in questa regione c’eé la stazionarieta della velocita di
deformazione, che assume un valore costante € = &;,. La microstruttura e
costituita da sottograni, di dimensione costante [3];

3. uno stadio terziario, durante il quale la derivata della curva, che
rappresenta la velocita di deformazione, aumenta rapidamente con il
tempo, portando infine alla rottura. L'incremento della velocita di
deformazione nella fase finale della prova & dato dalla riduzione della
effettiva sezione resistente, ortogonale alla direzione di allungamento (che
ovviamente coincide con la direzione di applicazione del carico), dovuta ad
un insieme di fenomeni che avvengono all'interno del materiale, come la
nucleazione e crescita di cavita (cavitazione) o la formazione di cricche. Tutti
questi meccanismi riducono la sezione resistente e portano ad un aumento
della tensione effettiva, e quindi ad un processo degenerativo e, in ultimo,

alla rottura al tempo t..

La curva di Fig. 1. 3 mostra 'andamento tipico che si riscontra nei metalli

puri e nella maggior parte delle leghe; la dimensione e la predominanza delle
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tre regioni che compongono una curva di creep sono funzione del materiale,
della temperatura e del carico applicato, in qualche caso il primario ed il
secondario possono essere addirittura assenti, o si pud avere un primario
inverso in cui la velocita di deformazione anziché diminuire aumenta (soluzioni
solide).

Nel grafico di Fig. 1. 4 sono rappresentate una famiglia di curve di creep, in
Fig. 1. 4a sono prove condotte tutte ad un valore di temperatura ma per
condizioni di carico differenti, in Fig. 1. 4b la sollecitazione € comune a tutte le
curve ma varia la temperatura; osservando questa serie di curve si nota I'effetto
della temperatura e della sollecitazione applicata: per sollecitazioni elevate la
curva & molto ripida, la deformazione avviene molto rapidamente, riducendo
la sollecitazione di prova le curve pian piano si schiacciano spostandosi verso
durate sempre maggiori. Un tale effetto lo avrei se mantenessi costante la
sollecitazione e variassi la temperatura, piu la temperatura € alta tanto piu la
durata della prova si riduce. Sintetizzando, generalmente la resistenza a creep

diminuisce all’laumentare della temperatura e della sollecitazione.
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Fig. 1. 4: Influenza della sollecitazione, a), e della temperatura, b), nelle curve di creep.

1.4.3. | parametri tempo, t;, e velocita di deformazione, &

Dall’analisi di una curva di creep si ricavano due parametri ingegneristici che
consentono di valutare la risposta a creep del materiale, il tempo a rottura e la
velocita di deformazione nello stato stazionario. Il tempo a rottura tz e il
parametro piu semplice ed utile da ricavare, perché permette di stimare la vita
a rottura del componente. La velocita di deformazione nello stadio stazionario
(secondario) &, o la velocita minima di deformazione, & il parametro di cui
dover tener conto in progettazione se non ci si aspetta che si verifichi rottura
nel componente, a causa dei carichi estremamente bassi, e puo essere utilizzata
per stimare approssimativamente la vita del componente in esercizio, in quanto
permette di stimare I'accumulo di deformazione.

Nello stato stazionario, la velocita di deformazione (o, nel caso in cui il
secondario sia ridotto ad un punto, nel suo valore minimo &,,) viene espressa
in funzione della tensione di prova tramite una legge di potenza (power law)

del tipo:

Q
Eq.1.5 &s = Ao™e RT
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Dove I'esponente di creep, n, & un coefficiente che solitamente per i metalli
assume valori compresitra 1 e 10, per i metalli puri € 4-5; I'Eq. 1. 5 € anche nota
come Legge di Norton.

La legge di potenza a volte puo essere espressa in una forma piu complessa, Eq.

1.6:

n

Eq. 1.6 g5 = Ao (Z)p (%)

dove:

- D e il coefficiente di diffusione delle vacanze, anche detto coefficiente di
autodiffusione, dato dall’Eq. 1. 3;

- d e la dimensione del grano;

- b e il vettore di Burgers;

- p € un coefficiente costante, che per il creep da dislocazioni e 0;

- G e il modulo elastico a torsione;

- Ao € una costante adimensionale che non dipende dal materiale, ed il termine
Gb/KT é stato introdotto nella formula appunto per rendere Ao adimensionale.
Una semplificazione della Eq. 1. 6, con una dipendenza da T leggermente

diversa, é:

Eq.1.7 g = A (S)p a”e_R%

dove A e una costante che dipende dal materiale, e I'esponenziale & lo stesso
termine che era presente nel coefficiente di autodiffusione D (Eq. 1. 3); per i
metalli puri il valore di Q, energia di attivazione per il creep, equivale all’energia

di autodiffusione. Questo prova come la diffusione delle vacanze, che permette
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il climb (moto non conservativo), sia il meccanismo che governa la

deformazione da creep nei metalli puri.

1.4.4. Lo stato stazionario

1.4.4.1. Lo stato stazionario nei metalli di classe M

Nel caso la deformazione sia governata dal susseguirsi di due meccanismi,
come il glide ed il climb, & quello piu lento che regola la velocita di
deformazione. Dato che nei metalli puriil glide € un meccanismo relativamente
rapido mentre il climb (ovvero la sequenza di scorrimenti e salti della
dislocazione) rappresenta la fase lenta, in queste condizioni, nel regime

I "

stazionario, si ha il “creep controllato dal climb”, o creep controllato dal
ripristino.

Rappresentando una serie di prove di creep su un grafico bilogaritmico 6—&,
(Fig. 1. 5) si ottiene un fascio di rette parallele isoterme, la cui equazione &
esattamente I'equazione di Norton (Eqg. 1. 5) e dunque la cui pendenza & pari a
n. Ampliando il range di sollecitazione di Fig. 1. 5 per osservare |l
comportamento del metallo a velocita di deformazione molto ridotte o elevate,
Fig. 1. 6, si puo notare che nel caso di prova a carichi particolarmente bassi
(regime-lll) la pendenza di queste curve & n=1 ed il creep & puramente diffusivo
(descritto in seguito), mentre nel caso di carichi medio-alti (regime-Il) la
pendenza & n=4-5 ed abbiamo il creep governato dal climb delle dislocazioni;
oltre tale intervallo c’e il regime-I in cui la pendenza aumenta e siamo in regime
di deformazione plastica a caldo. In questo caso le velocita di deformazione non
sono quelle tipiche del creep e si ha una deviazione dalla linearita (power-law
breakdown). Da notare inoltre & che variando la dimensione del grano nei

regimi-1 e Il non si ha una variazione nella risposta del materiale, mentre nel
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regime-lll tanto piu e fine

il grano, tanto piu la velocita di deformazione
aumenta.

log(e,.)

log(o)

Fig. 1. 5: Dipendenza della velocita di creep dalla sollecitazione in funzione della temperatura,

nello stato stazionario.
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Fig. 1. 6: Stato stazionario nei metalli di classe A, dipendenza della velocita di deformazione
dalla sollecitazione ad una data temperatura; il regime-lll € influenzato dalla dimensione

media del grano
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Il regime-Ill & caratterizzato da un tipo di deformazione in cui le dislocazioni
non intervengono, in quanto i carichi in gioco sono troppo bassi; la
deformazione, in queste condizioni, e regolata dal moto diffusivo degli atomi,

e dunque delle vacanze, che determina la geometria di ogni grano.

Creep diffusivo di
Nabarro-Herring,
flusso di atomi

Creep
diffusivo di
Coble,
flusso di
atomi

Fig. 1. 7: Meccanismi di creep diffusivo.

In Fig. 1. 7 sono schematizzate le due tipologie di flusso diffusivo:

1) Si ha creep diffusivo di Nabarro-Herring quando si ha diffusione di
vacanze attraverso il grano dal lato perpendicolare verso il lato parallelo
al carico, o secondo lo schema riportato in Fig. 8 quando si ha diffusione,
attraverso il grano, di atomi dal lato parallelo verso il lato
perpendicolare alla direzione di applicazione della sollecitazione; il

fenomeno viene descritto dall’Eq. 1. 7 nella quale, in queste condizioni,

. b\P . ,s .
va tenuto conto del termine (E) in quanto c’e una forte dipendenza

dalle dimensioni del grano, e nella quale il termine Q € ancora I'energia
di diffusione delle vacanze. Nell’equazione il termine d, dimensione del

grano, € al denominatore, dunque piu il grano e fine tanto piu il termine
p\P | o . . . .
(E) sara elevato e tanto piu sara alto il valore di &; tanto piu il grano

e fine, meno strada dovranno percorrere le vacanze per farlo allungare,
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piu e attivo il fenomeno e piu il materiale si deforma. Con un grano
grossolano le vacanze impiegherebbero molto tempo per spostarsi da
un lato all’altro e la velocita di deformazione sarebbe estremamente

bassa;

2) Il Creep diffusivo di Coble € un meccanismo del tutto analogo al
precedente nel quale le vacanze (o gli atomi, in senso opposto) si
spostano lungo i bordi di grano invece che all’interno del grano; questo
meccanismo richiede un’energia inferiore. L’equazione che descrive il
fenomeno e sempre la Eg. 1. 7 ma dove la Q € 'energia di attivazione
per la diffusione di atomi e vacanze lungo il confine di grano, che
solitamente viene valutata come il 60-70% dell’energia di

autodiffusione.

In base al materiale ed alla temperatura pud avvenire un meccanismo o
I'altro, per distinguerli si osserva il valore dell’energia di attivazione che nel

secondo caso e inferiore.

1.4.4.2. Lo stato stazionario nelle leghe di classe A

Nel caso di soluzioni solide (indicate come classe A, dall'inglese Alloy, per
distinguerle dalla classe M dei metalli puri) la velocita di deformazione nel
secondario in funzione della sollecitazione ha un andamento piu complesso,
rappresentato in Fig. 1. 8, dato dalla presenza di atomi in soluzione solida
attorno alle dislocazioni. Quando in una lega vi sono atomi in soluzione solida,
guesti tendono a collocarsi intorno alle dislocazioni, in tali condizioni la
dislocazione per spostarsi deve trascinare con sé gli atomi in soluzione; il
movimento che si genera e chiamato viscous glide e richiede una sollecitazione
maggiore rispetto a quella che basterebbe a muovere la sola dislocazione, tale

meccanismo ¢ il rafforzamento per soluzione solida. Nei materiali di classe A
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dunque c’e un ulteriore meccanismo di deformazione, le dislocazioni scorrono
e saltano ma devono, al tempo stesso, trascinare la nube di atomi in soluzione.
Il meccanismo che governa la velocita di deformazione e sempre il piu lento:
nei metalli di classe M dove lo scorrimento & agevole ed il c/limb richiede tempo,
la € del regime-Il € governata dalla diffusione delle vacanze; nei metalli di classe
A, invece, nel regime-ll vi sono 3 sotto-regimi, a, b e c. Nel regime-lic il
comportamento del metallo € molto simile a quello dei metalli puri e n=5; cio
significa che il c/imb e il meccanismo piu lento e I'energia di attivazione e quella
di diffusione delle vacanze. Aumentando il carico, ad un certo punto la
sollecitazione diventa tanto forte da far “saltare” la dislocazione sopra gli
ostacoli con facilita maggiore rispetto allo scorrimento viscoso, cioe lo
scorrimento delle dislocazioni nelle loro atmosfere di atomi in soluzione, sara
lento e dunque il climb diventa un’operazione relativamente rapida; cio
comporta che n=3 e che Q non e piu I’energia di autodiffusione ma & I'energia
di attivazione per la diffusione della specie ospitata nella specie ospitante (i.e.
in lega Al-Mg, in Mg-Zn, etc...), ovvero dell’elemento in soluzione solida. Nel
momento in cui la sollecitazione diventa sufficientemente elevata da strappare
le dislocazioni dalle loro atmosfere di atomi di soluto, le dislocazioni si liberano
ed il loro scorrimento torna ad essere agile, mentre il climb torna ad essere il
meccanismo piu lento e dunque torna n=5 e Q & nuovamente |'energia di

attivazione per I'autodiffusione.
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log(o)
Fig. 1. 8: Velocita minima di deformazione in funzione della tensione per una soluzione solida

(metalli classe A)

1.4.5. Stima della vita a rottura

| due principali parametri che descrivono una curva di creep, velocita minima
di creep e tempo a rottura, sono legati da una relazione empirica, detta di

Monkman-Grant:

Egq. 1.8 Emtyr = C;

secondo cui e costante per un dato materiale, e pari a Cr, il prodotto tra la
velocita minima di creep nel secondario ed il tempo a rottura.
Combinando I'Eq. 1. 8 con I'Eq. 1. 5 si ottiene I'Eq. 1. 9, con la quale e

possibile estrapolare la vita a rottura di un materiale:

Eq.1.9 t, = A, 0" "erT
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Riportando, in un grafico bi-logaritmico di Fig. 1. 9, il tempo a rottura in
funzione della sollecitazione per una serie di prove, si ottengono delle rette
isoterme; conoscendo il grafico di un certo metallo si puo, seguendo linearita e
parallelismo delle isoterme, stimare il tempo a rottura in differenti condizioni
di sollecitazione o di temperatura. Nel caso di metalli puri e dello stesso regime
di deformazione, le rette sono parallele I'una all’altra, mentre nel caso di leghe
pil complesse (rinforzate da particelle, con sottostrutture importanti, etc...) la
linearita spesso si mantiene ma non si ha piu il parallelismo e diventa arduo
stimare il comportamento di una lega in condizioni diverse da quelle testate;
nelle leghe, dunque, n e Q non sono costanti come nei metalli puri, ma

dipendono dal carico e dalla temperatura.

Ta
T3
T2
T1
\ Uigt g o
: \
3

log(o)
Fig. 1. 9: Dipendenza di t, dalle condizioni di prova, per un metallo puro la pendenza e

costante e pari a -n.

1.4.5.1. L’approccio parametrico di Larson-Miller

Date le difficolta nello studio del creep quando n e Q sono variabili, si sono
sviluppati negli anni diversi approcci parametrici di cui il piu utilizzato & quello
di Larson-Miller (LMP).

Il LMP origina dalla semplificazione della Eq. 1. 9, dove manca il termine

o "perché si suppone che sia Q a dipendere da o; Q dunque non ha un
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significato fisico ma rappresenta un termine che dipende da temperatura e

sollecitazione:

Eg. 1. 10 t, = Bye RT

Passando ai logaritmi I’Eq. 1. 10, e definendo:

Eq. 1. 11 LMp = 4@ _ 2@
log(e)R 2,3R

Si ottiene infine:

Eq. 1. 12 LMP = L2 = T(Cyy + log t,)

dove Cum € una costante pari a -log(Bo) e solitamente si assume C,vm=20.
Riassumendo, i dati cosi ottenuti per ogni prova, in un grafico 103LMP-G i
dati si sovrappongono su una curva, chiamata “master curve”. La master curve
consente di individuare, conoscendo tempo e temperatura, ad ogni valore di
sollecitazione qual & il corrispondente tempo a rottura, o viceversa,

conoscendo il tempo si puo ricavare la Gamm.
1.4.6. Meccanismi di rottura tipici del creep

Quando un campione metallico viene sottoposto a sollecitazione di trazione,
puo rompersi in diversi modi. A basse temperature, dove T<0,3T;, il campione
puo cedere per clivaggio, frattura intergranulare fragile o frattura duttile. A
temperature piu elevate, generalmente per T>0,3Ts, il campione puo rompere

con i meccanismi di frattura tipici del creep, alcuni trans-granulari ed altri inter-
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granulari. Se il materiale € a temperatura elevata o € molto incrudito, puo
verificarsi un raro caso di ripristino dinamico e ricristallizzazione, ma & rara in
guanto nel creep la ricristallizzazione e difficile che avvenga a causa del troppo
ridotto livello di deformazione accumulata.

Nel creep la riduzione di sezione resistente che si ha durante la prova puo
essere la classica strizione, che porta ad una rottura simile a quella che si
verifica, a temperatura ambiente, nei materiali tenaci e duttili, o si pud
verificare, anche simultaneamente alla strizione, una riduzione di sezione
interna dovuta alla cavitazione e che contribuisce ad accelerare il processo di
frattura; pud anche pero presentarsi una frattura puramente intergranulare,
nella quale non si apprezza la strizione e la rottura € improvvisa.

Il creep, come tutte le deformazioni a caldo, & caratterizzato dallo
scorrimento dei bordi di grano; la deformazione avviene per il moto delle
dislocazioni, rese piu mobili dal climb, ma in parallelo si verifica la rotazione dei
grani. Tale rotazione avviene sempre, ma diventa un fenomeno che incide sul
comportamento del materiale alle alte temperature quando, nel campione, il
bordo di grano occupa una ampia porzione della superficie, ovvero nel caso di
materiali a grani fini. La deformazione che deriva dalla rotazione dei grani incide
massimo per il 10-20% dunque puo essere trascurato il contributo deformativo
che questo meccanismo comporta, ma una conseguenza rilevante di questa
deformazione & il danno che essa apporta alla microstruttura.

Molto di frequente, in particolar modo per i carichi medio-bassi, si ha la
rottura intergranulare che avviene attraverso cavita “r’ (circolari) o “w”
(wedge); sia la r che la w tendono principalmente a formarsi nel lato del bordo
di grano ortogonale al carico applicato. Nelle prime fasi della prova si possono
formare cavita isolate, inizialmente non pericolose, che poi evolvono fino a
diventare micro-cricche; con la comparsa delle micro-cricche il campione entra
nel terziario e si ha la rottura.

Sottoponendo ad un carico verticale di trazione i tre grani di Fig. 1. 10, che

alle alte temperature sono piu liberi di ruotare, se il grano 1 ruota in senso
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orario ed il 2 in senso antiorario si determina I'apertura di una micro-cricca,
molto acuta (cavita w), ai vertici comuni ai grani 1, 2, 3. In modo abbastanza
simile, se non si € in un giunto triplo di grani ma questi presentano un gradino,
con lo scorrimento relativo dei bordi di grano si formano le cavita di tipo r che
sono tondeggianti. La coalescenza di queste cavita porta alla formazione di

cricche macroscopiche ed alla successiva rottura intergranulare del campione.

(o)

Fig. 1. 10: Danneggiamento intergranulare per slittamento dei bordi di grano, dovuto alla

rotazione relativa di questi.

Piu il grano e piccolo maggiore sara il numero di bordi di grano presenti, e di
conseguenza tanto piu il materiale potra subire un danneggiamento di questo
tipo. Alle alte temperature dunque, dove i grani ruotano con piu facilita, & poco
conveniente avere una struttura a grani fini. A queste considerazioni sullo
svantaggio di avere una struttura fine si aggiungano quelle tratte nel paragrafo
1.3 nel quale si e visto che in presenza di grani di piccole dimensioni le vacanze
hanno un tratto minore da percorrere per diffondere; & evidente la poca

convenienza di avere un materiale a grani fini per le alte temperature.

27



2. Un modello per il creep basato sulla fisica dei

metalli fcc

2.1. Introduzione

I metodi empirici, in cui si ricorre a funzioni matematiche per adattare le
curve ai dati di sperimentali agendo sui valori dei parametri, sono usati quasi
esclusivamente per rappresentare le curve di deformazione di creep primario
rispetto al tempo; in questi metodi, per generalizzare il comportamento del
materiale a condizioni diverse da quelle testate, si tenta di descrivere come i
parametri variano in funzione del carico, della temperatura, ecc.

Il tipico periodo di esercizio di impianti industriali per la produzione di
energia termica e dell’ordine di almeno 20-30 anni e per la loro progettazione
non si pud non tener conto del danno da creep che i materiali accumulano nel
lasso di tempo stimato; i test di creep vengono eseguiti per lunghi periodi fino
a 3-5 anni, e in casi speciali per tempi maggiori, ma anche avendo un set di dati
ampi e precisi e delle procedure adeguate &€ impegnativo estrapolare a tempi
cosi lunghi in modo ragionevolmente sicuro.

Per superare le difficolta dei metodi empirici possono essere utilizzati
modelli basati sulla fisica della deformazione; uno di questi modelli, sviluppato
da Sandstrom [4] per descrivere il comportamento a creep del rame, puo essere
utilizzato nella progettazione utilizzando un modello per le curve sforzo-

deformazione.
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2.2. Metodi empirici per la rappresentazione delle curve di

deformazione da creep

In letteratura €& possibile trovare numerose equazioni costitutive per
rappresentare il comportamento di deformazione da creep di un materiale [5,6]
equazioni che pero non sono sono di validita generale ma sono specifiche per

tipologia di materiale, intervalli di temperature e sollecitazioni.

2.2.1. Curve di creep

Tre modelli di struttura abbastanza simile, indicati come 3, ®, QQ, sono
riassunti nella Tab. 2. 1. Il piu conosciuto & il modello 3, sviluppato dal gruppo
diSwansea [7], che riprende la forma di dipendenza dal tempo usata per il creep
primario da McVetty [8] e per quello terziario da McHenry [9]. Il modello ® per
il creep primario, di cui Wu et al [10] hanno presentato un’analisi dettagliata e
sistematica, e stato utilizzato in varie forme per molti decenni [11]. || modello
Q e stato sviluppato da Sandstrém e Kondyr [12,13], ma fino alla meta degli
anni novanta non e stato denominato in letteratura come modello 2 [14].

Tutti i modelli sono caratterizzati da una parte dedicata al creep primario ed
una al terziario, e ciascuna parte ha due parametri che vengono calcolati
tramite processi di best fitting delle curve di creep sperimentali; nessun
modello ha una parte dedicata al secondario ma e possibile ottenere la curva
completa e la descrizione del secondario dalla combinazione delle parti di
primario e terziario. | tre modelli sono caratterizzati da una matematica
semplice, in cui la velocita di deformazione puo essere espressa in forma
esplicita in funzione sia del tempo che della deformazione. Rappresentando su
un grafico i dati sperimentali ottenuti per un dato materiale, risulta agevole
confrontare la risposta a creep di tale materiale con la legge di uno di questi

modelli.
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Mod. Regione Parametri £(t) £(o)

S | I[78] 91,9 £ = 0,0, 02t & = 0,00, —¢)
W7]9] 93, 9 1 = 030,e%¢ Er = 04(€ + 05)
) | @y, Dy P2 & =0,(0,—¢€)
& = 1+ t]1+é2
[11][10] 1 ¢1 [d)l( ¢2) ]
M | o, d b4 f = Baghs
m & = P33 (1 — pa)t]1 =P+ i = bae
Q | I[15] | QL £ (o & = e %E
=t
Qt+1
M2 | Qs Q . 2, & = Qe
[13][14] -0t

Tab. 2. 1: Principali metodi empirici per la determinazione della curva di creep.

2.2.2. Estrapolazione delle curve al di fuori dei range

sperimentali

Nelle applicazioni ingegneristiche i dati sulla deformazione da creep sono
spesso necessari al di fuori delle condizioni in cui sono stati testati, ed in tal caso
i dati sperimentali devono necessariamente essere estrapolati.

E stato svolto un ampio lavoro all'interno dell'European Collaborative Creep
Committee (ECCC) per trovare procedure adeguate atte all’estrapolazione. La
procedura piu semplice individuata consiste nell'utilizzare i metodi dei modelli
riportati in Tab. 2. 1 e determinare come i parametri dipendono, ad esempio,
dalla temperatura e dallo stress [16]; ci0 & stato fatto con successo con il
modello 3 per I'acciaio 0.5Cr0.5MoV [7]. In modo simile, Holmstréom e Auerkari
hanno utilizzato la seguente relazione del tempo corrispondente ad una certa
deformazione per descrivere i dati di creep per l'acciaio 2.25CrlMo

nell'intervallo di temperatura 500-600°C [17]
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log(atg+pB) . ﬁ

Eg. 2.1 Logt =
q 0g 1+(%)p

dove t & il tempo per una data deformazione, tr € il tempo a rottura e xo, p, o €
B sono parametri da calcolare. L'Eq. 2. 1, denominata metodo di previsione
logistica della deformazione da creep (LCSP), ha lo scopo di descrivere la curva
di scorrimento completa e richiede lo stesso numero di parametri di
adattamento dei modelli nella Tab. 2. 1. Allo scopo di descrivere un maggior
numero di dati di temperatura e sollecitazione si € dovuto ovviamente
introdurre una dipendenza dalla temperatura e dallo stress per due dei

parametri xo e p del tipo

Eq.2.2 q=a1+a2l0ga+%

dove a1, az e a3 sono delle costanti. La difficolta con questo tipo di approccio
risiede nel trovare espressioni adatte per la dipendenza dei parametri di
interpolazione dei dati sperimentali dalla temperatura e dallo stress, ma
trovate delle buone rappresentazioni i risultati della valutazione vanno
generalmente bene. La forma di queste espressioni sara specifica del materiale
e variera, oltre che tra i diversi materiali, anche con le condizioni analizzate. Al
fine di evitare la difficolta di trovare adeguate rappresentazioni di parametri,
Bolton [18] ha proposto un metodo, il cui principio di base & quello di mettere
in relazione il tempo di una determinata sollecitazione con il tempo di rottura
per le stesse condizioni; questo genere di approcci vengono indicati come
metodi di similitudine.

Per estrapolare i dati di rottura per scorrimento vengono tradizionalmente

utilizzati dei parametri tempo-temperatura (TTPs) che sono del tipo

Eq. 2.3 TTP(tg, T) = f1(T) log tg + f,(T)
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dove fi(T) e fo(T) sono semplici funzioni della temperatura T. Questa ¢ la
formulazione tipica dei classici metodi comunemente usati, come quello di
Larson e Miller [19] o di Manson e Haferd [20].

| TTP(t,T) sono correlati ad una legge polinomiale della sollecitazione ¢ o logc

Eq.2. 4 TTP(tz, T) = Z;;pgl ajlog o’

dove gj sono delle costanti e npo € I'ordine del polinomio.

Mediante le Eq. 2. 3 e Eq. 2. 4 si pu0 esprimere il tempo a rottura ts come

_LM 1 Z"pol

Eq.2.5 log tg =D " i 4 log o’

e le costanti in fi(T) e f2(T) vengono ricavate dai dati di rottura per tutte le
condizioni di prova in modo tale che logc possa essere tracciato in funzione di
PTT(t, T) su una singola linea, chiamata curva master. Quanto detto finora
rappresenta il modo tradizionale di estrapolare i dati di rottura per creep.

In molti casi, il rapporto tra il tempo per raggiungere una certa deformazione t;
e il tempo a rottura tr, a parita di condizioni, e funzione dalla sollecitazione; per

un certo livello di deformazione questo rapporto puo essere espresso come

Eg.2.6 logi—:' = by; + byilogo

dove bii e by sono due costanti specifiche per ogni livello di deformazione
studiato ¢;. Per gestire contemporaneamente i livelli di deformazione viene

introdotta una forma generalizzata

f2(T) 1 anol

Eq.2.7 log t,, = —by; — by log o + " T 2=

ajlog o’

i=12,..n,
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Quando I'Eqg. 2. 7 viene adattata simultaneamente ai dati di deformazione e
rottura si ottiene un sistema lineare di equazioni per i parametri a e b, che
possono essere risolti direttamente [21].

Non & banale la scelta, di volta in volta, del metodo piu adatto per
I’estrapolazione dai dati di rottura da creep [5,22] o di deformazione da creep
[5]; ad esempio, nell'Eq. 2. 7 & necessario provare piu di una combinazione delle
funzioni f1(T) e f2(T).

Negli scorsi decenni sono stati sviluppati da ECCC test di valutazione del
pregresso (PATs) che possono verificare se la procedura di estrapolazione
soddisfa determinati requisiti di base [6,22] ed aumentano notevolmente la
possibilita di ottenere un’estrapolazione accurata. Uno dei piu importanti PAT
consiste nel restringere il set di dati sperimentali rimuovendo i punti a piu lungo
termine e ripetendo la valutazione col set di dati ridotto; si ha una buona
estrapolazione quando non si ottengono variazioni importanti tra la previsione
con il set originale e quella con il set ridotto. La differenza tra la previsione e le
osservazioni puo essere espressa dalla radice dell'errore quadratico medio

(RMS)

2
Eqg. 2.8 RMS = {%Z[log(ts—obs) - log(ts—pred)]z}

dove te.obs SONO i tempi misurati per una data deformazione di creep, tepred i
corrispondenti tempi previsti e N il numero di punti dati. Il valore RMS viene

spesso utilizzato per derivare un fattore di dispersione Z

Eq.2.9 Z = 102%5RMS

Migliore & I'adattamento, minore ¢ il fattore Z. Se I'RMS viene applicato nelle
valutazioni della rottura per creep, un fattore Z vicino a 2 e considerato

soddisfacente [6].
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2.3. Un modello basato sulla fisica per lo scorrimento

primario e secondario

In [23] Sandtrom e Andersson hanno presentato un'equazione
fondamentale per la velocita di creep stazionario € nel rame puro e legato a
fosforo. La stazionarieta si ottiene quando c'e un equilibrio tra I'incrudimento
da deformazione ed il ripristino controllato dal climb. Nel modello si presume
che la velocita di creep secondaria, ovvero la velocita minima nei test di

deformazione da creep, sia

22 S’
ZbCLDSObTL( o ) knT, RT omax
—=r L—)ef*Ble
m kgT \amGb

Eq. 2.10 éOFP = = h(O’, T)

fp

dove ¢ e lo stress applicato e T la temperatura, Dso € il coefficiente di
autodiffusione, Q l'energia di attivazione per I'autodiffusione, b vettore di
Burgers, fp un fattore che descrive I'influenza del fosforo (che come si vedra in
seguito puo essere calcolato a priori), m il fattore di Taylor, c. una costante
dell'indurimento deformativo, G il modulo di taglio, ks la costante di Boltzmann,
R la costante dei gas, a una costante pari a circa 0,2, omax € assimilabile alla
massima resistenza del materiale, normalmente in qualche modo associabile
alla resistenza ultima a trazione (UTS) e 1. la tensione della linea di dislocazione.
Come gia accennato, I'Eq. 2. 10 e stata derivata sulla base di un presunto
equilibrio tra incrudimento e ripristino statico. Il procedimento per ottenere la
relazione Eq. 2. 10 verra illustrato in una prossima sezione; in questa sede &
sufficiente ricordare che il modello include sia I'effetto sulla mobilita delle
disolcazioni sia del climb che del glide, che inizia a giocare un ruolo importante
a temperature inferiori al tipico range di creep. Per questo nella Eq. 2. 10 &
presente il secondo termine tra parentesi quadre che tiene conto della

combinazione di creep da ripristino con un'espressione per la velocita di glide
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[24]. Con questa miglioria I'Eq. 2. 10 e in grado di descrivere la velocita di creep
secondario che si osserva a temperature ambiente fino a 600°C entro un ordine
di grandezza per il rame puro [16]. Va sottolineato che tutti i parametri sono
derivati indipendentemente nel modello e che non & coinvolto alcun fitting dei
dati con la possibile eccezione del valore per fr, che e stato ampiamente
analizzato in un altro lavoro di Sandstrém e Anderson [23].

Per quanto riguarda la descrizione del primario, il punto di partenza puo

essere la relazione [4], ottenuta per prove a velocita di deformazione costante

Eq. 2. 11 og=o0,+ (amax - ay)(l — e~ %%)

dove oy € la resistenza allo snervamento, Gmax la resistenza a trazione massima
e ® una costante. La forma generica dell'Eq. 2. 11 & stata usata in passato per
descrivere le curve tensione-deformazione per molte leghe fcc. Nel loro studio,
Sandstrém e Hallgren [4] hanno ricavato espressioni per i valori dei parametri
caratteristici del Cu-OFP per evitare di averli come parametri da adattare. L'Eq.
2. 11 si ricava tenendo conto dell'aumento della densita di dislocazioni dovuto
all'incrudimento e della riduzione di dislocazioni dovuta al ripristino dinamico.
Il tasso di ripristino dinamico in funzione della deformazione e uguale a wp,

dove p e la densita di dislocazioni e la costante ® e data da [25]

Eq.2. 12 wzﬂdint<2— ! )

b Nslip

dove il fattore di Taylor m e pari a 3.06, din: la distanza di interazione tra le
dislocazioni (pari a 2.5b) e ngjip il numero di sistemi di scorrimento indipendenti
(che nel caso dei metalli fcc & notoriamente 12). Sandstrom e Hallgren [4]
hanno analizzato la scelta del valore per din:, sostenendo che I'annullamento

della dislocazione avviene quando le dislocazioni sono in contatto diretto,
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assumendo il valore di,: = 2.5b. Il valore cosi ricavato di ® € 14,7. Nello stesso
lavoro gli autori hanno descritto la dipendenza dalla temperatura e dalla
velocita di deformazione del limite di snervamento. La validita dell'Eq. (2.11) e
stata dimostrata per Cu-OFP (rame puro privo di ossigeno e drogato con
fosforo) per velocita di deformazione comprese tra 1x107 e 1x10! st e
temperature comprese tra 20 e 175 °C con l'ausilio di prove di trazione a
velocita di deformazione costante. Le deformazioni coinvolte, inferiori a 0,3,
sono quelle rilevanti per i test di creep, mentre non sono tenute in
considerazione le deformazioni maggiori, ottenute in condizioni di
deformazione piu complesse [26]. L'Eq. 2. 10 e stata ricavata da prove a
sollecitazione costante e I'Eq. 2. 11 da prove a velocita di deformazione
costante; combinando le due equazioni si deriva un'espressione per la velocita
di deformazione durante il creep primario. Presumendo che lo stress introdotto

nell'Eq. 2. 10 & omax, dall'Eq. 2. 11 si ottiene

Eq. 2. 13 2 _p (ay(é) s 1 T)

dt 1-e—we’

dove G ¢ la sollecitazione applicata nel test di creep. Una descrizione di questa
dipendenza della velocita di deformazione puo essere trovato in [4]. La
dipendenza dalla velocita di deformazione € la stessa di quella che si trova nella
sollecitazione di creep nell'Eq. 2. 10. Ci sono ragioni che suggeriscono |'uso di
Omax cOme valore della sollecitazione nell'Eq. 2. 13. Infatti, Gmax nell'Eq. 2. 11 &
correlato alla sollecitazione di creep osat, che fornisce la stessa velocita di
deformazione della prova di trazione. In altre parole, nel corso della prova di
creep, la condizione di massima resistenza si riscontra nel secondario, dove la
tensione di prova corrisponde con la minima velocita di deformazione, cosi
come nella prova a velocita di deformazione costante, la tensione massima
raggiunta nella prova corrisponde alla condizione di massima resistenza. Gstat

(&, T) pud essere trovato iterando la relazione €= h(Gsiat, T) (vedi Eq. 2. 10). Nel
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primario la velocita di deformazione, inizialmente molto alta, & superiore alla
velocita di creep del secondario, cid si verifica nell’lEq. 2. 13 per piccole
sollecitazioni.

L'Eq. 2. 13 e dunque un'equazione differenziale per determinare la
deformazione da creep in funzione del tempo, che puo essere utilizzata per

derivare la velocita di deformazione durante il creep primario.

2.4. Curve di creep primario

Integrando I'Eq. 2. 13 & possibile ottenere le curve del tempo di
deformazione di creep. Poiché il lato destro dell’equazione contiene la velocita
di creep, questa deve essere risolta iterativamente.

In Fig. 2. 1 sono riportate le curve ottenute da Sandstrom applicando il suo
modello al Cu-OFP a 75 °C con un carico pari a 175 e 160 MPa, queste curve
vengono messe a confronto con i dati sperimentali ottenuti nelle stesse
condizioni considerate nel modello [27]. ll test in Fig. 2. 1a & stato condotto fino
a rottura del campione, mentre il test in Fig. 2. 1b e stato interrotto nella zona
di creep primario. Il modello dell’Eq. 2. 13 copre solo il primario ed il
secondario, dunque con questo modello non ¢ possibile prevedere il creep nel
terziario. La cuspide nella curva sperimentale in Fig. 2. 1la e dovuta al
riallineamento del macchinario in seguito al superamento della capacita di
deformazione del banco di prova. Come si puo vedere nella Fig. 2. 1, la

deformazione iniziale & piuttosto grande.
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Fig. 2. 1: Raffronto tra la curva deformazione-tempo fornita dal modello, Eq. 2. 13, applicato

al Cu a 75 °C e rispettivamente a) 175MPa e b) 160 MPa, e quella fornita dai dati sperimentali

di prove nelle stesse condizioni [27].
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Fig. 2. 2 : Curva della velocita di deformazione del Cu testato a 75 °C-160 MPa, espressa in

funzione a) del tempo, e b) della deformazione accumulata.
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La retta che si ottiene dall’Eq. 2. 13, rappresentata in un diagramma doppio
logaritmico in Fig. 2. 2a & esattamente cio che fornisce il modello ¢; allo stesso
modo, la curva in Fig. 2. 2b riporta la velocita di deformazione rispetto alla
deformazione e mostra un comportamento approssimativamente lineare,
ancora una volta coerente con il modello ¢. Testando il modello anche per
descrivere il creep a temperature piu elevate, Sandstrém ha ottenuto una
buona rappresentazione dei dati sperimentali.

Il valore dell’esponente di creep n, ottenuto dall'Eq. 2. 10 come
_ dlogé

Eq. 2. 14 =

calcolato per le curve di creep di Fig. 2. 1a e Fig. 2. 1b, e circa 60. Per le basse

sollecitazioni i valori di n corrispondenti sono progressivamente inferiori.
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3. Il modello modificato per I’Alluminio puro

3.1. Introduzione

Come gia discusso nel capitolo precedente (paragrafo 1.4.3), nella maggior
parte dei casi la dipendenza della velocita di creep nel secondario (la velocita di
deformazione nello stato stazionario, €) dallo stress applicato (o) e dalla
temperatura (T) viene descritta dalla legge di potenza convenzionale, Eq. 1. 5 e

dall’equazione di Arrhenius, Egq. 1. 3, nella forma

. _ 4 DoGb (o\" —9d
Eq.3. 1 e=A o (G) e RT

dove A & un parametro del materiale, k & la costante di Boltzmann, G & il modulo
di taglio, b e la lunghezza del vettore di Burgers e R € la costante dei gas. Do
nell'Eq. 3. 1 e il fattore pre-esponenziale nell'equazione di Arrhenius per I'auto-
diffusione e Qq & I'energia di attivazione per I'auto-diffusione nel metallo; n &
I’esponente di creep, che nell'alluminio per temperature superiori a 250 °C e di
circa 4-5 [28,29].

Al di sopra di una certa sollecitazione, si perde la linearita della legge di
potenza e la pendenza della curva, che descrive in coordinate bi-logaritmiche
la dipendenza della velocita di deformazione dalla sollecitazione applicata,
aumenta progressivamente con il livello di sollecitazione applicato. A
temperatura ambiente, I'esponente di stress puo arrivare fino a 28 [29]. Diverse
teorie, riassunte e discusse da Nabarro in [30,31], sono state successivamente
sviluppate per giustificare il comportamento a creep della legge di potenza dei
metalli puri e i valori risultanti dell’esponente di stress e dell’energia di
attivazione. Sebbene Nabarro considerasse queste teorie "poco convincenti"
[31], esse potrebbero comunque rappresentare una base per sviluppare nuovi
modelli di creep per materiali piu complessi.

Molto spesso l'uso della legge di potenza, nella sua forma fenomenologica,

ha dato buoni risultati per descrivere la risposta di innumerevoli materiali,
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anche con microstrutture estremamente complesse [32—39]. In questi casi, n,
Q e A vengono calcolati mediante una procedura di best-fitting dei dati
sperimentali e cessano di avere una correlazione diretta con i fenomeni
microstrutturali che avvengono all’interno del materiale. Anche nei tentativi di
sviluppare modelli costitutivi basati sulla fisica dei fenomeni, si & reso
necessario calcolare un certo numero di parametri del materiale adattandoli ai
dati sperimentali (i.e. [40]). Il punto cruciale & che, per quanto ci si sforzi di
tener conto della fisica della deformazione, la legge di potenza rimane una
legge di natura fenomenologica, e per questo motivo si sono cercati approcci
alternativi per introdurre equazioni costitutive derivate direttamente dai
meccanismi deformativi.

Seguendo questa linea di pensiero, Sandstrom ha proposto modelli [4,16]
per la deformazione plastica dei metalli fcc basati su meccanismi fisici di
deformazione che sono stati applicati con successo al rame e agli acciai
inossidabili austenitici [41,42] e sono in grado di gestire non solo il range di
creep della legge di potenza, ma anche le condizioni in cui la legge di potenza
non e applicabile. Ad esempio, le equazioni proposte da Sandstrom possono
prevedere correttamente un esponente di creep fino a 65 perilramea 75°C
[42]. Questa tipologia di modelli non richiede procedure di best-fitting, essendo
basati solo su un numero discreto di parametri fisici e microstrutturali
predeterminati, opportunamente combinati in un insieme di equazioni
costitutive di facile gestione [23,43]. Dal momento che non sono coinvolti
parametri regolabili, i modelli hanno una grande capacita predittiva: per
prevedere la velocita di creep, gli unici dati richiesti dal modello sono una serie
di parametri legati alla microstruttura (nel caso di un metallo puro, dove la
composizione non é influente sul comportamento a deformazione, stress e
temperatura). Una volta attestata la validita del modello di Sandstrom, lo stesso
e stato rielaborato da Spigarelli [44] in modo da applicarlo all'altro metallo che,
con il Cu, costituisce il classico caso di studio del creep dei materiali di classe M,

cioe I'Al puro [31].
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Il modello presentato da Sandstrom in [4,16,23,41-43] e applicabile ai
metalli fcc con grana grossa. Cio significa che la dimensione del grano (d)
dovrebbe essere molto maggiore della dimensione del sottograno (dsus). Come
gia detto nei precedenti capitoli (paragrafo 1.4.4.1), quando le dimensioni del
grano e del sottograno diventano equivalenti, i meccanismi di deformazione
cambiano e i bordi del grano assumono un'influenza dominante nel processo
deformativo [45]. Tanto piu la dimensione del grano si riduce, quanto piu i
processi deformativi ai bordi del grano influenzano la velocita di creep. Esistono
numerosi modelli per descrivere come cid possa avvenire, la maggior parte di
guesti concorda sul fatto che il meccanismo dominante & lo scorrimento del
bordo del grano (GBS), ovvero la deformazione che avviene mediante lo
scorrimento dei grani vicini I'uno contro l'altro; il GBS non puo verificarsi senza
un meccanismo di adattamento attorno ai bordi del grano. Nel tempo sono stati
formulati un certo numero di modelli empirici per GBS per materiali a grana
fine, ma non sembra essere disponibile alcun modello di base. In accordo con i
dati sperimentali, per i materiali a grano fine, questi modelli suggeriscono un
esponente di stress pari a 2 e una velocita di creep inversamente proporzionale
al quadrato della dimensione del grano [46,47].

Sia per i materiali a grana micro che per quelli a grana ultra-fine, si ritiene
che il processo di adattamento avvenga mediante un normale scorrimento
delle dislocazioni; € quindi del tutto possibile che il comportamento dei
materiali microgranulari possa essere esteso alla gamma di materiali a grana
ultrafine, ma sono tuttora disponibili pochi dati sperimentali per confermarlo. |
materiali nanocristallini sono caratterizzati da una ridotta densita di
dislocazioni e, nonostante cio, I'accomodamento avviene attraverso I'ordinario
slittamento di dislocazioni [48] e per emissione e assorbimento di dislocazioni
parziali ai bordi del grano [49]. Le dislocazioni parziali portano alla formazione
di geminati di deformazione che possono migliorare sia la resistenza che la
duttilita, aumentando la densita di dislocazioni e quindi l'incrudimento; anche

per materiali ad alto difetto di impilaggio come I'alluminio & possibile osservare
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la presenza di geminati. Per i materiali ultrafini, si presume che il meccanismo
di accomodamento sia basato sul creep diffusivo. In sintesi, GBS influisce sul
comportamento di tutte le granulometrie, ma i processi di adattamento variano
in funzione della granulometria.

La breve analisi sopra mostra chiaramente come le leghe di Al a grana molto
fine si comportino in modo abbastanza diverso rispetto alle leghe convenzionali
a grana grossa, dove il creep e controllato dal climb e glide della dislocazione e
mostrano il tipico comportamento di classe M. Per studiare il comportamento
dell'alluminio puro a grana grossa, Spigarelli e Sandstrom in [44] hanno

applicato il modello base di Sandstréom, gia discusso nel capitolo 2.

3.2. Il modello

3.2.1. Modello base per la deformazione controllata dal moto

delle dislocazioni

Il modello, originariamente sviluppato per Cu, e costituito da un insieme di
equazioni basate sulla fisica ed e stato poi applicato all'alluminio puro.
All'interno di un materiale, le dislocazioni presenti si possono trovare sia come
dislocazioni immagazzinate nei confini del sottograno sia come dislocazioni
libere che formano una rete all'interno dei sottograni; a volte, come ad esempio
nei materiali lavorati a freddo [50], & essenziale distinguere tra queste due
tipologie di dislocazioni.

Questa distinzione, perd, non & importante nel caso studio dell'alluminio
puro ad alta temperatura, dove la densita di dislocazioni libera gioca un ruolo
importante e predominante. La densita di dislocazioni libere, p, & solitamente
correlata alla sollecitazione dall’equazione di Taylor, scritta nella forma

Eg. 3.2 a=ai+ad=ai+ame\/;
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dove m & il fattore di Taylor (nei metalli fcc m = 3,06), 64 = amGbp*2 & il termine
di indurimento da dislocazioni e a € una costante (a = 0,2-0,4). La tensione
interna o; rappresenta la resistenza del metallo puro ricotto a grana grossa,
ovvero la sollecitazione necessaria per spostare una dislocazione in assenza di
altre dislocazioni ad ostacolarne il moto.

L'evoluzione della densita di dislocazioni durante la deformazione puo

essere espressa come [4,50]
Eg.3.3 d—pzﬂ—wp—SMrlpz

dove w € una costante (w = 14,7 in Cu puro), T & la tensione della linea di
dislocazione (/= 0,5 Gb?), M & la mobilita di dislocazione e L & il cammino libero
medio della dislocazione, cioé la distanza percorsa da una dislocazione prima
che essa venga ostacolata; il cammino libero medio, in assenza di particelle

indurenti, e esprimibile come

Eq. 3.4 L=

sile

dove C. e la costante di incrudimento. L'Eq. 3. 3 rimane valida fintanto che il
valore del cammino libero medio della dislocazione che fornisce e inferiore alla
dimensione del grano; dunque, nel caso di materiali a grana fine e per
sollecitazioni applicate molto basse, cioé per densita di dislocazione molto
basse, L dovrebbe essere uguale a d poiché il cammino libero medio di
dislocazione non puo superare la dimensione del grano. Questo non &
ovviamente il caso dei materiali a grana grossolana (d> 50 um) presi in esame
nel modello.

Il primo termine a destra dell'Eq. 3. 2 rappresenta |'effetto di rafforzamento

per deformazione dovuto alla moltiplicazione delle dislocazioni, che & piu
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rapido quando L e, di conseguenza, C. assumono valori bassi e/o la densita di
dislocazioni e alta. Il secondo termine a destra dell'Eq. 3. 2 descrive I'effetto del
ripristino; il terzo termine prende in considerazione la componente del
ripristino che dipende dalla velocita di deformazione.

La mobilita della dislocazioni data dal climb, secondo Hirth e Lothe [51], &
data da

3
Dosab 7ab”  _%sd
———e kT e RT
kT

Eq.3.5 M, =

| regimi a bassa temperatura/alta velocita di deformazione sono
caratterizzati da esponenti di sollecitazione piu elevati e valori inferiori
dell'energia di attivazione; cio suggerisce la necessita di tener conto del
contributo non trascurabile del glide. Secondo [24], la velocita di deformazione
per lo scorrimento (glide) di una dislocazione su un piano con ostacoli pud

essere descritto da un'equazione fenomenologica nella forma

—= faze{_% 1_(%)10]11}

Eqg.3.6 "

dove f, Q, p, g € Rmax SOono parametri sconosciuti. Rmax € un parametro
associabile alla massima resistenza del metallo, ed & usualmente espresso
come la resistenza vera alla trazione, corretta per tenere conto dell'effetto della
strizione in metalli molto duttili, quindi moltiplicata per 1.2-1.5. Nes et al [52]
hanno formulato un modello unificato per climb e glide per trovare i valori di f
e Q. L'espressione risultante per la mobilita che tiene conto di glide e climb [23]

assume la forma

£q.3.7 v owa () [5G
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Dunque, nello stato stazionario, con la mobilita di c/imb e glide descritta dall’Eq.

3.7,I'Eq. 3. 3 diventa

_ Duab (2 (5G]}

Meg = =4
. N ZMCngbCL o4 3
Eq. 3. 8 €ss = m—wCL(%) (amG)

Il termine al denominatore dove & presente w tiene conto del ripristino, un
fenomeno che e particolarmente rilevante quando si descrive il creep nel

terziario [53].

3.2.2. Tensione interna

La determinazione della sollecitazione interna, funzione della temperatura e
della velocita di deformazione, si basa sull'ipotesi che la densita di dislocazione
nel materiale ricotto (pa) e i valori oi spieghino la resistenza allo snervamento
del metallo puro allo stato ricotto. La tensione di snervamento & quindi data
dall'Eq. 3. 2 [54], dove p, € idealmente nulla. Il termine oiinclude la dipendenza

dalla dimensione del grano, che &

Eq 3.9 0; = Ojg +

dove oio, che rappresenta la tensione interna per un materiale con una
granulometria infinitamente grande, dipende dal contenuto di impurita del
metallo, mentre kq € la costante di Hall-Petch.

Un modo per descrivere la dipendenza del limite di snervamento dalla

temperatura € assumere che questo sia proporzionale alla resistenza a creep
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nell'intervallo di creep, mentre al di sotto dell'intervallo di creep la resistenza
allo snervamento e proporzionale al modulo di taglio. | dati di Al puro coprono
tutto I'intervallo tra questi due casi estremi, e per questo motivo e stata usata

la seguente espressione

Eq. 3. 10 0; = Ay\/Ocreepl

dove ocreep € la tensione di creep, che corrisponde ad una data velocita di creep
allo stato stazionario. Una volta determinata la tensione di creep rilevante a
diversi intervalli di temperature, per una determinata velocita di deformazione
e granulometria, puo essere ricavata la costante Ay per ottenere una stima
affidabile del carico di snervamento dell’alluminio puro a grana grossa. Il carico
di snervamento (oy) di un materiale di diversa granulometria (di) viene

calcolato come

Egq. 3. 11 Oyi = Oy1 —

3.2.3. Miglioramento del modello della velocita a basse

temperature e sollecitazioni elevate

Confrontando le Eq. 3. 5 e Eq. 3. 7 si ricava che la mobilita di dislocazioni e

amplificata dal seguente fattore
Qsd (_0a \*
Eq. 3. 12 fc g1 = exp E(%)

assumendo p = 2 e q = 1. Durante la deformazione plastica infatti il numero di
vacanze aumenta perché il movimento non conservativo delle dislocazioni

genera e assorbe le vacanze stesse; a tal proposito, Mecking ed Estrin hanno
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formulato un modello che dimostra il netto aumento della concentrazione di
vacanze dato dalla deformazione plastica [55]. Il loro risultato puo essere

espresso come

2.
Eq. 3. 13 A _ .5 Y2H e 0

Co Dsd G

dove co € la concentrazione di vacanze di equilibrio termico, Ac =c - co € la
concentrazione in eccesso, A € la distanza tra i pozzi di vacanze. Sempre
seguendo [55], A & considerata come la dimensione del sottograno dsup.

E noto che la dimensione del sottograno pud essere correlata alla tensione
applicatao

Eq. 3. 14 A =d,,, = SublC

Ksub € una costante tipica del materiale. Inserendo I'Eq. 3. 14 nell'Eq. 3. 13 da

2 3.2
Eq. 3. 15 Ac _ (.5 Y2Kan €% 046

Co Dgg o2

Questo aumento della concentrazione di vacanze aumenta in proporzione
alla velocita del climb. Pertanto, il fattore moltiplicativo risultante per la

velocita di climb, gcimb, &

Eq. 3. 16 Gaimp = 1+

Co

Dal confronto dei dati forniti dal modello elaborato da Spigarelli con i dati di
prove sperimentali si nota un’ottima corrispondenza (si veda [44]), poiché la
reale risposta a creep del materiale € in pieno accordo con quanto descritto
dalle Eq. 3. 12 e Eq. 3. 16. Sulla base di un modello empirico per il glide, nell’Eq.

3. 7 si e tenuto conto dell’laumento della velocita di creep in relazione al climb
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ad alta temperatura. Alla luce delle considerazioni fatte finora, gli autori hanno
potuto attribuire I'aumento della velocita di climb alle basse temperature alla
maggiore concentrazione di vacanze presenti. Cio non dimostra che il creep a
temperatura ambiente € completamente controllato dal c/imb, ma rende molto
piu semplice spiegare il comportamento stazionario che presentano I'alluminio

o il rame a temperature vicine a quella ambiente.
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4. Un modello unificato per descrivere il creep e
le deformazioni a caldo di leghe di Al-Mg in

soluzione solida

4.1. Introduzione

La resistenza a creep delle leghe monofasiche Al-Mg non e industrialmente
rilevante, ma in letteratura si trovano svariati articoli che ne analizzano il
comportamento. La causa di questo interesse puo essere attribuita alla natura
semplice di questi materiali, poiché la loro microstruttura costituisce un buon
caso di studio per identificare i principali meccanismi e separare i loro contributi
relativi alla risposta di creep nelle soluzioni solide.

Nella maggior parte dei casi, la dipendenza della velocita di creep secondario
(€) delle leghe Al-Mg monofase dallo stress applicato (o) e dalla temperatura
(T) & stata descritta dalla legge di potenza convenzionale e dall’equazione di
Arrhenius, nella forma riportata in Eq. 3. 1 dove Q e I'energia di attivazione per
I’auto-diffusione o per la diffusione di atomi di Mg nell’Al. Nell'alluminio puro
I'esponente di creep n € compreso tra 4 e 5, ma al di sopra di un certo livello di
sollecitazione la legge di potenza non e verificata e la pendenza della curva, che
descrive la dipendenza della velocita di deformazione dalla sollecitazione
applicata in coordinate bi-logaritmiche, aumenta progressivamente con il
livello di sollecitazione applicato.

Questo comportamento, che e associato ad un esponente di stress nel
regime della legge di potenza di circa 5 e ad un'energia di attivazione pari a
qguella per la diffusione delle vacanze, identifica i materiali di “classe M”
(Metallo). L'aggiunta di Mg nella matrice di alluminio complica la dipendenza

della velocita di creep secondario dallo stress applicato. L'esponente della
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tensione nel regime delle basse sollecitazioni & vicino a 4-5, scende a 3 in un
intervallo di sollecitazione intermedio e torna a valori di circa 4-5 prima del
decadimento della legge di potenza [56-58]. Questo comportamento ("classe
A") e generalmente attribuito al piu lento controllo della velocita di
deformazione, che deriva dalla sequenza di glide e climb delle dislocazioni che
si verifica durante la deformazione ad alta temperatura. Il meccanismo di
controllo della velocita nei metalli puri € il climb, in quanto il glide &€ sempre piu
veloce di quest’ultimo. Nei materiali di classe A, il glide & fortemente rallentato
dalla formazione di nuvole di atomi di soluto attorno alle dislocazioni ed &
guesto, di conseguenza, a controllare la velocita nel regime di sollecitazione
intermedio; in questo caso n = 3 e l'energia di attivazione & rappresentata
dall'energia di attivazione per la diffusione degli atomi di Mg nell’Al
L’esponente della sollecitazione & 4-5 e si nota un comportamento di classe M
nelle condizioni in cui il climb € molto lento (in regime di bassi carichi) o quando
gli atomi di soluto non giocano piu alcun ruolo, poiché le dislocazioni si sono
liberate dalle loro atmosfere (in regime di carichi elevati).

Generalmente viene data per scontata la spiegazione della fenomenologia
del creep nelle leghe Al-Mg e I'uso della legge di potenza per descrivere i relativi
dati sperimentali; tuttavia, la legge di potenza é di natura fenomenologica e,
per questo motivo, si sono cercati approcci alternativi per introdurre un
insieme di equazioni costitutive basate sulla fisica che c’e dietro Ia
deformazione. A tale scopo, ad esempio Fernandez e Gonzalez-Doncel [59]
hanno presentato un modello unificato per la descrizione del creep nella lega
Al-Mg. Il modello proposto da Sandstrom, gia ampiamente introdotto nei
precedenti capitoli, propone un altro set di equazioni per i metalli fcc, che,
essendo basato solo su un numero di parametri predeterminati fisici e
microstrutturali, non richiede alcun best-fitting di dati sperimentali di creep
[23,43].

Poiché generalmente I'analisi della risposta alla lavorazione a caldo dei metalli

si basa su esperimenti di compressione o torsione a velocita di deformazione
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costante, risulta conveniente I'uso della serie di equazioni di Sandstrom per
prevedere il comportamento del materiale anche in tali condizioni. Con questo
intento si e applicato il modello alle leghe monofase Al-Mg, con una maggiore
enfasi sulla descrizione delle condizioni di alta temperatura tipiche delle

lavorazioni a caldo.
4.2. Il modello

Richiamando quanto riportato al paragrafo 3.2.1 e riadattandolo ad una lega
Al-Mg, é possibile scrivere la densita di dislocazione libera (p) in funzione della
sollecitazione applicata mediante I’equazione di Taylor, Eq. 3. 2, modificata con

I’aggiunta di un terzo termine per tenere conto della soluzione solida

Eg. 4.1 a=0i+ass+crd=ai+ass+am6b\/;

Nelle leghe in soluzione solida, si ritiene che la resistenza viscosa delle
dislocazioni riduca la mobilita delle dislocazioni e controlli la risposta a creep in
un ampio intervallo di sollecitazioni applicate. Il termine oss rappresenta quindi
lo stress richiesto affinché le dislocazioni si muovano vincendo la resistenza
delle atmosfere di atomi di soluto. L'evoluzione della densita di dislocazione

durante lo sforzo puo essere sempre espressa come I'Eq. 3. 3, che si ricorda

d m 2 . .. . . .
essere d—’; = T wp— EMT“OZ, in cui il primo termine a destra dell'equazione

rappresenta |'effetto di strain hardening dovuto alla moltiplicazione delle
dislocazioni, che & piu rapido quando L e C, assumono valori bassi e/o la densita
di dislocazioni € alta, mentre il secondo e terzo termine a destra dell'equazione
descrivono I'effetto del recupero dinamico. Poiché, nel caso di deformazione
ad alta temperatura qui considerato (T> 500 K), I'ultimo termine dell'Eq. 3. 3,

che include una dipendenza dalla temperatura del tipo di Arrhenius, predomina
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ampiamente sul secondo termine, che si puo considerare a-termico, I'Eq. 3. 3

puo essere semplificata per diventare

dp _m _ 2 2
Eq. 4.2 e = oL éMTlp

La mobilita delle dislocazioni data dal c/limb in un metallo puro, secondo

Hirth e Lothe [51], e gia stata riportata nell'Eq. 3. 5

Eq.4.3 M, = D%ﬂ’exl’ (UZ—:S) exp (_ %)

Il creep nel regime ad alto strain rate & caratterizzato da esponenti di
sollecitazione piu elevati e valori inferiori dell'energia di attivazione [12]. La
mobilita di glide, ovvero lo scorrimento delle dislocazioni su un piano con

ostacoli, e stata descritta da un'equazione fenomenologica nella forma

Eqg. 4.4 M, < exp {—i—i [1 - (i)p]q}

Rmax

dove Rmax, che dipende dalla struttura del materiale, € la sollecitazione
necessaria a deformare plasticamente il materiale in assenza di attivazione
termica e Qg € I'energia di attivazione necessaria per superare il piano con
ostacoli. Studi recenti hanno dimostrato che I'Eq. 4. 4 funziona molto bene per
Cu ed Al puri con p=2 e g=1 [23,44] , con Rmax €quivalente alla tensione reale
corrispondente alla resistenza a trazione ultima del materiale considerato,
approssimativamente quantificata come 1.5Rus, dove Rus € la massima
resistenza alla trazione.

Durante lo scorrimento viscoso nelle leghe in soluzione solida, gli atomi di
soluto devono saltare dentro e fuori dalle atmosfere che si formano

spontaneamente attorno alle dislocazioni. Pertanto, all'energia di attivazione
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deve essere aggiunto un ulteriore termine che descrive I'energia necessaria per

superare questa barriera. Questo termine aggiuntivo ha la forma [60]

BR
Eq. 4.5 Ugs ==
con
1 (1+v)
Eq. 4.6 B = 32 5 bG8y,

dove v é il coefficiente di Poisson (= 0,3 in Al), Q & il volume atomico dell’Al e
Owmg € il misfit atomico del volume (i dettagli su Q e dmg sono presenti in [60]).
La combinazione delle Eq. 4. 2 - Eq. 4. 5 [23,44,60] fornisce la seguente

relazione per la mobilita di climb e glide, da utilizzare per M nell'Eq. 4. 2:

Eq.4.7 M =M, = D(;:;fb exp [UZ:S] exp {—%[1 —( 7d )2]}exp (— %)

Rmax

dove D¢ = Docgexp (—Qcg /RT) € il coefficiente di diffusione appropriato.

Allo stato stazionario, I'Eq. 4. 2, combinata con le Eq. 4. 1 e Eq. 3. 4, fornisce

Eq. 4.8 Egg

_ ZMCngbCL( o4 )3
m amGb

Il modello basato sulle Eq. 4. 6 e Eq. 4. 7 richiede la determinazione di C,
(C.=86 per I'Al puro [44]) e di due dei termini nell'Eq. 4. 1, vale a dire oj e Oss.
Nel caso di Al puro, la determinazione di 6i, che dipende dalla temperatura e
dalla velocita di deformazione, si € basata sul presupposto che la densita di

dislocazioni allo stato ricotto (pa) e i valori o; spieghino la resistenza allo
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snervamento del metallo puro ricotto [54]. La tensione di snervamento e quindi
data dall'Eq. 4. 1 (che & generale, e vale per ogni singolo stadio della curva
sforzo vs. deformazione) [54], dove p, € virtualmente nulla.

Tradizionalmente, per descrivere la dipendenza della resistenza allo
snervamento dalla temperatura si presume che, nell'intervallo di creep, la
resistenza allo snervamento e proporzionale alla resistenza allo scorrimento,
mentre al di sotto dell'intervallo di creep la resistenza allo snervamento &
proporzionale al modulo di taglio; quindi, per I'Al puro, si puo ricorrere

all’espressione usata in [44]

Eq. 4.9 0; = Ay acreepG

dove ocreep € la sollecitazione che corrisponde ad una data velocita di creep allo
stato stazionario. La costante A, (A,=4,2x1073 [44]) & stata determinata
mediante I'Eq. 4. 1 in modo da ottenere una stima affidabile della resistenza
allo snervamento dell’Al di elevata purezza a temperatura ambiente.
Un’equazione per il rafforzamento per soluzione solida & stata fornita in [60],

nella forma

2
Eq. 4. 10 Ogs = %I(zo)

dove v, e la velocita delle dislocazioni, essendo c la concentrazione atomica di
Mg. Il termine Dmg=Domgexp(—Qume/RT) € la diffusivita del Mg nell’Al.

Il termine 1(z,) puo essere calcolato dall'integrazione numerica di

5
Eq. 4. 11 I(z) = [/° 2em - exp(z) dz

1 3

con= B / bkT [60].
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4.3. Descrizione delle leghe monofase di Al-Mg ad elevata

purezza

Nel capitolo 3 si e visto come il modello base proposto da Spigarelli e
Sandstrém in [61] fornisce un'ottima descrizione dei dati sperimentali per il
metallo puro, senza alcuna necessita di adattamento dei dati, e, per questo

motivo, € un'ottima base per I'implementazione dell'analisi delle leghe Al-Mg.

4.3.1. Calcolo del drag stress e data-set sperimentali su densita

di dislocazione e velocita di deformazione.

Al fine di valutare l'accuratezza del modello nella stima dello stress della
soluzione solida, si puod unire quanto ottenuto in [61] per I'Al puro con i dati
microstrutturali, vale a dire la variazione della densita di dislocazioni in funzione

dello stress applicato. L'Eq. 4. 1 pu0 essere riscritta come

L 2
Eq. 4. 12 p = (2s)
Dal confronto tra i valori sperimentali riportati in diverse fonti [62—64] si nota
come la densita di dislocazioni nell’Al-Mg e leggermente inferiore a quella
nell’Al puro. Questo comportamento e pienamente coerente con I'Eq. 4. 12 che
presenta una drag stress. Pertanto, la densita di dislocazione puo essere
modellata correttamente, purché il valore calcolato della drag stress sia
sufficientemente affidabile; per farlo € necessario stimare la velocita delle
dislocazioni, che puo essere espressa combinando la ben nota equazione di

Orowan
Eg. 4. 13 £ = pbvy
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con I'Eq. 4. 8, dando

Eq. 4. 14 vg =~ Meghoy

La combinazione delle Eq. 4. 10 e Eq. 4. 14 da

CLMcq O'dcﬁz

Eq. 4. 15 Ogs = WI(ZO)
(0]
B
Eq. 4. 16 Oss = E(a — 0;)
dove
CrMgcf3?
Eq.4.17 B = ml(zo)

Il coefficiente di diffusione per climb e glide, D¢, puo essere considerato
equivalente al coefficiente di autodiffusione dell’Al. Una volta trovato il valore
del carico di rottura delle diverse leghe Al-Mg (con l'ipotesi di cui sopra,
Rmax=1.5 Ruts), sono noti tutti i parametri nelle equazioni Eq. 4. 7, Eq. 4. 9 e Eq.
4. 16. Dalle Eq. 4. 12 e Eq. 4. 15 si sono calcolate le curve del modello
rappresentate nella Fig. 4. 1 [61]; queste curve sono in pieno accordo con i dati
sperimentali [44], e cido conferma che la stima del drag stress é sufficientemente
affidabile per essere utilizzata nel modello per la dipendenza della velocita allo

stato stazionario dalla sollecitazione applicata.
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Fig. 4. 1, Valori sperimentali della densita di dislocazione come funzione della sollecitazione
per diverse composizioni della lega Al-Mg. La figura inoltre riporta le curve per I’Al puro [44] e
per leghe Al-Mg (rispettivamente 3.24% e 5.5%Mg a 600 e 623K) [61].

La Fig. 4. 2 mostra i set di dati di creep sperimentali utilizzati in questo
studio. Il primo set di dati [56] presenta la velocita di scorrimento a una
deformazione applicata di 0,2, cioe, ragionevolmente vicina allo stato
stazionario, a una temperatura costante, per diversi contenuti di Mg (Fig. 4.
2a). Pur essendo limitato a una singola temperatura, il set di dati rappresenta
un classico caso-studio nel quale si riconoscono facilmente i tre regimi
tradizionali: la Fig. 4. 2a mostra chiaramente il regime | a basse sollecitazioni,
in cui si ritiene che il creep sia controllato dal c/imb (n = 4-5); nel regime |l al di
sopra di un certo valore della sollecitazione g, il meccanismo di controllo della
velocita dovrebbe essere lo scorrimento viscoso (n = 3), e solamente quando lo
stress applicato supera un valore limite (o%a, solitamente identificato con il
break-away stress, oba) le dislocazioni sono in grado di staccarsi dalle atmosfere
di atomi di soluto ed il creep dovrebbe tornare ad essere controllato dal c/imb

(n=4-5), regime lll. | dati di [56] suggeriscono I'ottimo livello di accuratezza del
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modello nel descrivere |'effetto della presenza di diverse quantita di Mg in
soluzione solida.

Il secondo set di dati (Fig. 4. 2b), che € relativo a una lega Al-2%Mg, é stato
estrapolato da [65]. Questo set di dati & estremamente utile per studiare
I'accuratezza del modello nel descrivere la dipendenza dalla temperatura della

velocita di creep allo stato stazionario.
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Fig. 4. 2: Dati da letteratura per leghe Al-Mg: dati di velocita di deformazione allo 0.2 di
deformazione [56](a), velocita di deformazione allo stato stazionario da test a velocita di
deformazione costante [65] (b), da [61]

4.3.2. |l creep controllato dal viscous glide: la dipendenza della
velocita di deformazione da stress e temperaturaa T 2

523 K

La prima analisi si € concentrata sui dati inclusi nei regimi | e Il ad alte
temperature. Nel regime di sollecitazione medio-bassa, le atmosfere di soluto
circondano le dislocazioni, esercitando una drag stress oss. Sostituendo la drag

stress nelle Eq. 4. 7 e Eq. 4. 8, il modello fornisce le curve rappresentate in Fig.
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4. 3 [61]. Da questo grafico € chiaro come il modello fornisca un’accurata
descrizione dei dati sperimentali nei regimi di sollecitazione medio-bassa,
sebbene si osservi una deviazione significativa per sollecitazioni elevate.
Questo comportamento potrebbe essere spiegato considerando che il modello
puo descrivere la velocita di creep allo stato stazionario con ragionevole
precisione purché o < o%.. Pertanto, tutti i punti per o > 6%, rappresentano la
velocita di creep allo stato stazionario in condizioni in cui il distacco progressivo
delle dislocazioni si traduce in una riduzione dell'effetto di rafforzamento delle

atmosfere di atomi di soluto, cioé del termine oss.
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Fig. 4. 3: Rappresentazione dei dati sperimentali per T > 523 K da [65] e dalle Eq. 4. 7 e Eq. 4.
8, dove la drag stress é stata ricavata dalle Eq. 4. 16 e Eq. 4. 17 [61].

4.3.3. Creep al di sopra della sollecitazione di transizione: il
break-away delle dislocazioni dalle atmosfere di atomi in

soluzione.

Nel modello presentato nel precedente paragrafo, il termine oss aumenta
monotonicamente con la sollecitazione. Al contrario, |'effetto di trascinamento
(il drag) dovrebbe ridursi rapidamente quando le dislocazioni si staccano dagli

atomi di soluto. Tuttavia, per sollecitazioni appena superiori a %3, non si puo
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ragionevolmente prevedere che la sollecitazione legata alla soluzione solida si
annulli improvvisamente. Questo comportamento dovrebbe poter identificare
con un gradino nel grafico della velocita di deformazione in Fig. 4. 2, ma questo
gradino non & presente. Piuttosto, sembra piu ragionevole supporre che,
quando lo stress aumenta al di sopra di 6%a e la velocita delle dislocazioni e
supera un valore limite vpa, una frazione progressivamente crescente degli
atomi di Mg viene espulsa dalle atmosfere di soluto.

Quando la sollecitazione e sufficientemente alta da rendere tutte le
dislocazioni libere dagli atomi di soluto, il materiale si comporta essenzialmente
come l'alluminio puro; con la differenza principale che qui la dislocazione
dovrebbe superare i singoli atomi di Mg e che la lega si deforma a creep ad una
velocita ancora inferiore. Parallelamente a cio, la distribuzione omogenea di
dislocazioni tipica dei materiali di classe A, associata ad elevate drag stress,
viene progressivamente rimpiazzata da una distribuzione piu eterogenea di
dislocazioni con conseguente formazione di sottostrutture.

Se si verifica una tale situazione, la drag stress non puo piu aumentare
monotonicamente, come previsto dall'Eq. 4. 10, ma, ad una sollecitazione pari
alla break-away stress (ova), dovrebbe presentare un massimo che dovrebbe
essere maggiore di 0%.. || comportamento sopra descritto & stato modellato
supponendo che I'effetto del distacco possa essere descritto da un'equazione

nella forma

Eq. 4. 18 Oss *= Fogg

dove 0 < F(0) £ 1, 0ss € la drag stress calcolata dall'Eq. 4. 15.

Una possibile forma fenomenologica di F e

Eq. 4. 19 F= [1 + (i)h]
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dove oso € la sollecitazione per la quale la drag stress ridotta e pari alla meta
del valore calcolato di oss. Per semplicita, si e stabilito che 0s0= ova. A sua volta
guesta ipotesi, a causa della peculiare dipendenza di oss dalla sollecitazione,
implica che per avere un massimo nella drag stress per o = opa allora I'esponente
h dovrebbe variare da 2 a 3, rispettivamente in regime di alta temperatura ed
a 600 K.

L'espressione generale per la tensione di break-away e stata determinata da

Friedel [66]

W%C
kTh3

Eq 4,20 Opag =— MTpq = mAba

dove c ¢ la concentrazione, e I'energia massima di interazione tra gli atomi di

soluto e una dislocazione del bordo puo essere espressa come

Eq. 4. 21 W, = —i(ﬂ)cmm

2T \1-v

essendo AV, la differenza di volume tra atomi di soluto e solvente (e dunque,
W & direttamente correlato al B dell’Eq. 4. 5). Nella formulazione originale di
Friedel Apa = 1, ma cio, ad esempio, comporterebbe un break-away stress
superiore a 400 MPa per il 2% Mg a 750 K, cioe un livello talmente alto da
rendere difficilmente concepibile come questo meccanismo abbia un ruolo nel
creep. Questi valori molto alti sono stati ritenuti incompatibili con le prove
sperimentali da alcuni autori [56,67,68]; le loro analisi suggeriscono piuttosto
che obas € di un ordine di grandezza inferiore, cioe Aya = 0,1 [67,68] 0 anche Ay,
= 0,065 [69,70]: questo valore ridotto della break-away stress verra indicato

come O*a. Dunque, I'Eq. 4. 20 e stata provvisoriamente utilizzata con Apa =
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0,065, per ottenere i valori del break-away stress ridotto o*ss. Le curve ottenute

sostituendo oss con o*ss nell'Eq. 4. 8 sono presentate nella Fig. 4. 4.
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Fig. 4. 4: Rappresentazione dei dati sperimentali riportati in [56] (a) e [65] (b) e confronto con
le Eq. 4. 7 e Eq. 4. 8, nelle quali é stato utilizzato il 0% dalle Eq. 4. 18 - Eq. 4. 21. In Fig. 4. 4a si
riporta anche la variazione di n per la lega con il 3.24%Mg [61].

Il modello e ora in grado di descrivere il comportamento del materiale
nell'intero intervallo di sollecitazioni applicate, ed anche la variazione
complessiva della pendenza n (n = dlogé/dlogo), solitamente associata alla
transizione dai Regimi |, Il e lll (Fig. 4. 4a), senza richiedere ipotesi specifiche
sui meccanismi di controllo della velocita. Esempi della variazione di 6* in
funzione della temperatura e della sollecitazione applicata calcolati tramite
procedura iterativa sono presentati in Fig. 4. 5. La riduzione della drag stress e
I'effetto di una minore quantita di Mg presente nelle atmosfere attorno alle
dislocazioni: c* puo essere identificato come la quantita di magnesio, ancora
presente nelle nuvole di soluto, che produce una data sollecitazione di
resistenza o*ss. In Fig. 4. 6 viene mostrato il valore di c*, calcolato dall'Eq. 4.

18, per una lega ad una data temperatura, insieme ai corrispondenti o*ss € Oss.
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Fig. 4. 5: Variazione di 0*s in funzione della temperatura di prova e del carico applicato per
una lega Al-2%Mg [61]
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Fig. 4. 6: Andamento di 0%, c* e 05 per una lega al 3.24%Mg a 600 K [61]
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4.4, Il modello nel regime plastico alle elevate velocita di
deformazione: la lavorazione a caldo come estensione del

creep

I modello base di Sandstrom é stato, dunque, opportunamente modificato
per tenere conto del break-away della dislocazione ed e cosi adatto a
descrivere anche il comportamento di un materiale per alte velocita di
deformazione ad alta temperatura, cioe il regime delle lavorazioni a caldo. Si
veda [61] per un confronto tra dati di prove a compressione per tre diverse
leghe (0,55, 2,2 e 5,5% Mg) [71] e dati di creep per 0,48% Mg [56], 2,2% Mg [72]
e 5,5% Mg [73], con le curve fornite da questo modello, calcolate seguendo la
stessa procedura discussa sopra, cioe sostituendo oss con o*s. Da questo
confronto si nota che il modello provvede ad un'eccellente descrizione dei dati
sperimentali per le leghe contenenti rispettivamente 0,55, 2,2 e 5,5% di Mg,
con un errore medio del 10%, ad eccezione dei risultati per 0,5% di Mg a 573 K,
dove l'errore medio raggiunge il 22%. In effetti a 573 K e alle velocita di
deformazione piu elevate a 623 K, la drag stress ridotta, calcolata seguendo
I'Eq. 4. 18, e estremamente bassa, poiché la sollecitazione € molto al di sopra
di 0*pa. Infatti, in questa condizione che non é stata presa in considerazione nel
modello, gli atomi isolati possono ancora rallentare il movimento delle
dislocazioni, portando alla sovrastima della velocita di deformazione nel regime
di temperatura inferiore. Con questa eccezione, si pudo concludere che il
modello elaborato puo essere utilizzato con successo per prevedere, con una
precisione piu che ragionevole, la risposta di lavorabilita a caldo delle leghe Al-
Mg nel regime di temperatura tra 550 e 850 K, senza richiedere alcun best-
fitting dei dati sperimentali. Pertanto, la capacita predittiva del modello &
pienamente confermata, suggerendo che potrebbe essere proficuamente

utilizzato negli studi di lavorazione a caldo.
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Le equazioni costitutive proposte in questo modello, basate sulla fisica della
deformazione, contengono tre parametri importanti: lo stress interno, che
rappresenta lo stress necessario per spostare una dislocazione nella matrice, il
contributo di rinforzo dovuto alle interazioni di soluto atomo-dislocazione (drag
stress) e la costante di incrudimento della deformazione C,, che, in
combinazione con la densita di dislocazioni libere, determina il cammino libero
medio della dislocazione. Avendo descritto con una specifica relazione il break-
away delle dislocazioni da atmosfere solute, il modello proposto non richiede
alcuna variazione nelle equazioni costitutive per descrivere l'intera gamma
sperimentale di velocita di scorrimento allo stato stazionario, né adattamento

dei dati.
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5.1 modello applicato ai materiali rinforzati da
particolato stabile

I modello base & stato successivamente elaborato per ottenere una nuova
equazione costitutiva valida per leghe e compositi rinforzati con una
dispersione di particelle nanometriche. Il nuovo modello in questa versione
implementata fornisce un'eccellente descrizione della dipendenza dalla
velocita minima di deformazione della sollecitazione applicata e della
temperatura, e fornisce una spiegazione per la ridotta velocita di creep
osservata in questi compositi rispetto alle leghe convenzionali. La ragione del
diverso comportamento € che il cammino libero medio della dislocazione
diventa equivalente alla distanza tra particelle di dimensioni nanometriche. La
frazione volumetrica e la dimensione del particolato nanometrico assumono
quindi un ruolo chiave nel determinare la risposta a creep di questi materiali.
Inoltre, I'effetto rinforzante dovuto all'interazione tra particelle e dislocazione
e stato descritto introducendo un back stress, che € in generale proporzionale

allo stress di Orowan e ha la natura di un vero threshold stress.

5.1. Lo studio della resistenza a creep dei compositi a

matrice di alluminio

Fino al decennio scorso, numerosi studi si sono concentrati sulla risposta a

creep dei compositi a matrice metallica a base di alluminio [74—89]. In generale,

i dati sperimentali (velocita minima di creep &,,, in funzione della sollecitazione

applicata o e della temperatura T) sono stati descritti da una forma modificata

della ben nota Egq. 3. 1, che & del tipo

67



PRRERVAC (g)n exp (— &)
" kT \G RT

dove Do e Qu sono, rispettivamente, il fattore pre-esponenziale e I'energia di
attivazione nell'equazione di Arrhenius che descrive la dipendenza dalla
temperatura del coefficiente di diffusione delle vacanze. Nel caso dei compositi
a matrice metallica a base di Al, I'Eq. 3. 1 deve essere modificata per descrivere
il comportamento osservato sperimentalmente, in quanto questi materiali
presentano una marcata curvatura della velocita di deformazione rispetto alla
curva di sollecitazione, che in coordinate bi-logaritmiche e quasi verticale nel
regime di basse sollecitazioni. Un esempio viene riportato in Fig. 5. 1, che
mostra la dipendenza della velocita minima di deformazione dallo stress
applicato per un Al rafforzato con dispersione di ossido [90] (chiamato ODS-Al),
per il composito corrispondente rafforzato con il 30% di particolato di SiC (detto
ODS-AI-30%SiC) [91,92], e per una lega di Al-5% Mg rinforzata con dispersione
di ossido al 30% SiC (ODS-AI5Mg-30%SiC) [93]. Tutti e tre i materiali contengono
circa il 2,6% in volume di particelle fini (25 nm) di allumina, e sono stati
specificatamente selezionati per I'analisi di questo studio, poiché sono prodotti
con lo stesso processo di lavorazione, e costituiscono un database ideale per
modellare separatamente i diversi meccanismi di rinforzo; tali meccanismi di

rafforzamento sono:

i La presenza di particelle nanometriche di ossido finemente disperse
nella matrice;

ii. L'effetto di una frazione volumetrica relativamente elevata di
particolato grossolano di SiC;

iii. L'effetto della presenza di un secondo elemento in soluzione solida

(Mg).
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Fig. 5. 1: Velocita minima di creep in funzione della sollecitazione applicata per (a) ODS-AI
[90], (b) ODS-AI+30%Sic [91,92], (c) ODS-AISMg+30%SiC [93]. [94]

La presenza di una dispersione fine di particelle di allumina di dimensioni
nanometriche é tipica di molti compositi a matrice metallica prodotti mediante
metallurgia delle polveri (Powder Metallurgy, PM). Diversi lavori hanno
attestato che queste particelle, che rappresentano un sottoprodotto del
percorso di fabbricazione, sono in grado di limitare molto la mobilita delle
dislocazioni, migliorando di conseguenza il comportamento a creep del
materiale [80,84,85,87]. E’ dunque ragionevole ritenere che i rinforzi dei
compositi migliorino significativamente la risposta al creep; si presuppone,
infatti, che nel meccanismo di trasferimento del carico [76,77,79,80], parte del
carico esterno sia sostenuto dall'armatura con una conseguente riduzione della
sollecitazione agente sulla matrice. Park e Mohamed [95] hanno espresso
I'effetto combinato delle particelle di allumina fine e del trasferimento del

carico modificando I'Eq. 3. 1 in

Eq. 5. 1

. AD(}:TGb{ (l—ﬁLTé(o-_o-p)T exp(_ &j

In questa formulazione, o, € un threshold stress che rappresenta |'effetto di

rafforzamento dovuto all'interazione delle particelle di allumina con le
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dislocazioni e fir & il coefficiente di trasferimento del carico dovuto alle

particelle grossolane di rinforzo. L'Eqg. 5. 1 puo essere riscritta nella forma

. Dy Gb[ o—0, " 0
£q. 5.2 _ 41— g .y Doz P (__Lj
9 = A(-Prr)'= [ G | TP\ Rr

Dall'Eq. 5. 2 si evince che, in presenza di un effetto di trasferimento del carico,

I’'Eq. 3. 1 rimane valida, visto che puo essere riscritta come

Eq.5.3 =420 [%]n

una volta che la tensione applicata e la costante A sono sostituite

rispettivamente con la tensione effettiva ce= (0 - 0p) e A(1-4i7)" .

a 4o b o
pure Al 623K
1072 | A 600K 1072 0O Al=-5%Mg
-3 [ O650K -3 |
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(%] (%]
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Fig. 5. 2: Velocita di deformazione in funzione della sollecitazione effettiva (2-,): (a) Al puro,
ODS-Al e ODS-AI-30%SiC [65,90,91], (b) Al-5%Mg e ODS-AI5%Mg-30%SiC [73,93]. [94]

I motivo principale che ha portato all'introduzione del concetto di

trasferimento del carico nella modellazione del creep di materiali compositi &
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illustrato in Fig. 5. 2, che riporta la velocita di creep allo stato stazionario in
funzione della sollecitazione applicata per I’Al puro [65] (Fig. 5. 2a) e Al-5%Mg
[73] (Fig. 5. 2b) e la velocita di scorrimento in funzione della sollecitazione
effettiva (o-op) per i materiali di Fig. 5. 1. Dal momento che la sollecitazione
effettiva sostituisce la sollecitazione applicata, le velocita di creep per i
compositi si allineano su una linea retta approssimativamente parallela, ma
inferiore, a quella che descrive il corrispondente materiale non rinforzato.
Questa risposta peculiare, comune ai compositi a matrice di Al [76,96], € in
pieno accordo con I'Eq. 5. 2 e cio conferma che il meccanismo di trasferimento
del carico & operativo in questi materiali [76]. Tuttavia, nell’ODS-Al il
trasferimento del carico non e operativo, ma la relativa velocita di
deformazione in Fig. 5. 2 € anch’essa quasi quattro ordini di grandezza inferiore
a quella dell'Al puro, come nel caso di ODS-AI-30%SiC ed i dati per ODS-Al e
ODS-AI-30% SiC si sovrappongono, sebbene il threshold stress sia leggermente
diverso. Questa osservazione ha portato Cadek et al. [93] a concludere che il
trasferimento del carico non svolge alcun ruolo significativo in questi materiali,

ovvero fr=0. Di conseguenza, I'Eq. 5. 2 diventa

n

Dy, Gb| o—0
Eq. 5.4 = 420G 2| expl - 2L

kT G RT

Escludendo perod il meccanismo di trasferimento del carico nei materiali
ODS, non possono essere fornite altre spiegazioni per la drastica riduzione del
relativo parametro A (quattro ordini di grandezza nell’Al puro e due ordini di
grandezza nell’Al-5Mg) dall'Eq. 5. 4.

Allo scopo di riconsiderare i dati sulla lega ODS e sui compositi [90-93,96]
alla luce del modello per il creep originariamente sviluppato Sandstréom e
Spigarelli, ampiamente discussi nei precedenti paragrafi, si & studiato |'effetto

della granulometria fine sulla mobilita delle dislocazioni, tralasciando I'effetto

71



dello scorrimento del bordo del grano che in linea di principio potrebbe essere

operativo solo a temperature molto elevate.

5.2. Implementazione del modello

5.2.1. Equazioni fondamentali

Il modello, sviluppato da Sandstrom [16,23,43,50], si basa sulla ben nota
equazione di Taylor, la quale, riscritta per tenere conto dell'effetto di
trasferimento del carico e della presenza di particelle fini nella matrice
composita, assume la forma

Eq. 5.5

UeZO'—,BLTO'ZUi+USS+Up+0'p=Gi+GSS+ame\/;+Gp

nella quale il significato dei termini sono stati gia illustrati nei precedenti

capitoli. La tensione interna oi nell’Al puro, come si ricordera, viene calcolata
mediante I'Eq. 3. 10, o; :Ay,/aG, dove o e la sollecitazione di creep

necessaria per ottenere una determinata velocita di deformazione nell’Al puro
ricotto di granulometria grossolana. La stessa relazione e stata utilizzata per
ODS-Al, sostituendo o con lo stress effettivo corrispondente (o - op). I
threshold stress 0, rappresenta naturalmente il contributo di rafforzamento
dovuto all'interazione tra particelle fini (allumina, in questo caso) e dislocazioni.
Le atmosfere di soluto riducono la mobilita delle dislocazioni; il termine oss
rappresenta quindi la sollecitazione richiesta affinché le dislocazioni si
muovano vincendo la viscous drag dovuta agli atomi di soluto.

Come accennato nei precedenti capitoli, il cammino libero medio di

dislocazione pud essere calcolato dall'Eq. 4. 2 solo nel caso di materiali
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monofasici elementari a grana grossa, dove predomina l'interazione
dislocazione-dislocazione. In generale, gli ostacoli che le dislocazioni mobili
incontrano durante lo scorrimento determinano I'ampiezza dello scorrimento.
Nel modello semplificato qui elaborato questi ostacoli possono essere altre
dislocazioni, bordi di grano e particelle. Pertanto, in presenza di una
distribuzione densamente distanziata di particelle fini che interagiscono con le
dislocazioni, e dando lo stesso peso a tutti gli ostacoli, secondo Roters et al. [25]

il cammino libero della dislocazione puo essere espresso nella forma

Jp 1.1

=+ +

Eqg.5.6 L
dg C; A d

I 1 1
F =7 + 7 + X
dove A & la spaziatura, presa come distanza minima media, tra le particelle [25],
e dg e la dimensione del grano.

La mobilita data da climb e glide, ampiamente discussa nel capitolo 3 (Eq. 3.
7), in cui Rmax € la resistenza massima della lega, quantificata per I’Al puro come
1,5 volte il carico di rottura (Rurs) della lega a temperatura ambiente [44]. Il
fattore correttivo 1.5 e stato introdotto per tenere conto della conversione da
deformazione ingegneristica a deformazione reale e dell'effetto di strizione in
guesto materiale molto duttile, il che implica che la tensione reale nella sezione
ridotta € maggiore di (1+& )Rurs. Lo stesso fattore di conversione sara utilizzato
anche per i fragili ODS-AI, per tenere conto della frattura precoce in tutti quei
casi in cui si raggiunge Rurs ed il materiale rompe bruscamente durante lo strain
hardening. Per i materiali che raggiungono la frattura senza un’estesa strizione
e dopo I'esaurimento della fase di strain hardening, si supporra semplicemente

che RmaxE( l+e )RUTS-
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5.2.2. Il rafforzamento per soluzione solida

Come visto nel precedente capitolo, la relazione per la mobilita di climb e

glide nelle leghe Al-Mg diventa

Eq. 5.7

o, b o
Mcg :DOLb exp L exp —& 1-| £ exp[—&J
kT kT « R

5.2.3. Il rafforzamento da particolato

Nell’ODS-Al, la matrice di alluminio puro e rinforzata con una distribuzione
fittamente spaziata di particelle di allumina di dimensioni d = 25 nm. La distanza
media da centro a centro tra le particelle piu vicine di ossido pud essere

espressa in funzione della loro frazione in volume f [97] nella forma

£q. 5.8 4 = 954

¢ Jef/x

L'Eq. 5. 8 puo essere opportunamente modificata per esprimere il minimo
scorrimento che una dislocazione deve compiere prima di incontrare un'altra

particella, cioe la distanza media tra le superfici delle particelle piu vicine come

0.5d 2

e s

Eq. 5.9
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Cadek et al. [93], analizzando in dettaglio le possibili cause della presenza
del threshold stress, hanno osservato che le particelle fini di allumina sono
incoerenti con la matrice di alluminio. Di conseguenza, hanno dedotto che il
threshold stress potrebbe derivare dal distacco delle dislocazioni dalla
superficie interagente della particella; lo stress risultante necessario per
staccare la dislocazione dalla superficie della particella (o4) € stato quindi

espresso come

Eq 5. 10 O—p:O—d:O-Orﬂfl_kdz Z(ZPGO,,

dove oo € lo stress di Orowan, kq € il fattore di rilassamento per l'interazione

attrattiva tra dislocazione e particella [98-101] ed «, = l—kd2 . Questo stress

da distacco, 4, secondo Cadek et al., potrebbe quindi essere ragionevolmente
considerato coincidente con il threshold stress.
Lo stress di Orowan nella sua forma piu semplice [101] pud essere espresso

come o, =0.8 Zf Go

o con una formulazione piu complessa, suggerita da

Rosler et al. [99] nella loro descrizione dell’Al rinforzato con una dispersione di

ossidi, vale a dire

Eq. 5. 11 oo = 0.84— G0 ﬂln(ij
2rdil-v V7 \2b
cheeg,
mGb d
Eq. 5. 12 o :0.84—1n(—j
O v \2b

L’Eq. 5. 12 puo essere modificata sostituendo A con 4, ed ottenendo
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mGb d
£q. 5. 13 o =084 "MY0 4
or Az iNl—v (25]

Il threshold stress ottenuto dalle Eq. 5. 10 e Eq. 5. 13 dovrebbe avere la stessa
dipendenza dalla temperatura del modulo di taglio, perché la costante di
rilassamento non dovrebbe variare con la temperatura [98—-101]; ma in tutti gli
studi presenti in letteratura (i.e. [76,80,82,84—87,95,96]) il threshold stress
mostra una marcata dipendenza dalla temperatura; questo comportamento &
difficilmente conciliabile con i modelli esistenti, i quali prevedono che o sia
proporzionale alla sollecitazione di Orowan, ovvero al modulo di taglio G [93].
Mohamed et al. [82] supponevano che la variazione osservata nel threshold
stress fosse causata dall'interazione di dislocazioni con atomi di impurita
segregati all'interfaccia matrice-particella incoerente. |l threshold stress

obbedisce quindi a un'equazione fenomenologica nella forma [82]

Eq. 5. 14 o,=4,exp & 0o,
RT

dove A, & una costante e Qp e il valore dell’energia di attivazione
provvisoriamente associata all'energia di legame tra le dislocazioni e gli atomi
di impurita segregati sull'interfaccia particella-matrice (20-30 kJ / mol) [66].
L'Eq. 5. 14, sebbene di natura fenomenologica, rimane |'unico metodo
praticabile per stimare la variazione del threshold stress in funzione della

temperatura.
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5.3. Comportamento a creep di ODS-Al e compositia T <

748 K

5.3.1. Creep di ODS-AI

La frazione volumetrica delle particelle di ossido presenti nel materiale € del
2,6% [90]. Le sollecitazioni di creep ricavate sperimentalmente a 673 K per
velocita minime di scorrimento di 3x10° e 3x10# s sono, rispettivamente, 82
e 94 MPa; tali valori sono circa il 15-30% al di sopra della resistenza a trazione
misurata da Hansen a parita di temperatura e velocita di deformazione su un
materiale contenente all'incirca la stessa frazione volumetrica di particelle di
allumina (71 MPa) [102]. La lega descritta da Hansen aveva una resistenza a
trazione a temperatura ambiente prossima a 200 MPa, dunque una stima
conservativa di Ryrs per I'ODS-AIl [90] fornisce un valore di 235 MPa.

L'Eq. 5. 9 fornisce una distanza minima tra superficie e superficie delle
particelle A di circa 34 nm. Poiché A<<dg<<L, dopo la sostituzione nell'Eq. 5. 6,
si ottiene L* =~ 4. Pertanto, in questo materiale, il cammino libero medio della
dislocazione e equivalente alla minima spaziatura delle particelle. Sebbene il
modello possa fornire una descrizione dello stadio transitorio (ovvero del
primario), nello sviluppo ci si & concentrati su cid che avviene nello stato
stazionario.

Le Eq. 5.5 e Eq. 4. 2 allo stato stazionario forniscono

4
2M ., TbA
Eq. 5. 15 g, = <&l (m(;gbj
m
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che va confrontata con l'equazione per Al puro [44], cioe

3
. 2M ,tibCr (O
£q.>. 16 bss = gm amgb

Sebbene la derivazione fatta del modello di base sia elementare, con I'Eq. 5.
15 si e ottenuta una formulazione completamente nuova della dipendenza
della velocita allo stato stazionario da stress e temperatura applicati valida per

i materiali rinforzati con particelle. Nei ODS-Al, questa differenza si traduce in

una forte riduzione della velocita di deformazione per un dato 0.

Ad esempio, la velocita di deformazione dall'Eq. 5. 15 per 0,~1MPa
(corrispondente a una densita di dislocazioni di 3,5x10*° m2) & piu di 150 volte
inferiore a quello calcolato dall’Eq. 5. 16 con C.=86, anche supponendo che M
assuma lo stesso valore in entrambe le equazioni. In realta si e visto che il
decremento € molto maggiore. Dato che la resistenza a trazione nell’” Al con il
2,6-2,7% di allumina & di almeno 235MPa, Rmax=1,5Rurs € vicino a 350MPa,
ovvero e 4 volte maggiore rispetto all'Al puro (75 MPa). Dopo la sostituzione
nell'Eq. 5. 7, con Qsa = 122kJ mol™ e Dosa = 8,3x10°® m?s [44], la mobilita delle
dislocazioni M, e quindi la velocita di deformazione, ottenuta nel materiale
rinforzato con particelle e di ordini di grandezza inferiore a quello calcolato per
Al puro.

Poiché il materiale non contiene grandi elementi rinforzanti né elementi in
soluzione solida, fir= Oss = Uss = 0. L'unico parametro da determinare per il
calcolo della velocita di creep stazionaria (minimo) & quindi il threshold stress.
Per questo materiale, il threshold stress € stato stimato provvisoriamente come
il valore che, per una velocita minima di deformazione di 5x10°s?, fornisce una
velocita di deformazione coerente con le tendenze osservate nei dati

sperimentali ottenuti in laboratorio (84, 65,5 e 46,5 MPa rispettivamente a 623,
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673 e 723 K, che sono in buon accordo con quelli calcolati da Cadek et al. [90]).
La Fig. 5. 3 mostra le curve del modello risultante calcolate con Rmax= 350 MPa.

La descrizione che il modello sviluppato € in grado di fare, confrontato al set
di dati sperimentali ottenuto e riportato in Fig. 5. 3, & eccellente. Poiché lo
stress di Orowan € 147, 141 e 135 MPa a 623, 673 e 723 K, il valore del termine
ap puo essere facilmente calcolato dall'Eq. 5. 10, sostituendo o4 con op; si

ottiene, cosi, a,=0.57,0.46 € 0.34 2 623,673 e 723 K.
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Fig. 5. 3: Velocita minima di creep in funzione della sollecitazione applicata per i ODS-AI [90];
le curve ottenute dal modello sono state calcolate con kq=0.821, 0.886 e 0.939 a 623, 673 e
723 K rispettivamente, f = 0.026 e Rmax= 350 MPa. [94]
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Fig. 5. 4: (a) Dipendenza del threshold stress per i materiali presi in considerazione nello
studio; (b) Velocita di deformazione modellata in funzione della sollecitazione effettiva (c-Gp)
per I'Al puro [65], ODS-Al [90] e ODS-AI30%SiC [91]. [94]

La Fig. 5. 4 mostra la variazione, descritta dall'Eq. 5. 14, del threshold stress
in base alla temperatura e la curva di interpolazione (Q, = 19 kJ/mol); questo
grafico conferma quantitativamente che il modello fornisce una spiegazione
razionale per il comportamento osservato in Fig. 5. 2, ovvero la drastica
diminuzione rispetto all'Al puro della velocita di deformazione nell'ODS-Al per

un dato stress effettivo.

5.3.2. 1l creep del composito ODS-AI-30%SiC

Questo materiale, con una matrice equivalente al composito analizzato nel
paragrafo precedente, & stato rinforzato con il 30% di SiC. Cadek et al. [91],
comparando i dati di Fig. 5. 1, ha concluso che il rafforzamento non esercita un
effetto di trasferimento del carico; di conseguenza, si pud qui assumere fir=0.
Pertanto, € necessario quantificare solo il threshold stress, che, come
accennato in precedenza, ha origine dall'interazione tra particelle di allumina
fine e dislocazioni. Per il calcolo del threshold stress si utilizzera ancora I'Eq. 5.

10, con gli stessi valori «ap ottenuti per la matrice. Essendo costante la
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dimensione media (25 nm), qualsiasi variazione del threshold stress dovrebbe
dipendere da una corrispondente variazione nella frazione volumetrica delle
particelle di ossido; e cio influenza, 4, 'Eq. 5. 9 ed anche la velocita di

deformazione, Eq. 5. 15.
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Fig. 5. 5: Velocita minima di creep in funzione della sollecitazione applicata per ODS-AI-30%SiC
[91].[94]

La Fig. 5. 5 mostra le curve del modello calcolate con f = 0.0285 e Rmax = 350
MPa.

La descrizione ottenuta & di nuovo eccellente, e la differenza tra la frazione
volumetrica delle particelle rafforzanti calcolata e quella riportata in [91] e di
appena lo 0,25%, cioé ben all'interno dell'intervallo di variazioni che ci si
potrebbe aspettare tra lotto di materiale differenti. In Fig. 5. 4 sono riportate
la variazione del threshold stress in funzione della temperatura e la curva del
modello per la velocita di deformazione in funzione della tensione effettiva, che

si sovrappone a quella per ODS-AI.
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5.3.3. 1l creep di ODS-AI-5%Mg-30%SiC

La matrice di questo composito [93] contiene la stessa quantita di particelle
di allumina fine, ma questa e legata con il 5% di Mg, quindi deve essere tenuto
in considerazione I'effetto di rafforzamento della soluzione solida.

La velocita della dislocazione potrebbe essere espressa nella forma usuale

Eq.5.17 &=pbvy,
che ¢,
A 2
Eq. 5. 18 Vg = —— M0
2mic € P

La combinazione con I'Eq. 5. 11, sempre con £,7=0, da

2 2
Ogs = iMCgc ﬂ I(ZO )O-d2 ~ iMCgc ﬂ I(ZO )(O- ~Ogs )2

o> m’QGbD, kT o’ m’QGbD,, kT

dove per semplicita e stato trascurato lo stress interno. Mg viene calcolato
come riportato nel capitolo 4. Con Rmax = 350MPa i valori del drag stress oss
calcolati sono due ordini di grandezza inferiori alla sollecitazione applicata;
qualitativamente questo risultato era prevedibile gia solo dal fatto che la
velocita di deformazione in questo materiale € uno-due ordini di grandezza
inferiore rispetto a una lega convenzionale Al-5%Mg (Fig. 5. 2). Il drag stress,
essendo proporzionale alla velocita delle dislocazioni, sara quindi di
trascurabile entita.

Dato che I'effetto di trasferimento del carico e trascurabile e il drag stress e
estremamente basso, il comportamento del materiale puo essere assimilato
alla lega ODS-Al, con l'unica differenza significativa dell'introduzione del

termine Uss (12,7-14,4 kJ/mol) nell'equazione per ricavare la mobilita della
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dislocazione per climb e glide. Considerando ancora d=25nm e f=0,026, il

threshold stress dovrebbe assumere gli stessi valori riportati nel paragrafo

5.3.1.
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Fig. 5. 6: (a) Comparazione tra i dati sperimentali di velocita minima di creep in funzione della
sollecitazione applicata per ODS-Al-5%Mg-30%SiC [93] e le curve del modello; (b) Velocita di
deformazione data dal modello in funzione della sollecitazione effettiva (c-cp) per I’'Al-5%Mg

[73] e ODS-AI5%Mg-30%SiC a confronto con dati sperimentali da [93]. [94]

Le curve del modello risultante, presentate in Fig. 5. 6, differiscono da quelle

presentate in Fig. 5. 3 solo per la presenza del termine Uss e forniscono una

descrizione accurata dei risultati sperimentali ottenuti in laboratorio, senza

richiedere alcun fitting dei dati sperimentali. La figura mostra anche la velocita

di deformazione modellata in funzione dello stress effettivo rispetto ai dati

sperimentali per Al-5% Mg e per il composito. Nonostante una leggera

sovrastima della velocita di deformazione nel regime delle basse sollecitazioni,

il modello e pienamente in grado di spiegare la velocita di creep inferiore

osservata nelle leghe rinforzate con particelle.
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5.3.4.Creep del composito Al-30%SiC puro prodotto da

metallurgia delle polveri

Si e infine analizzato il comportamento di un composito rinforzato con il 30%
di SiC in una matrice di Al puro che viene prodotto mediante metallurgia delle
polveri [96,101]. La matrice di Al contiene particelle di allumina, ma la frazione
volumetrica di queste particelle e inferiore, poiché sono state introdotte nella
lega durante il percorso del PM e non espressamente aggiunte come nel caso
di ODS-AI-30%SiC. Le frazioni di volume tipiche dell'allumina nei materiali PM
variano dallo 0,15% nell’Al-30% SiC (valore stimato [82]) all'1,75% in Al
(contenuto misurato [99]). In quest'ultimo caso, una rilevante frazione delle
particelle di ossido si & vista essere segregata sui bordi di grano. Poiché le
particelle ai bordi di grano non possono interagire con la dislocazione, il valore
f da utilizzare nella modellazione dovrebbe essere in realta molto inferiore al
contenuto nominale di allumina.

Per questo materiale, le sollecitazioni di creep per velocita minime di creep
inferiori a 3x10® e 3x10* s! a 673 K sono 30 e 37 MPa, ovvero
approssimativamente pari alla resistenza a trazione misurata da Hansen alla
stessa temperatura e velocita di deformazione sui materiali contenenti una
frazione volumetrica di particelle di allumina compresa tra 0,15 e 0,51% (23-34
MPa) [102]. Queste leghe hanno una resistenza a trazione a temperatura
ambiente compresa tra 80 e 115 MPa. Prendendo un valore intermedio di f =
0,4%, con Rmax = 1,5 Ruts = 145 MPa, d =25 nm, o = 0,57, 0,46 e 0,34
rispettivamente a 623, 673 e 723 K, si ottengono le curve del modello
presentate in Fig. 5. 7. La precisione del modello nella descrizione dei dati &
sorprendente, in particolare se si considera che le curve sono state calcolate

senza la necessita di alcun adattamento dei dati sperimentali.
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Fig. 5. 7: Dipendenza della velocita minima di creep dallo stress applicato per Al-30%SiC da
metallurgia delle polveri, confronto tra dati sperimentali [96,101] e le curve del modello. [94]

5.4. Modello costitutivo per le leghe ODS-Al e compositi

Un risultato importante ottenuto di questo studio & che, nel caso di
compositi ODS-Al puro, la dipendenza dalla velocita minima di deformazione
dallo stress proposta da Sandstrom per i metalli fcc assume la forma riportata
nell’Eqg. 5. 15. Cio implica che uno dei fattori chiave che influenza I'entita della
velocita di deformazione in questi materiali € la spaziatura tra le particelle.
L'ovvia supposizione che precipitati finemente distanziati o dispersoidi ultrafini
riducano la mobilita della dislocazione, e di conseguenza la velocita di
deformazione, € quindi espressa correttamente dall'Eg. 5. 15. Nel presente
studio sono stati trascurati i cambiamenti nella dimensione e distribuzione delle
particelle e nella frazione volumetrica; questa ipotesi & ragionevole nel caso
delle particelle di ossido, ma in presenza di precipitati instabili, cioe nel caso di
leghe da invecchiamento, questi cambiamenti dovrebbero essere

accuratamente descritti.
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L'aggiunta di Mg in soluzione solida non richiede variazioni significative nel
modello, fatta eccezione per l'inclusione del termine Us. Nella regione a bassa
velocita di deformazione, dove |'effetto del termine di rafforzamento delle
particelle € predominante, I'Al-ODS e I'ODS-Al-5%Mg +SiC mostrano un
comportamento simile. Al contrario, nel regime ad alta velocita di
deformazione, dove il termine di rafforzamento delle particelle gioca un ruolo
minore, i materiali ODS-Al e ODS-AI+SiC si sovrappongono, mentre il materiale
ODS-Al-5Mg + SiC, per effetto di Uss, mostra una velocita di creep inferiore.

I nuovo modello dovrebbe quantificare la massima resistenza alla
deformazione dei materiali rinforzati con particelle, in assenza di fratture
premature, in funzione delle condizioni di deformazione. Questa condizione si
ottiene non solo nel creep a un dato carico, ma anche nel caso di deformazioni
a velocita di deformazione costante (peak flow stress), esattamente come nel
caso del modello base per leghe di Al puro [44] e Al-Mg [103].

Il modello non risolve il problema di come ricavare la variazione o, con la
temperatura T, che si traduce in una dipendenza del tipo di Arrhenius del
threshold stress dalla temperatura. Tuttavia, fornisce una descrizione razionale
e generale di tutte le altre peculiarita osservate durante I'analisi della risposta
a creep [74,75,88,89,104,76,77,82—87] o del comportamento nelle lavorazioni
a caldo [105-107] di leghe di Al e compositi rinforzati con particelle. In questo
senso, il modello & pienamente adatto a descrivere la risposta a creep di
materiali piu avanzati, come il composito Al-5%B4C considerato in [107] o
I'alluminio rinforzato con nanotubi di carbonio (CNT) recentemente studiato da
Kim e Lee [108]. Quest'ultimo materiale & stato scelto in quanto rappresenta
un caso di studio ideale per testare le capacita predittive dell'insieme di
equazioni costitutive qui presentate. Kim e Lee hanno studiato due
nanocompositi, prodotti da PM ed estrusi, rinforzati con 1'1% e il 3% in volume
di CNT. | materiali sono stati testati a velocita di deformazione costante a 523
K, nella regione in cui non e verificata la legge di potenza. La dimensione dei

grani dei due compositi era di 0,5 um e le loro Ryrs a temperatura ambiente
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erano vicine rispettivamente a 450 e 550 MPa. La distanza media tra i nanotubi
e stata stimata in 250 e 144 nm per f = 1 e 3% [108] ed e stato trascurato
I'effetto del presumibilmente basso contenuto di particelle di allumina. Il
cammino libero medio della dislocazione pud essere calcolato dall'Eqg. 5. 6,
ottenendo, per particelle sferiche, L = 167 e 112 nm. Le curve sforzo-
deformazione a temperatura ambiente per i due materiali sono essenzialmente
piatte a una deformazione del 7% (la rottura si & verificata a deformazioni vicine
al 30 e al 10%, rispettivamente); la fase di incrudimento, dunque, & gia
ampiamente conclusa a queste basse deformazioni ed Rmax puo essere ottenuto
dal carico di rottura a trazione, come 1.07 Ryrs (Rmax= 482 e 589 MPa). L’Eq. 5.
15, dove i valori costanti di L possono sostituire A, richiede solo la
guantificazione della threshold stress. La curva presentata in Fig. 5. 8 per f=3%
e stata quindi calcolata con op = 145 MPa. Il threshold stress per f = 1% e stato

stimato considerando che, per nanoparticelle con la stessa chimica e

dimensione, si ha gpoc/ f, dando op = 83,7 MPa. La figura mostra chiaramente
che il modello fornisce un'ottima descrizione dei dati sperimentali, richiedendo
in realta solo la stima del threshold stress in un materiale; la seconda curva del
modello e stata ottenuta senza alcun adattamento di dati aggiuntivi. Questo
fatto fornisce una conferma diretta che il modello qui presentato & pienamente
in grado di descrivere la risposta di scorrimento di Al rinforzato con
nanoparticelle, a condizione che siano disponibili i parametri microstrutturali

pil importanti (dimensione e frazione volumetrica della fase di rinforzo).
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Fig. 5. 8: Peak flow stress in funzione della velocita di deformazione a 523 K per un
nanocomposito di Al rinforzato con una percentuale di nanotubi di carbonio dall’1 al 3%

[108]. In figura inoltre sono riportate le curve del modello ottenute seguendo la procedura

descritta nel testo. [94]
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6. Il modello applicato alle leghe da invecchiamento

Per applicare il modello di creep nel caso di leghe da invecchiamento é stato
necessario tener conto dei cambiamenti nella frazione volumetrica,
dimensione e distribuzione dei precipitati rinforzanti e dell'effetto della
dimensione del grano. Dunque, il modello originale precedentemente applicato
alle leghe monofase & stato modificato per descrivere gli effetti della
dimensione del grano e delle conseguenze dell'esposizione ad alta temperatura

sul ruolo rinforzante dei precipitati.

6.1. Introduzione

La lega di alluminio AA2024 (Al-4% Cu-1.5% Mg) € uno dei materiali
strutturali piu utilizzati nella costruzione di aeroplani [109-111] ed e stata, di
conseguenza, studiata a fondo per chiarire la relazione tra la sua microstruttura
e le proprieta meccaniche [112-117]. A colpo d'occhio sembrerebbe che questo
materiale sia ormai completamente caratterizzato, ma molti ricercatori
continuano a studiarne la risposta alle alte temperature [118-121] perché, a
differenza del suo comportamento a temperatura ambiente, raramente si €
trovata una correlazione diretta tra I'evoluzione microstrutturale che si osserva
durante |'esposizione ad alta temperatura e la risposta al creep. Un'eccezione
puo essere trovata nei pochi studi gia citati [115-117], che, tuttavia, hanno
trattato un materiale da metallurgia delle polveri e, per questo motivo,
dovrebbero essere attentamente considerati quando si tratta di una lega
convenzionale lavorata e invecchiata. In questo lavoro di tesi (i cui risultati sono
stati pubblicati in [122]) sono stati condotti esperimenti di creep a carico

costante su una lega Alclad AA2024-T3, nella maggior parte dei casi portando a
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rottura i campioni. La temperatura sperimentale, che era ben al di sopra del
limite massimo normalmente prescritto quando si utilizzano leghe AA2024, era
stata scelta specificatamente per studiare gli effetti dell'instabilita
microstrutturale sulla risposta al creep. Lo stato T3 consiste nel trattamento di
solubilizzazione, seguito da lavorazione a freddo e da naturale invecchiamento
fino ad una condizione “stabile”; questa combinazione di trattamenti termici e
lavorazioni a freddo produce una microstruttura estremamente complessa.
Buchheit et al. [123], ad esempio, hanno scoperto che il 60% delle particelle di
dimensioni comprese tra 500 e 700 nm erano di fase S in equilibrio (Al2CuMg),
mentre Boag et al [124] hanno trovato una moltitudine di fasi di diversa
composizione chimica, tra cui le fasi S e 6 (Al2Cu) e altre particelle contenenti
Cu, Fe, Mn, Si e Mg.

Questi studi erano incentrati sulle proprieta a corrosione della lega e si sono
quindi concentrati principalmente sulle particelle grossolane. Al contrario, la
risposta a creep e notevolmente influenzata dalla presenza di precipitati di
dimensioni nanometriche, mentre e influenzata solo marginalmente dalle
particelle grossolane che si trovano principalmente sui bordi di grano.
L'invecchiamento a bassa temperatura porta alla formazione di zone GPB, fase
S’-metastabile e, solo in seguito, fase S stabile [125]. In questo contesto, si €
scelta una temperatura elevata per il test di creep con 'obiettivo di agevolare
la transizione delle fasi intermedie alla loro fase S di equilibrio, possibilmente
durante la fase di riscaldo degli esperimenti o prima del caricamento. Con lo
stesso obiettivo, sono stati effettuati ulteriori esperimenti di carico variabile; in
guesti test, la sollecitazione iniziale & stata mantenuta costante fino al
secondario inoltrato (come al solito in condizioni di carico costante, lo stato
stazionario & stato sostituito da un intervallo piu 0 meno esteso durante il quale
la velocita di deformazione ha raggiunto il suo valore minimo) e poi € stata
bruscamente aumentata (dettagli sulle procedure sperimentali sono riportate

in Appendice 1).
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Si e visto che la lega, a 315 °C e con prove a carico costante (CLE, costant
load experiment) aveva un esponente n molto vicino al valore teorico 4-5 per
Al puro della legge di potenza [126]. Questi risultati sono in accordo con i
risultati di studi precedenti [114], che riportavano tendenze simili nello stesso
regime di temperatura. Al contrario, per gli esperimenti a carico variabile (VLE,
variable load experiment) la velocita minima di creep misurata dopo un
aumento della sollecitazione, su campioni che hanno precedentemente subito
un'esposizione relativamente lunga a 315 °C ad una sollecitazione inferiore, era
un ordine di grandezza superiore a quello valutato dai test convenzionali.

La lega AA2024 e una lega da invecchiamento, nella quale il maggior
contributo di rinforzo € dato dalla presenza di una distribuzione fine dei
precipitati di fase secondaria. Alle alte temperature considerate in questo
studio, la ragionevole aspettativa era che il precipitato piu importante fosse la
fase S, e cio e in accordo con il fatto che il creep accelera in modo consistente
la cinetica di precipitazione ed evoluzione delle particelle [118,119] in quanto
porta ad una piu rapida formazione della fase di equilibrio e al suo
ingrossamento anche a temperature piu basse. Pertanto, una volta completata
la precipitazione, avviene un rapido ingrossamento delle particelle, che riduce
notevolmente I'efficacia delle stesse nell'ostruire la mobilita delle dislocazioni.
Tale complessa evoluzione microstrutturale ha ovvie conseguenze sulla
risposta meccanica della lega. La dipendenza della velocita minima di creep
dalla sollecitazione applicata e dalla temperatura, ad esempio, e solitamente
descritta da una legge di potenza, modificata per tenere conto della presenza
di precipitati [116,117,126].

L'equazione fenomenologica di creep risultante assume la forma

n
Dy;Gb| 9~
Eqg. 6.1 8'm=AL —F exp 2

kT G RT
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per informazioni sul significato di ogni termine si rimanda al paragrafo 3.1.

Il termine di rafforzamento op nell'Eq. 6. 1 (spesso identificato sotto il nome
di threshold stress) rappresenta l'effetto dell'interazione tra particelle e
dislocazioni, e non puo essere misurato direttamente ma puo essere stimato
mediante una procedura di adattamento dei dati di creep sperimentali o dai
valori di tensione di snervamento. Se il termine di rafforzamento delle particelle
e calcolato correttamente, tracciando la minima velocita di creep in funzione
della tensione effettiva (c.=0-0p), i dati sperimentali si allineano su una linea
retta di pendenza prossima a 4-5, come nell’Al puro. Poiché il parametro A &
tradizionalmente considerato proporzionale al cubo dell'energia del difetto di
impilaggio [126], una forte riduzione di quest'ultimo parametro [127,128]
potrebbe effettivamente comportare una diminuzione di uno o anche due
ordini di grandezza nella velocita di deformazione per un dato stress effettivo.
Tuttavia, indagini recenti presentano un quadro abbastanza diverso della
situazione, dal momento che l'alligazione in realta riduce solo leggermente
I'energia del difetto di impilaggio, e questa riduzione e di gran lunga troppo
modesta per spiegare la drastica riduzione del parametro A [129]. Quindi,
dall'Eqg. 6. 1, si puo ottenere un'ottima descrizione dei dati sperimentali, ma
qguesta descrizione e in gran parte di natura fenomenologica, e ogni possibile
correlazione con I'evoluzione microstrutturale del materiale € ancora basata su

basi deboli.

6.2. Materiali e metodi

Sono state condotte prove di creep a carico costante (dettagli sulla
procedura sperimentale sono forniti nell’Appendice 1) sulla lega AA2024 T3,
nella maggior parte dei casi portando a rottura il campione, ed ulteriori prove
a carico variabile alla stessa temperatura; in quest’ultime, la sollecitazione
iniziale (25 MPa, ad eccezione di un singolo caso in cui la sollecitazione iniziale

era di 15 MPa) e stata mantenuta fino in prossimita dell'inizio del secondario.
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La durata della prova per raggiungere il range della minima velocita di creep &
stata stimata sulla base dei risultati del CLE precedentemente effettuato sotto
lo stress corrispondente. Quindi, lo stress applicato e stato bruscamente
aumentato e mantenuto fino alla rottura del campione. L’analisi metallografica
e stata condotta mediante microscopio elettronico a scansione ad alta

risoluzione Ultra Plus (HRSEM) (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Germania).

6.3. Il modello

6.3.1. Equazioni per il creep dislocativo nell’Al: termini di

rafforzamento

Ripartendo dall’equazione di Taylor [16,23,43,50,60] su cui si basa il modello

sviluppato da Sandstrom, gia vista nell’Eq. 4. 1

Eq. 6.2 O'e20'—00:O'i+USS+O'p:O'i+(TSS+C¥me\/;

Il termine oi rappresenta la sollecitazione necessaria per spostare una
dislocazione in assenza di altre dislocazioni, e incorpora l'effetto della
dimensione del grano, mentre a € una costante (di seguito si considerera
a=0,3). La tensione interna nell’Al puro a grana fine, oi € stata ricalcolata

dall'equazione

Eg.6.3 GiZAy UAIG‘l'i
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dove oa € la sollecitazione di creep necessaria per ottenere una data velocita
di deformazione nell’Al puro ricotto a grana grossa al di sotto di una certa
velocita di deformazione, dg € la dimensione del grano, knp € la costante di Hall-
Petch, mentre Ay = 0,0042 [44].

L'Eq. 6. 3 puO essere riscritta come

Fp | Frp

Eq. 6.4 0j=Ay | 0-0, =0~

dove o e la sollecitazione corripondente alla velocita di deformazione data; op
e Oss Sono rispettivamente i termini di rafforzcamento del particolato e della
soluzione solida. Il termine della sollecitazione nella prima parte dell'equazione
e stato depurato dall'effetto del rafforzamento granulometrico per evitare di

considerare due volte lo stesso fenomeno.

E stato dimostrato che la relazione Hall-Petch & valida anche a temperature
elevate, sebbene knp, che puo essere considerato come una misura dell'efficacia
dei bordi di grano nell'aumentare la resistenza del materiale, diminuisce
fortemente con I'aumento della temperatura [130] e la riduzione della velocita

di deformazione [131]. Questa dipendenza dalla temperatura della "costante"

di Hall-Petch pud essere descritta dall'equazione fenomenologica [131]

Eqg. 6.5 khpz = Bhp eXp(—ﬁhpT)

dove Bnp € una costante e
Eq 6.6 ﬂhp :ﬂo—ﬂl Ing
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| valori knp dati dalle Eq. 6. 5 e Eq. 6. 6 potrebbero quindi essere utilizzati per
stimare I'effetto di rafforzamento del bordo di grano nell'Eq. 6. 3. Tuttavia, per
ricavare correttamente tutti i parametri del modello e richiesto un processo
iterativo, poiché per stimare la minima velocita di deformazione & necessario
stimare il valore della sollecitazione interna, che a sua volta contiene il termine
di rinforzo per la dimensione dei grani che dipende dalla velocita di
deformazione.

Una volta noti i termini di rafforzamento delle particelle e della soluzione
solida, ed una volta ricavata la costante di Hall-Petch, I'Eq. 6. 4 pud essere

risolta.

Le atmosfere di atomi di soluto presenti riducono la mobilita delle
dislocazioni e quindi, il termine oss rappresenta lo stress necessario affinché le
dislocazioni si muovano vincendo il viscous drag dato dalla presenza degli atomi
di soluto (Cu e Mg nella lega AA2024). Quanto gia detto per I'equazione del
drag stress, Eq. 4. 10, resta valido e, generalizzando, possiamo scrivere Da=Dowmg
- exp(—Qa/RT) per la diffusivita degli elementi presenti in soluzione solida nell’Al.
La velocita di dislocazione potrebbe essere espressa nella forma usuale

riportata nella Eq. 4. 13

£q.6.7 E=po bog

dove pm € la densita di dislocazioni mobili, ovvero una frazione delle dislocazioni
libere.

Nella lega AA2024-T3, per una data sollecitazione applicata, la velocita di
deformazione e di almeno due ordini di grandezza inferiore a quella osservata
in una lega Al-Mg con un contenuto paragonabile di elementi in soluzione

solida; pertanto, il drag stress corrispondente oss calcolato mediante I'Eq. 4. 10
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e inferiore, cioé abbastanza trascurabile rispetto agli altri termini nell'Eq. 6. 2.
Dunque, si puo supporre oss= 0, mentre il threshold stress op rappresenta il

contributo di rinforzo dato dall'interazione tra particelle fini e dislocazioni.

6.3.2. Le particelle rafforzanti nella lega AA2024

Nella lega AA2024 invecchiata, la matrice di alluminio e rinforzata dalla
densa distribuzione di precipitati. Nelle leghe Al-Cu-Mg, con rapporto atomico

Cu:Mg vicino a 1, la sequenza di precipitazione & descritta come

otss —> Cu:Mg co-clusters/GPB zones — GPB2/S” phase — S'/S phase

dove ass € la soluzione solida sovrassaturata, GPB sono le zone di Guiner-
Preston-Bagaryatsky e la fase S"(GPB2) e una fase intermedia che precede la
formazione della fase S’ semicoerente [132]. Le fasi S ed S hanno una
composizione ed una struttura cristallina molto simili, mentre la fase S” ha
un'influenza limitata sulla resistenza di AA2024. Quindi, seguendo Khan et al.
[132], e possibile applicare un approccio semplificato in cui la sequenza di

precipitazione diventa

0ss —> Cu:Mg co-clusters — S phase

| co-cluster di Cu:Mg svolgono un ruolo significativo nel determinare la
resistenza del materiale dello stato T3 a temperatura ambiente, ma sono
instabili e, se esposti ad alte temperature per un tempo sufficientemente lungo,
vengono sostituiti dalla fase S di equilibrio; di conseguenza il loro effetto puo
essere trascurato. La fase S di equilibrio al picco di invecchiamento assume la
forma di bacchette indivisibili allineate nelle direzioni {100}, sebbene nella lega
si possano osservare anche precipitati equiassici dopo una lunga esposizione a

creep [122]. Cid rappresenta una marcata differenza con il comportamento
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dell'AA2024PM ricotto presente in [115-117], dove all’interno del grano sono

state osservate solo particelle quasi equiassiache, o leggermente allungate.
6.3.3. Modelli per l'interazione tra particella e dislocazione

A temperatura ambiente, e nel regime delle elevate sollecitazioni di creep, i
termini di rafforzamento da particelle sono pari allo stress di Orowan. Nel caso
di precipitati a forma di bacchette di diametro d,, orientati in direzione {100}

[132], la sollecitazione di Orowan pud essere definita come

1.316d
mGbD In p

dp b

Eq. 6.8 ooy =0.112

(fl/z +0.94f+2.44f3/2j

dovef e la frazione in volume dei precipitati all'interno del grano, e la spaziatura

tra le particelle lungo il piano di scorrimento della dislocazione &

Eqg. 6.9 A=d, |——
4f cos(54.7°)

Ad alta temperatura e basse sollecitazioni, quando il by-pass di Orowan non
e operativo, cioe per ¢ < 0oy, le dislocazioni possono superare le particelle per
climb. La Fig. 6. 1 mostra la rappresentazione schematica di una dislocazione
che incontra e supera una matrice di particelle. Nella Fig. 6. 1a, la dislocazione
si “arrampica” su particelle equiassiche di dimensione ds. La resistenza al climb
delle particelle € un parametro che descrive la velocita con cui aumenta la
lunghezza della linea di dislocazione quando questa sale sul precipitato; nel
caso di climb di particelle sferiche, questa grandezza puo essere espressa come

[133,134]
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Eq. 6. 10 R =L

Il rapporto o, tra il threshold stress e lo stress di Orowan assume quindi la forma

[133]

Eq. 6. 11 p o, R

che, per le particelle sferiche, da
O

Eq. 6. 12 2 1Y
cor 2\37

Secondo I'Eq. 6. 12, in generale per il climb, il contributo al rafforzamento
delle particelle € una frazione abbastanza bassa dello stress di Orowan
(0p=0,023 per f=1%). Cio € in netto contrasto con le pil antiche teorie del c/imb
localizzato, che, sebbene considerato improbabile a causa della brusca
flessione della dislocazione all'interfaccia delle particelle (questo fenomeno
peraltro si verifica effettivamente quando le dislocazioni rimangono
“attaccate” all’'interfaccia fra particelle incoerenti e matrice), predicevano un
o, di un ordine di grandezza superiore [133]. Questo valore o, piu alto, d'altra

parte, € molto piu vicino ai valori calcolati dagli esperimenti.
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(b)

Fig. 6. 1: Rappresentazione schematica di una dislocazione che incontra una serie di particelle.
La dislocazione si “arrampica” sulle particelle sferiche di diametro ds (a), o del diametro
arbitrariamente scelto d;=1/3 ds (b) che hanno stesso volume e spaziatura interparticellare dei
precipitati sferici in (a) ed il cui asse & inclinato rispetto al piano di scorrimento [135].

E stato riconosciuto che nel calcolo & piu appropriato utilizzare la spaziatura
di Friedel per gli ostacoli deboli, poiché la spaziatura lungo la linea di
dislocazione e maggiore della spaziatura planare media utilizzata per ottenere

I'Eq. 6. 11. Il rapporto tra il threshold stress e lo stress di Orowan diventa [133]

Eq. 6. 13 a, =| —<

Infine, si potrebbe ragionevolmente presumere che vi sia una distribuzione
statistica delle distanze tra le particelle e che la dislocazione possa trovare facili
porte attraverso la dispersione delle particelle risultante [126]. In tal caso, I'Eq.

6. 11 diventa

Eq. 6. 14 o, =—FC
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mentre I'Eq. 6. 13, che tiene conto della correzione di Friedel, diventa [134]

15
R .
Eq. 6. 15 a, = ——C

ym——
22 +R. 1P

Le Eq. 6. 11 - Eq. 6. 15 suggeriscono che il threshold stress, per una data
microstruttura stabile, € una funzione della resistenza al climb indipendente
dalla temperatura e, per una data geometria delle particelle, € una frazione
costante dello stress di Orowan. In effetti, la proporzionalita tra il termine di
rafforzamento da particelle dovuto al climb e lo stress di Orowan non era
scontata. Lagneborg [136] e successivamente Rosler [137], ad esempio,
conclusero che il climb per oltrepassare le particelle che non interagiscono con
la dislocazione dovrebbe essere rappresentato da un termine di rafforzamento
proporzionale allo stress applicato, dove la costante di proporzionalita & quasi
indipendente dalla frazione di volume e dalla dimensione del precipitato. Ad
esempio, per particelle a forma di cubo inclinate di 45° rispetto al piano di
scorrimento, il termine di rafforzamento dovrebbe assumere un valore vicino a
1/3 della sollecitazione applicata [137]. In aggiunta, secondo Résler non & detto
che le particelle ad alto aspect ratio esercitino un effetto rinforzante piu elevato
rispetto ai precipitati equiassici, almeno fintanto che lo stress applicato non si
avvicina allo stress di Orowan.

Infine, ma non meno importante, si ipotizza che un threshold stress possa
derivare anche dal distacco delle dislocazioni dalla superficie di interfaccia fra
matrice e particella incoerente; lo stress risultante necessario per staccare la
dislocazione dalla superficie della particella (o4) pud quindi essere espresso da

un'equazione nella forma

Eq 6 16 O'p =Ud =Gor1 1_kd2

100



dove kq € il fattore di rilassamento per l'interazione attrattiva dislocazione-
particella [98,99].

Si puo ragionevolmente ipotizzare che tale tensione di distacco coincida in
piu leghe con il threshold stress, che in generale € molto superiore a quello del
termine associato al climb generale e molto piu vicino a quello del climb
localizzato. Infatti, I'interazione attrattiva tra particella e dislocazione, come gia
accennato in precedenza, stabilizza le forti curvature della linea di dislocazione
che sono tipiche del climb localizzato. In ogni caso, il threshold stress € sempre
proporzionale allo stress di Orowan. Nella Fig. 6. 1b, la dislocazione si arrampica
su bacchette, di diametro dr=1/3ds, con lo stesso volume e spaziatura
interparticellare sul piano di scorrimento dei precipitati equiassici nella Fig. 6.
1a, ed il cui asse forma un angolo ¢ con il piano di scorrimento. Con queste
dimensioni della sezione trasversale, le bacchette hanno una lunghezza pari a
12ds. Come si puo notare in Fig. 6. 2, I'esposizione al creep della lega 2024-T3
di fatto provoca la formazione di bacchette ancora pil lunghe. A colpo d'occhio,
il climb di una dislocazione su queste lunghe bacchette richiede un aumento
molto maggiore della lunghezza della linea di dislocazione rispetto a un
precipitato equiassico dello stesso volume. Sebbene questo modello non
prevedesse un effetto significativo della forma delle particelle, almeno per
precipitati moderatamente allungati, Rosler ha osservato che il climb diventa
piu "localizzato" quando la dislocazione si arrampica sulla bacchetta. Pertanto,
una dislocazione il cui piano di scorrimento taglia le bacchette per meta lungo
la sua lunghezza richiedera una sollecitazione maggiore per superare |'ostacolo,
rispetto a una dislocazione il cui piano di scorrimento e piu vicino alla punta
della bacchetta. Se si mantiene la visione tradizionale, in cui o, € proporzionale
a Oor, si dovrebbe quindi qualitativamente e ragionevolmente concludere che,
in presenza di precipitati fortemente allungati, o, dovrebbe essere di molto
superiore al valore previsto per il climb generalizzato delle particelle sferiche, e

molto piu vicino al valore per il climb localizzato.

101



Dall'analisi di cui sopra si evince che il valore o, &€ proporzionale allo stress
applicato o allo stress di Orowan, con costanti di proporzionalita indipendenti
dalla temperatura, il che e in contrasto con l'evidenza sperimentale che punta
verso una forte dipendenza da T del termine di rafforzamento da particelle.
Pertanto, i modelli sopra menzionati richiedono una procedura di adattamento
dei dati sperimentali per determinare a, 0 kq a una data temperatura e per una
data lega.

Dunque, nessuno dei modelli qui presentati ha la natura di un modello che non

richiede alcun adattamento dei dati sperimentali.

2 OE] m

(a) (b)

Fig. 6. 2 Microstruttura del campione testato a 25 MPa e 315 ° C fino a rottura. La
distribuzione dei precipitati € abbastanza disomogenea nei vari grani. Il grano a destra in a), in
particolare, era uno di quelli con una maggiore frazione di particelle in volume. | bordi di
grano sono evidenziati dalla presenza di catene semicontinue di particelle grossolane
precipitate durante il creep. In b) si possono facilmente osservare particelle allungate, insieme
a piccoli precipitati circolari (probabilmente bacchette osservate in sezione trasversale) e
particelle equiassiche leggermente pil grossolane [135].

6.3.4. La velocita di deformazione e la sua dipendenza dalla

temperatura

Si e gia visto nei precedenti capitoli che I'evoluzione della densita di

dislocazioni durante la deformazione puo essere espressa dall’Eq. 3. 3 come
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d_pzﬂ—a)p—nglpz, dove il primo termine a destra dell'equazione

de bL P

rappresenta |'effetto di strain hardening dovuto alla moltiplicazione delle
dislocazioni, che & pil rapido quando L e, di conseguenza, C. assumono valori
bassi e/o la densita di dislocazione & alta. Il secondo e il terzo termine sul lato
destro dell'Eq. 3. 3 descrivono I'effetto del ripristino. Ad alta temperatura,
['ultimo termine di questa equazione predomina ampiamente sul secondo
termine; concentrandosi ancora una volta su ci0 che accade ad alte

temperature, I'Eq. 3. 3 puo essere semplificata

Eq.6. 17 P M2 02

Il cammino libero medio delle dislocazioni deve essere calcolato tenendo
conto del fatto che, in generale, gli ostacoli che le dislocazioni mobili incontrano
durante lo scorrimento determinano la lunghezza dello scorrimento. Gli
ostacoli, nel modello semplificato qui presentato, possono essere altre
dislocazioni, bordi di grano e particelle. Pertanto, in presenza di una
distribuzione densamente spaziata di particelle fini che interagiscono con le
dislocazioni, dando lo stesso peso a tutti gli ostacoli, il cammino libero medio

della dislocazione puo essere espresso nella forma

Eq_6,18 i*:l_{_l_*_i:ﬁ_;’_l
L L 4d C 2

La mobilita della dislocazione nell’Al puro pud essere espressa come

[16,23,43,50]
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3
Dy b o,b o
Eq. 6. 19 Mmool o 227 pl CLly | 2o
kT kT RT| |R

max

dove Rmax € la resistenza massima della lega, che pud essere quantificata come

1,5volte il carico di rottura (Rurs) della lega a temperatura ambiente [44].

6.3.5. Effetto del rafforzamento per soluzione solida sulla
dipendenza dalla temperatura della velocita di

deformazione

Durante lo scorrimento, nelle leghe Al-Cu-Mg, gli atomi di Cu e Mg ancora
presenti in soluzione solida devono saltare dentro e fuori dalle atmosfere di
atomi che si formano spontaneamente intorno alle dislocazioni. Pertanto, si
deve aggiungere all’energia di attivazione un termine che descrive I'energia

necessaria per superare questa barriera, ovvero [60]

Eg. 6. 20 Uy, :ﬁ
bk
con
1 (1+V)
Eqg. 6. 21 p=——-=bGQJS
37 (1-v)

104



dove ve il coefficiente di Poisson (che nell’Al & paria 0,3), Q € il volume atomico
medio dell’Al e & & il misfit atomico del volume. La formula per la mobilita delle

dislocazioni in leghe contenenti atomi in soluzione solida diventa cosi

3
Eq. 6. 22 rPorb 1 opb Q| | % exp[_ uss]

6.4. Modellazione della dipendenza della velocita minima di

creep dallo stress applicato nella lega AA2024 T6-T3

6.4.1. 1l ruolo della dimensione e distribuzione delle

particelle

La Fig. 6. 3 mostra la variazione della tensione di snervamento, yield stress,
a temperatura ambiente per la lega AA2024 negli stati T3 e T6, dopo
permanenza a temperatura per diverse durate [138]. Il grafico mostra
chiaramente che:
i la resistenza a temperatura ambiente della lega nello stato T6,
non esposta ad alta temperatura, &€ maggiore;
ii. I'esposizione ad alta temperatura provoca un rapido calo della

tensione di snervamento.
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Fig. 6. 3 Variazione calcolata della tensione di snervamento per AA2024 T6; i simboli
rappresentano i dati sperimentali presi da [138] per gli stati T3 e T6, testati a temperatura
ambiente. Diametro iniziale delle bacchette 3,4 nm, frazione in volume della fase-S
intragranulare 0,9% a 250 °C e 0,6% a 315 °C rispettivamente. La figura riporta anche la
resistenza a snervamento a temperatura ambiente per gli stati T3 e T6 non esposti a
temperatura [138]. [135]

Sebbene, dopo I'esposizione a 315 °C, entrambi gli stati T3 e T6 mostrano la
stessa risposta dopo appena 5h (i dati si sovrappongono), a temperatura
inferiore la situazione € molto diversa. Dopo I'esposizione a 260 °C, la lega nello
stato T3 ha una tensione di snervamento che e apparentemente maggiore del
picco del materiale invecchiato. Questa differenza puo essere facilmente
interpretata considerando che, con il riscaldamento, la lega allo stato T6 sovra-
invecchia rapidamente per I'ingrossamento dei precipitati della fase S. Nello
stato T3 invece, la lega e sotto-invecchiata e contiene una densita di
dislocazioni relativamente alta, introdotta mediante stiramento dopo la
solubilizzazione. Riscaldandola, questa microstruttura evolve, i co-cluster
Cu:Mg e le altre fasi intermedie si dissolvono e vengono progressivamente
sostituite dalla fase di equilibrio [139]. Pertanto, il sovra-invecchiamento &

leggermente ritardato nello stato T3 (20-30 ore a 260 °C). Questo meccanismo
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e di gran lunga piu rapido a 315 °C e gli stati T3 e T6 mostrano la stessa
resistenza allo snervamento.

Il primo punto da analizzare in un materiale con una microstruttura instabile
come la lega AA2024-T6 e quindi I'effetto del tempo di esposizione sulla
dimensione e sulla distribuzione della fase S rafforzante per precipitazione.
Dato che le particelle al bordo del grano non interagiscono direttamente con le
dislocazioni, nel seguito verra considerato solo il ruolo dei precipitati all’interno
del grano; in particolare, si supporra che queste particelle siano
prevalentemente in fase S a forma di bacchette, come nella lega Al-Cu-Mg
studiata da Rockenhdauser et al [140].

Si e studiato dell’esposizione a 190°C, sia in condizioni sollecitate che non,
su una lega con una popolazione iniziale di precipitati S molto fini. In
particolare, si € analizzata I'evoluzione del diametro delle bacchette di fase S,
che era di 3,4 nm nello stato iniziale invecchiato (195 °C-28 h). L'equazione
tradizionale [141,142] per descrivere I'accrescimento delle particelle di una
popolazione di particelle di diametro iniziale dop, dopo un'esposizione di durata

t ad una certa temperatura T, ha la forma

Eq. 6.23 4, =dg, +k, texp[——]

dove kg € una costante e Q, e I'energia di attivazione per la diffusione degli
elementi costitutivi nella matrice. Per stimare kga 190 °C si possono utilizzare
dei dati sperimentali presenti in [140]. Quindi, prendendo Q.= 134 kJ/mol, che
e I'energia di attivazione per la diffusione del Cu nell’Al [143], I'Eq. 6. 23 puo
essere utilizzata direttamente per stimare il diametro delle bacchette dopo una
prolungata esposizione ad alta temperatura. Un'esposizione prolungata
porterebbe ad un accrescimento delle particelle S e, se si mantiene costante la

frazione in volume dei precipitati all'interno del grano, porterebbe ad un

107



pronunciato addolcimento cioé ad una riduzione della resistenza a
snervamento. Si supponga che la legge di accrescimento della fase S ottenuta
sopra sia valida per la lega AA2024. La tensione di snervamento, ovvero la
tensione misurata all'inizio della deformazione plastica, potrebbe essere

adeguatamente descritta dall'Eq. 6. 2 nella forma

Eq. 6. 24 oy =0;+0g+0y +ame\/;

Inoltre, si puo ragionevolmente presumere che

Eq. 6.25 o} ~0;+ 04 +amGhyp

dove o ¢ il limite di snervamento della matrice, cioe di una lega con stessi
livelli di impurezze ed elementi in soluzione solida, e con particelle grossolane

ai bordi del grano, dando cosi

Eg. 6. 26 oy =a; +oy,

Combinando le Eq. 6. 25 e Eq. 6. 26 si puo stimare, mediante I'Eq. 6. 9 la
tensione di snervamento a 260 e 315 °C di una lega rinforzata da una frazione
di volume costante f di particelle S all’interno del grano di diametro iniziale

do=3,4 nm [140].

6.4.2. Quantificazione dell'effetto rafforzante delle

particelle

Come accennato in precedenza, la Fig. 6. 3 si riferisce a prove di trazione
effettuate a temperatura ambiente, cioe in una condizione in cui il climb & poco
attivo. Pertanto, il termine di indurimento delle particelle dovrebbe essere pari

allo stress di Orowan (o, = 1). Prendendo ¢®, = 75 MPa (resistenza allo
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snervamento di Alclad AA2024-0 da [138]), le curve nella Fig. 6. 3 sono state
ottenute con f=0,9 e 0,6% a 260 e 315 °C rispettivamente. La resistenza della
lega dopo un'esposizione molto lunga e leggermente sovrastimata per effetto
della sovrastima della resistenza della matrice, poiché anche una moderata
crescita dei grani dovrebbe risultare in a 0° leggermente inferiore a 75 MPa. Le
curve del modello concordano pienamente con i dati per lo stato T6, anche se
andrebbe indagato se la frazione di volume calcolata dei precipitati all’interno
del grano sia realistica, o grossolanamente sottostimata. In effetti, la frazione
volumetrica della fase S potrebbe raggiungere il 4% a 260 °C [139] ed essere
accompagnata da quantita consistenti di altre fasi intermetalliche. Prove
sperimentali dimostrano infatti che il mantenimento ad alta temperatura si
traduce in un forte aumento del numero di particelle grossolane presenti ai
bordi di grano. La Fig. 6. 2a mostra le catene di precipitati grossolani, formatesi
durante l'esposizione a creep, che delineano chiaramente i bordi del grano.
Queste particelle grossolane sono in parte precipitati di fase S in equilibrio
[123], che in questa forma non contribuiscono efficacemente al rafforzamento.
Si puo quindi concludere che questo approccio fornisce una descrizione
affidabile dei fenomeni di addolcimento associati all’accrescimento delle

particelle all'interno dei grani.

6.4.3. Influenza della sollecitazione sull’evoluzione delle

particelle

L'analisi nel paragrafo 6.3.2 mostra che I'Eq. 6. 23 fornisce una stima
affidabile dei fenomeni di accrescimento durante la ricottura. Esperimenti
approfonditi sull'invecchiamento da creep [118,119] confermano che uno

stress applicato accelera notevolmente i fenomeni sopra descritti; il lavoro di
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Rockenhduser et al. [140] potrebbe fornire preziosi dati sperimentali sotto
forma di diametro delle bacchette in funzione del tempo di esposizione.

Lo stress applicato introduce nel materiale nuove dislocazioni e difetti
puntiformi, che aumentano notevolmente la diffusione; questo fenomeno
potrebbe essere espresso da una riduzione dell'energia di attivazione nel
processo di accrescimento. In questi studio si & scelto di descrivere
I'accelerazione del fenomeno di accrescimento riportata in [140] modificando

I'Eq. 6. 23 come

2

343 S PR K I G
Eq. 6.27 dp —d0p+kgtexp - 1-k, - —d0p+th

dove ks € una costante. La Fig. 6. 4 riporta sia i dati sperimentali della variazione
di Kg in funzione della sollecitazione a 190 °C sia la curva data dall'Eq. 6. 27. La
correlazione e eccellente (coefficiente di correlazione 0,998), pertanto questa
equazione potrebbe essere utilizzata per stimare la dimensione delle particelle

nel momento in cui viene misurata la minima velocita di deformazione.

10%°
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= 407}
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Fig. 6. 4 Accrescimento costante a 190 °C in funzione dello stress applicato (dati sperimentali
da [140]). [135]
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6.4.4. Comportamento della lega AA2024 T3 per carichi costanti e

variabili

La Fig. 6. 5 mostra la velocita minima di creep in funzione del carico applicato
a 315 e 250 °C per la lega AA2024 T3; i dettagli sperimentali dei diversi test e,
in particolare, il tempo in cui e stato raggiunto la velocita minima di creep (tm)

sono riassuntiin Tab. 6. 1.
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Fig. 6. 5 Minima velocita di creep in funzione del carico applicato. Le curve a tratto continuo
rappresentano i valori della velocita di deformazione forniti dal modello per ogni singola CSE;
le curve tratteggiate collegano i valori di velocita di deformazione modellati assumendo che il

tempo di esposizione non vari sensibilmente per test condotti a differenti carichi.

Quest’ultima condizione e assimilabile alle condizioni sperimentate nei VLE. La dimensione

del grano usata per stimare lo stress interno € 50 um. [135]

La dipendenza della velocita di creep dalla sollecitazione applicata allo stato
stazionario, per L*= A, puod essere ottenuta combinando le Eq. 6. 2 e Eq. 6. 17,

dando
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2M,bA | o
Eq. 6. 28 by =—38 L
m amGb
dove
Eqg. 6. 29 0, =0-0,-0;=0420-0,=0,

| dati nella Tab. 6. 1 possono essere facilmente utilizzati per stimare il
diametro delle bacchette a tm, assumendo, ad esempio, do=3.4 nm [140]. Per
tenere conto dell'effetto dei tempi di riscaldamento e rilassamento, & stata
considerata una permanenza di 1,5 ore alla temperatura di prova prima
dell’applicazione del carico, dando una stima del diametro delle bacchette
all'inizio della prova di 4 e 9 nm a 250 e 315 °C rispettivamente. Si e ipotizzato
che la frazione in volume dei precipitati all’'interno dei grani fosse f=0,9 e 0,6%
e 0,=0,7 e 0,55, rispettivamente, come nei paragrafi precedenti. Questa
qguantita e ovviamente solo una piccola frazione della quantita totale di
particelle, poiché, come gia ribadito, I'esposizione a creep ha provocato una
massiccia precipitazione di fasi Al-Cu-Mg o Al-Cu ai bordi di grano.

L'ultimo termine ancora da determinare & la massima resistenza Rmax, qui
provvisoriamente quantificata, per ogni singola prova in corrispondenza della

minima velocita di creep, come

Eq. 6. 30 Ry = 1.5(R51T5 + aOrj

prendendo R3%yrs=115 MPa come valore di resistenza a trazione a temperatura
ambiente di una lega con lo stesso grado di impurita e contenuto simile di

elementi in soluzione solida e precipitati intergranulari grossolani.
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Tab. 6. 1 Dati di creep per CLE e VLE. [135]

CLE
T o tm Ep
[°C] [MPa] [h] [s7]
60 200 9.4x107°
100 10 7.5x108
120 7 3.3x107
250
155 1 6.0x107
175 0.35 1.5x10°
200 0.05 5.0x10°®
15* 337 4.0x107°
25 50 5.0x108
315
40 8 5.0x107
60 0.6 1.6x10°
VLE
T o (primo carico) o (secondo carico) t al primo tn al secondo
[°C] [MPa] [MPa] carico [h] carico [h]
25 50 15 1
25 60 15 0.08
315
25 65 15 0.03
15* 35 337 1

* dati per gli stessi esperimenti; | carichi sono stati variati quando il materiale aveva ormai raggiunto la

minima velocita di creep (lo stazionario) dopo 337h.

La Fig. 6. 5 traccia le curve calcolate dal modello qui presentato, senza alcun
adattamento dei dati di scorrimento. Le linee continue sono le curve che
rappresentano il valore modellato della velocita di deformazione per una
determinata sollecitazione applicata; le linee tratteggiate rappresentano i
valori calcolati della velocita di deformazione per le prove con un tempo di
esposizione simile alle prime ma che hanno subito uno stress iniziale (25 MPa

0 15 MPa), seguito da un'esposizione molto piu breve alla stessa temperatura
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sotto un carico maggiore. La concordanza tra i dati sperimentali e il modello &
eccellente. Una deviazione significativa si osserva solo nella regione di
sollecitazioni molto elevate (brevissimo tempo di esposizione) a 250 °C, ciog in
una condizione in cui la densita di dislocazione iniziale e la presenza di fasi
intermedie conferiscono una maggiore resistenza alla lega. Cio deriva dal fatto
che il modello si basa sull'ipotesi che I'esposizione a creep causi solo un
accrescimento della fase di equilibrio, come potrebbe essere il caso della
condizione T6.

Sebbene il modello fornisca un'ottima descrizione degli esperimenti, va
tenuto presente che questa presentazione convenzionale potrebbe essere in
qualche modo fuorviante. In Fig. 6. 5 sono riportati i dati sperimentali e le curve
del modello iso-P (iso-op), dove P rappresenta una data combinazione delle
dimensioni e della frazione di volume dei precipitati all’interno del grano, cioe
un dato valore del contributo da rafforzamento della particella. La figura mostra
chiaramente che ogni singolo dato per il CLE giace su una diversa curva iso-P.
Al contrario, il VLE, per il quale il tempo di esposizione e grosso modo
coincidente con la durata della prima fase della prova, eseguita a carico
inferiore, giace sulla stessa curva iso-P (linee tratteggiate in Fig. 6. 5). Questo
fatto spiega facilmente la differenza tra il CLE e VLE nella velocita di
deformazione.

Inoltre, il modello spiega anche la minore velocita di creep misurata nella
lega AA2024 T3, per una data sollecitazione effettiva, rispetto ad Al puro o
leghe di Al-Mg. L'entita della velocita minima di deformazione nelle leghe
rinforzate con particelle & influenzata da due diversi parametri: il termine di
rafforzamento delle particelle o,, che era gia considerato nell'equazione
fenomenologica (Eq. 6. 1), ed il cammino libero medio della dislocazione L, che
non appare nei modelli fenomenologici tradizionali. Quest'ultima caratteristica
microstrutturale & sostanzialmente coincidente con la spaziatura
interparticellare nella lega AA2014-T3, che, a sua volta, e di ordini di grandezza

inferiore al cammino libero medio di dislocazione nei metalli e leghe monofase.
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In questo senso, i vantaggi del modello elaborato (per maggiori dettagli si
veda [135]) rispetto alla tradizionale equazione fenomenologica della legge di
potenza sono notevoli:

1. Il modello non richiede alcun adattamento dei dati di creep sperimentali
(nessuno dei dati di creep é stato utilizzato per adattare le equazioni, una volta
che il modello e stato adeguatamente sintonizzato da altri risultati
microstrutturali e prove di trazione, necessarie per fornire una stima di ap).

2. Il modello & autoconsistente, poiché spiega facilmente la velocita di creep
inferiore che si osserva confrontando la lega testata sotto una data
sollecitazione effettiva e il metallo puro sotto una equivalente sollecitazione.
3. Sebbene il modello consideri solo particelle a forma di bacchette, la presenza
osservata di precipitati equiassici non sembra influenzare in modo significativo
I'accuratezza della descrizione.

4. Lo svantaggio principale del modello qui presentato e che la quantificazione
del termine di rafforzamento delle particelle deve ancora essere valutata dai
dati sperimentali (la tensione di snervamento). Pertanto, la determinazione del
threshold stress originato dall'interazione particella-dislocazione rimane di

natura fenomenologica.
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7. Comportamento a creep di materiali a
microstruttura complessa: le leghe prodotte da

Additive Manufacturing

7.1. Introduzione

Una tra le piu affermate tecniche di produzione additiva (AM, Additive
Manufacturing) per metalli e leghe & la fusione a letto di polvere con laser
(LPBF, Laser Powder Bed Fusion) [144-146]. Durante la LPBF, il raggio laser
fonde selettivamente le regioni di un letto di polvere e costruisce nuove parti
strato su strato utilizzando un modello CAD (Computer Aided Design). La rapida
azione del laser da luogo a velocita di raffreddamento molto elevate (= 100
°C/s) e il processo di fusione, che viene reiterato sugli strati superiori, funge da
trattamento termico sugli strati inferiori e gia solidificati, generando
microstrutture uniche e proprieta meccaniche peculiari [147,148]. Le
approfondite indagini condotte sulla macrostruttura, microstruttura e
proprieta meccaniche dell’AlSil0Mg prodotto da AM hanno chiaramente
delineato alcune importanti caratteristiche che si possono riassumere come
segue:

l. la mesostruttura, cioé la combinazione di caratteristiche strutturali su

scala intermedia (5-100 um), nel materiale allo stato di fabbricazione
(detto as-built) e solitamente costituita da grani colonnari di Al di
diametro pari ad alcuni micron. Su una piu fine scala submicrometrica,
questi grani sono costituiti da celle lunghe piu piccole con un diametro
di poche centinaia di nm separate da regioni eutettiche ricche di
particelle di Si e di Mg in soluzione solida o sotto forma di Mg,Si. Queste

celle allungate, a loro volta, sono al loro interno frammentate in sub-
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celle piu equiassiche, sempre con un diametro di poche centinaia di nm
(500 in [149]), separate da una rete di regioni eutettiche ricche di Si;

le regioni eutettiche ricche di Si sono solitamente decorate con una
dispersione molto fine di particelle di Si nanometriche. Tuttavia,
esistono anche leghe as-built in cui la regione eutettica contiene una
catena semicontinua ben definita di particelle di Si, come in [150,151],
e materiali che sviluppano questo struttura solo dopo un trattamento
termico di ricottura [152,153], poiché il reticolo iniziale & formato da
particelle molto piu fini (pochi nm) e/o da particelle grossolane che con
il riscaldamento diventano via via piu sferiche. Queste differenze
possono essere tranquillamente attribuite ai diversi parametri di
produzione, sebbene sia stato chiaramente dimostrato che il numero di
particelle nello stato as-built dipende anche dalla dimensione del
campione [153];

anche all'interno delle celle sono presenti particelle di Si, ma molto piu
distanziate;

I'estrema finezza della microstruttura si traduce in proprieta
meccaniche molto elevate dei campioni as-built a scapito di una bassa
duttilita. | valori UTS tipici per i campioni as-built vanno da 340 [154] a
473 MPa [155]; i valori inferiori vengono solitamente osservati quando
la deformazione a rottura é particolarmente bassa (1,5% e 7,7% in [154]
e [155] rispettivamente);

I'eccessiva fragilita dei campioni as-built puo essere in qualche modo
attenuata da un trattamento termico di ricottura o distensione, che
provoca un aumento della deformazione a rottura ma riduce
sostanzialmente I'UTS [150,152,156]. Un trattamento di distensione
effettuato a 300 °C provoca la parziale separazione della rete continua
di Si che delinea le celle nonché un moderato accrescimento delle

particelle di Si.
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Le leghe AI-Si-Mg sono potenzialmente buoni candidati per molte
applicazioni, a partire dalle industrie motoristiche, automobilistiche e
aerospaziali, o quelle per la produzione di componenti degli scambiatori di
calore. Questi materiali, ed in particolar modo la lega AISi10Mg, sono quindi
ampiamente utilizzati per realizzare parti di fusione leggere e sottili. In questo
contesto della tecnologia additive in rapido sviluppo, & del tutto naturale che la
maggior parte degli studi abbia indagato le correlazioni tra struttura,
trattamenti termici e proprieta meccaniche a temperatura ambiente
dell'AlSi1lOMg prodotto da AM, mentre solo una minoranza di essi ha
considerato le proprieta ad alta temperatura di questo materiale. La scarsa
resistenza al creep caratteristica delle leghe di alluminio ha logicamente
portato a trascurare spesso lo studio di questo fenomeno nelle leghe
pressofuse.

Il creep della lega AM-AISi10Mg, per esempio, € stato studiato solo da Read
et al. [154], che hanno effettuato pochi esperimenti, e da Elan Uzan et al [157];
questi ultimi hanno studiato la risposta a creep della lega dopo distensione a
300 °C per 2 h, conducendo 7 esperimenti (4 test a 225 °C con carico 117, 127,
137 e 147 MPa e 3 test aggiuntivi con carico 117 MPa a 250, 275 e 300 °C). | dati
in [154] e [157], tuttavia, forniscono un quadro sufficientemente dettagliato
della risposta del materiale a una temperatura che € ben al di sopra di qualsiasi
limite operativo tipico per una lega come I'AlSi10Mg, e quindi, sebbene molto
utili per interpretare alcuni micromeccanismi, sono di scarso interesse per
qualsiasi potenziale applicazione della lega.

E stato dimostrato in modo evidente che ad alta temperatura, durante la
ricottura [150,151] o il creep [157], le particelle di Si sferoidizzano e subiscono
un accrescimento; pertanto, a fine test, la regione eutettica assume la forma di
una distribuzione densamente spaziata di particelle globulari piu 0 meno fini di
Si. Le leghe AlSi, dunque, si comportano come composti a matrice metallica di
qualche tipo in cui le particelle di Si agiscono come rinforzi [158,159]. Per

qguesto motivo, in questo lavoro si € analizzata nel dettaglio la risposta al creep
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di questi compositi naturali rinforzati con particelle di Si di dimensioni nm sia
con una rivisitazione del modello di base di Sandstréom, sia con la validazione di

guanto supposto mediante prove sperimentali di creep.

Lo scopo prefissato all’inizio di questo studio era triplice:

1. fornire un modello costitutivo, con una solida base fisica, per la descrizione
deirisultati di creep della lega AlSi10Mg prodotta da AM, creato sulla base delle
peculiarita gia assodate sulla microstruttura e la sua evoluzione;

2. colmare la lacuna nella conoscenza della risposta alle alte temperature della
lega prodotta da AM, studiandone il comportamento a creep in un intervallo di
temperatura abbastanza vicino a qualsiasi potenziale applicazione;

3. validare la previsione del modello fisico con la nuova matrice di dati

sperimentali di creep.

7.2. Un modello del materiale e le equazioni costitutive

7.2.1. Il modello del materiale

Il primo scopo di questo studio era fornire un modello di materiale (MM) in
cui possano essere facilmente riconosciute tutte le principali caratteristiche
microstrutturali delle leghe da manifattura additiva. Il presupposto
fondamentale e che la risposta a creep, in particolare la dipendenza della
velocita minima di creep da stress e temperatura, dipenda sostanzialmente
dalle caratteristiche microstrutturali, cioé dal movimento delle dislocazioni e
dalle interazioni dislocazione-ostacolo.

E ragionevole ritenere che le caratteristiche strutturali a una macro e meso-

scala (dimensione delle pozze fuse, dimensione e morfologia dei grani
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colonnari, distribuzione disomogenea degli elementi di soluto ecc.) abbiano
effetto prevalentemente sui meccanismi di danneggiamento e quindi causino
un inizio precoce di creep terziario. Per questo motivo il loro effetto verra
trascurato in questa sede.

Come gia introdotto, a livello submicrometrico la microstruttura della lega
as-built consiste in celle molto piccole circondate da una rete di regioni
eutettiche che, dopo la deposizione, la ricottura o all'inizio del test, sono
decorati con una distribuzione fine e densa di particelle di Si di dimensioni
nanometriche. Le celle, che contengono particelle fini distanziate, costituiscono
chiaramente una zona dolce che la dislocazione puo attraversare facilmente. Al
contrario, le regioni eutettiche costituiscono delle zone dure che
rappresentano un forte ostacolo al movimento delle dislocazioni [149]. Su
gueste basi, con la regola delle miscele, tipicamente utilizzata per i compositi,
e stato creato un materiale modello che esemplifica la microstruttura di una

tipica lega AlSi10Mg prodotta da AM (Fig. 7. 1).

A B
% oo e O © ° o

Fig. 7. 1: (A) Rappresentazione schematica della microstruttura del MM formato da celle di Al
circondate da una rete di particelle di Si; (B) rappresentazione della stessa struttura, con lo
stesso ingrandimento, dopo che poche particelle hanno subito la maturazione di Ostwald,

raddoppiando in diametro mentre un alto numero di queste dissolve. Sebbene siano ancora
nelle loro originarie posizioni, le particelle sopravvissute sembrano avere una distribuzione
pill omogenea.
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I MM & quindi pensato come una rappresentazione semplificata della reale
microstruttura, descritta su scala submicrometrica, tralasciando le
caratteristiche macro e meso-strutturali. | MM ideato e formato da celle con
un diametro di 500 nm circondate da una “rete” di zone dure in cui e dispersa
una distribuzione fine di particelle di Si di dimensione media pari a 50 nm.
All'interno delle celle le particelle, la cui distanza iniziale (da centro a centro)
di 200 nm, sono distribuite in modo omogeneo; una volta che la dislocazione,
nel suo movimento di scorrimento, arriva al confine della zona dura incontra
una serie di particelle la cui distanza da centro a centro si presume sia di 100
nm, il che da una distanza da superficie a superficie di 50 nm. La frazione
volumetrica totale delle zone dure nelle regioni eutettiche & stata stimata
intorno al 25%, il resto e costituito dagli interni piu dolci delle celle. Sia nella
zona dolce che in quella dura vi & una certa quantita di Si e Mg in soluzione
solida. Le particelle crescono durante il creep e, di conseguenza, la distanza tra
le particelle diventa maggiore, esattamente come succede nel caso delle leghe
da invecchiamento (cfr. capitolo precedente). Per una frazione volumetrica
costante della fase rafforzante, la spaziatura tra le particelle puo essere

considerata inversamente proporzionale al diametro delle particelle, e quindi

Eq. 7.1 L=L,

dove L e Lo sono la distanza tra le particelle da superficie a superficie, d e do le
dimensioni delle particelle rispettivamente al tempo t e all'inizio della prova to.

Per quanto riguarda le particelle all'interno delle celle, si € ipotizzato che la
distanza delle particelle aumentasse nel tempo a causa dell’accrescimento
competitivo, fino a che la distanza interparticellare arriva alla meta del
diametro della cella (250 nm). Da questo momento in poi si & supposto che la
distanza interparticellare rimanesse sostanzialmente costante per una durata

maggiore. Questa ipotesi implica che, anche per lunghi periodi di esposizione,
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almeno una singola particella rimanga all'interno della cella. La Fig. 7. 1, che
illustra schematicamente I'evoluzione della microstruttura del MM durante
I'esposizione ad alte temperature, suggerisce che, in presenza di fenomeni di
accrescimento/maturazione, il materiale diventa sempre pil omogeneo in

termini di distribuzione delle particelle.

L'altro principale presupposto di base, necessario per sviluppare un modello
basato sulla fisica che sia facile da gestire, & che sia la zona dura che quella
morbida si deformino con una velocita di deformazione simile; in tal caso, la

sollecitazione totale puo essere calcolata come

0=fyoy+(1—fyog

dove o e Gs sono le tensioni che agiscono rispettivamente sulle zone dure e
dolci [160].

Nella trattazione si e scelto di trascurare, per semplicita, qualsiasi possibile
effetto delle tensioni residue pregresse introdotte nei campioni di creep dai
gradienti termici tipici della stampa da AM; si pu0 ritenere infatti che
I'esposizione ad alta temperatura, durante il riscaldamento del campione e il
mantenimento ad alta T (l'intero processo & durato 3 h ad ogni prova),
dovrebbe essere stata sufficiente a provocare la progressiva riduzione di

eventuali tensioni residue presenti indotte dalla stampa.

7.2.2. Equazioni per il creep dislocativo nell’Al: i termini di

rafforzamento

Ancora una volta come base di sviluppo si & usato il modello costitutivo

proposto da Sandstrom per il Cu [16,43,50], per i cui dettagli e derivazione si
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rimanda ai precedenti capitoli (in particolare capitolo 2 e 3). Rispetto all'Eq. 4.1
del precedente capitolo, nella valutazione della resistenza del materiale
(Errore. L'origine riferimento non é stata trovata.) puo essere trascurata la
sollecitazione richiesta per spostare la dislocazione in assenza di altre
dislocazioni ed il viscous drag stress dovuto alla presenza di atomi di soluto,
poiché entrambe queste quantita sono solitamente molto inferiori al termine
di rafforzamento delle particelle (vedere [44,103] per una discussione
dettagliata).

Lo stress oo rappresenta il contributo rafforzante dovuto all'interazione tra
particelle fini e dislocazioni. Nel caso di forti sollecitazioni applicate e/o a bassa
temperatura, l'effetto di rafforzamento delle particelle & pari allo stress di
Orowan (oor), che nella sua forma pit semplice puo essere calcolato con la ben

nota formula [161]:

__084mGb
Oor = L

In questo studio, la temperatura massima considerata e di 225 °C e le
sollecitazioni in molti casi erano vicine o addirittura superiori allo snervamento
del materiale. Su queste basi, analogamente al caso dei compositi rinforzati con
nanoparticelle (capitolo 6), dove co~oor per temperature inferiori a 250 °C, il
termine di rafforzamento delle particelle e stato assunto uguale allo stress di

Orowan.

7.2.3. Evoluzione del termine di rafforzamento da particelle

durante l'esposizione ad alta temperatura

Le particelle, una volta precipitate nella frazione volumetrica di equilibrio, si
evolvono durante la successiva esposizione ad alta temperatura mediante un
processo la cui cinetica € spesso descritta dall'equazione di maturazione di
Ostwald (fenomeno di “Ostwald ripening”) nella forma che abbiamo gia visto

nel capitolo precedente, e che puo essere riscritta come
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2
Eq.7.2 d® = di +2=mp, ot

dove dp € la dimensione delle particelle iniziali, d la dimensione delle particelle
al tempo t, yI'energia dell’interfaccia, C» la concentrazione di equilibrio delle
specie che formano particolato, Vi, il volume molare della particella. Deg € il
coefficiente di diffusione effettiva che, seguendo Taneike et al [162], pu0 essere

scritto come

Eq. 7. 3 Deff == DLS + AplprS + ApzmepS

dove Dis=Dois exp(-Qis/RT) & il coefficiente di diffusione nel reticolo
dell'elemento che forma la particella, Dps=Dopsexp(-Qps/RT) il coefficiente di
pipe-diffusion corrispondente e pm la densita di dislocazioni mobili. Ap; € I'area
della sezione effettiva per la pipe-diffusion lungo le dislocazioni, mentre A2 €
un'area molto pil ampia della sezione efficace per la diffusione che tiene conto
dell'effetto di scavenging degli atomi di soluto dovuto al movimento delle
dislocazioni.

Il secondo termine a destra dell'equazione Eq. 7. 3 rappresenta |'effetto della
pipe-diffusion lungo i nuclei di dislocazione. Sebbene tenga conto dell'intera
popolazione di dislocazioni, la sua entita diventa significativa solo per
sollecitazioni molto elevate e/o basse temperature. Infatti la pipe-diffusion
lungo il nucleo di dislocazione diventa significativa per campioni altamente
stressati solo quando la temperatura € cosi bassa che I’ Ostwald ripening e lento
e ha effetti trascurabili.

Procedendo con il calcolo della diffusione del Si nell’Al, Q=124 kJ mol*
[163]; prendendo Qus=0,6Qus, le misurazioni della diffusione di Legros et al.

[164] danno Dois=2,7x107° e Dops=2,6x10° m?st. Con A,1=10b? [165], il secondo
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termine a destra dell'Eq. 7. 3 diventa confrontabile con D solo a temperature
inferiori a 175 °C con pn=103m™.

L'ultimo termine a destra dell'equazione Eq. 7. 3 rappresenta I'effetto del
meccanismo di scavenging: la dislocazione nel suo spostamento raccoglie e
trascina con sé gli atomi di soluto dalla matrice, aiutando cosi il meccanismo di
trasporto dei soluti. L'area della sezione effettiva Ay € quindi di gran lunga piu
ampia di Ap: e potrebbe essere considerata una funzione della velocita delle
dislocazioni, poiché, per una data durata, |'effetto scavenging diventa sempre
piu efficace all’laumentare di questa [162].

Su queste basi, I'Eq. 7. 3 diventa
Eq.7. 4 Desr = Dig + ApopmDps
usando I'equazione di Orowan

Eq.7.5 E=—PmVm

e combinando I'Eq. 7. 4 con I'Eq. 7. 5 si ottiene
£q.7.6 Doss = Dys + %éD

ps

Supponendo che Ap» sia proporzionale alla velocita della dislocazione v,

allora

Eq.7.7 Desr = Dy (1 +B'¢ g_i) = Dys [1 + Béexp (%)]
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In questa espressione, il parametro B (B=B’Dpso/Dpio) non dipende dalla
sollecitazione, dalla velocita di deformazione né dalla temperatura. L'equazione

dell’Ostwald ripening diventa cosi

Eq. 7.8 d? = d} + K,Dyt + K,D ;Bexp (%) £t
con

_ 64YCeoVi
£q.7.9 K, = Sotn

Questa espressione e sostanzialmente equivalente a quella usata in [162], e
contiene un termine che aumenta linearmente con &t, cioé con la
deformazione. Quindi, osservando I'Eq. 7. 8 si puo affermare, senza
commettere errori, che |'accelerazione dell’Ostwald ripening in campioni
deformati dipende dalla velocita di deformazione [162,166], o dallo stress
(poiché la velocita di deformazione € una funzione dello stress applicato)
[167,168] o anche dalla deformazione [165,169,170].

Riprendendo Qis=124 kJ mol? (con Qus=0.6Dos), i due parametri rimanenti
da stimare sono DpoKg € B. Per semplificare il calcolo si puo trascurare la debole
dipendenza di Kg dalla temperatura. Per stimare DoisKg anche in questa fase
iniziale dell'analisi si possono usare i dati sull’accrescimento delle particelle di
Si dopo 6 ore a temperature comprese tra 300 e 400 °C in una lega Al-12Si

prodotta da AM [156], e si ottiene DoisKg = 2x10' nm3ht (Fig. 7. 2).
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Fig. 7. 2: Calcolo dell’aumento di dimensioni del Si mediante la maturazione di Ostwald (dati
da [156]). [171]

7.3. Procedure sperimentali

Per la validazione sperimentale del modello di questo studio sono stati
eseguiti test di creep, secondo le procedure sperimentali descritte
nell’appendice A, su campioni in una lega Al-9,6%Si-0,38%Mg stampati con una
macchina SML500, con direzione di crescita nella stampa parallela all'asse del
campione (direzione di caricamento del creep) con i seguenti parametri di
deposizione: temperatura del substrato 150 °C, potenza laser 350 W,
dimensione spot 80 um, velocita di scansione 1,15 m/s, hatch spacing 170 um,
layer thickness 50 um. Le prove di creep a trazione a carico costante sono state

condotte in aria a 150, 175, 205 e 225 °C.
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7.4. Risultati sperimentali

7.4.1. Microstruttura dei campioni allo stato as-built

Una prima osservazione della microstruttura dei campioni e stata effettuata
mediante microscopia ottica, dalle micrografie riportare in Fig. 7. 4 & possibile
osservare la tipica conformazione microstrutturale, detta “fish scale”, di una
lega prodotta per LPBF. Informazioni piu dettagliate sulla microstruttura sono

state ottenute mediante osservazione al microscopio elettronico a scansione.
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Fig. 7. 3: Microstruttura rappresentativa del campione prodotto da AM allo stato as-built
osservata mediante OLM, si noti la lampante differenza morfologica tra bordo ed interno del
campione che scaturisce dalla metodologia di scansione utilizzata per la stampa. [172]

La Fig. 7. 4 mostra un esempio rappresentativo della microstruttura,
osservata al SEM, della lega as built oggetto del presente studio dopo essere
stata testata a creep. La Fig. 7. 5 mostra la stessa microstruttura a un
ingrandimento maggiore su cui e stata effettuata la microanalisi puntuale EDS
in una regione ricca di Si, riconoscibile per la presenza di particelle arrotondate
di colore grigio scuro (indicata in figura con il punto rosso), e nella matrice Al
(punto blu nella figura). Poiché I'EDS nella misura ha risentito della
composizione del metallo in una regione piu grande di quella indicata con i
puntiin Fig. 7. 5, in entrambi i casi I'analisi ha incluso una porzione della matrice
e un determinato numero di particelle, ma gia con questa semplice analisi si &
avuta la conferma che le regioni eutettiche sono molto piu ricche di Si, come
attesta la presenza di un maggior numero di particelle.

Come previsto, la microstruttura osservata presenta tutte le caratteristiche
tipiche dei materiali processati da AM, che sono chiaramente delineate in [149].
Su scala piu fine, la microstruttura & formata principalmente da cellule di poche

centinaia di nm circondate da regioni eutettiche.
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Una grande differenza tra il materiale esaminato in questo studio e la lega di
composizione simile descritta in [149] & data dalla dimensione delle particelle
di Si presenti. La lega studiata da Wu et al. era caratterizzata da particelle di
dimensioni estremamente fini, mentre la lega studiata nel presente studio € piu

simile ai materiali indagati in [153], dove le particelle di Si sono piu grandi.

Fig. 7. 4: Micrografie rappresentative della tipica microstruttura del campione su scala sub-
micrometrica. Sebbene complessivamente la morfologia rimane simile, la dimensione delle
celle in qualche modo varia da zona a zona all’interno dello stesso campione (si noti la
differenza tra la prima e la seconda micrografia, dove quest’ultima ¢ stata presa in una zona
termicamente alterata). [171]
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Fig. 7. 5: Una micrografia a maggior ingrandimento, dove é stata effettuata la microanalisi EDS
su particelle arrotondate di colore grigio scuro (indicate in figura con il punto rosso) e sulla
matrice di Al (punto blu in figura). [171]

7.4.2. Risultati delle prove meccaniche

Le Fig. 7. 6 e Fig. 7. 7 mostrano I'andamento tipico dei dati ottenuti dalle
prove di creep. La forma della curva & completamente convenzionale, con una
regione primaria ben definita, un intervallo di velocita di scorrimento minimo e
uno stadio terziario che porta rapidamente alla frattura (Fig. 7. 7). Come
normalmente accade quando la lega testata e allo stato as-built, I'allungamento

a rottura e limitato, raramente supera € = 0,06.

0,06

0,04 <

Strain

0,02

[ S T S A R S R B————

time [h]

Fig. 7. 6: Esempio rappresentativo dell’andamento delle curve di creep, nello specifico & stata
riportata la curva ottenuta a 175 °C e 200 MPa. [171]
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Fig. 7. 7: Tipica forma delle curve di creep, nel primo grafico si riporta la velocita di
deformazione in funzione del tempo, nel secondo la velocita di deformazione in funzione
della deformazione. [171]

La Fig. 7. 8 mostra la velocita minima di creep (&,,) in funzione della
sollecitazione applicata all'inizio della prova (per i campioni testati sopra la
tensione di snervamento, nella stima della tensione reale all'inizio della prova
sono stati considerati l'allungamento plastico istantaneo e la conseguente
riduzione di sezione resistente). La figura traccia le linee rette rappresentative

dell'equazione fenomenologica convenzionale della legge di potenza (Eq. 1.5)

&, =A(M)a™

mediante la quale si e ricavato I'esponente di sollecitazione n, che aumenta al

diminuire della temperatura da 15 a 22. Questi valori molto elevati
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dell'esponente della sollecitazione sono tipici di queste leghe e possono essere

ricondotti all'effetto rinforzante dell’interazione particella-dislocazione che

agisce su scala submicrometrica [158]. Si osserva una notevole dispersione, che

diventa particolarmente evidente nel caso del dataset piu numeroso, quello

ottenuto alla temperatura piu bassa; questa dispersione puo essere attribuita

alle eterogeneita della mesostruttura tipica dei campioni AM, che potrebbero

accelerare i meccanismi di danneggiamento portando alla frattura precoce.
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Fig. 7. 8: Dipendenza della velocita minima di creep dallo stress applicato. [171]
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Fig. 7. 9: Variazione della durezza in funzione del tempo di esposizione a 150 e 205 °C,
misurata sulle teste dei campioni e sul tratto utile dopo la prova di creep a differenti carichi.
La durata del test riportata nel grafico non comprende la fase di riscaldamento e permanenza
alla temperatura di test, che ammonta complessivamente per ogni prova a circa 3 ore. Per
completezza in figura & stato riportato il valore di durezza del campione allo stato as-built per

poterlo confrontare (145+7HV). [171]
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La Fig. 7. 9 mostra la variazione della durezza con il tempo di esposizione ad
alte temperature (150 e 205 °C) misurata sulle teste dei campioni e lungo il
tratto utile. Come si puo ragionevolmente prevedere, sia sulle teste che sul
tratto utile, la durezza diminuisce con I'aumentare del tempo di esposizione;
tuttavia, la durezza nel tratto utile rimane invariabilmente molto inferiore a
guella sulle teste, nonostante lo stress abbia introdotto un'elevata densita di
dislocazioni nel campione, in particolare nel provino testato ad alti carichi
(breve durata della prova). Questo comportamento é tipico di molti materiali
in cui la presenza di una sollecitazione applicata ad alta temperatura, e la
conseguente deformazione, provoca rapido degrado della microstruttura, e, in
particolare, una pronunciata accelerazione del ripening e/o accrescimento
delle particelle [162,165,167-170]. Pertanto, la Fig. 7. 9 rappresenta
un'indicazione inequivocabile che il materiale analizzato ha subito una
degradazione microstrutturale accelerata da stress (o deformazione) durante il

creep.

7.5. Analisi dei dati ottenuti

7.5.1. 1l creep della lega as-built

L'insieme delle equazioni costitutive del modello, illustrate nella Sezione 7.2,
fornisce un valido strumento per prevedere il comportamento del MM che, in
primo luogo, si ritiene che si avvicini bene alla descrizione della lega AM reale,
una volta valutata opportunamente la legge di accrescimento/maturazione
delle particelle rafforzanti. Nel momento di minima velocita di deformazione,

I'Eq. 7. 8 puo essere riscritta come
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Eqg.7.10 d?® = dj + K;Dpotmexp (%) [1 + exp (%) Be’av]

dove &,, € la velocita media di creep mostrata dal campione fino al
raggiungimento del valore minimo (ovviamente, il tempo t» non include il
tempo di riscaldamento e di mantenimento prima del caricamento, nell'ipotesi
che queste durate siano troppo brevi per causare un aumento di dimensione
importante delle particelle). Nel caso della curva illustrata in Fig. 7. 6, risulta
che &,, = 10¢&,,, questo valore e stato usato per tutti gli esperimenti,

ottenendo

Eq. 7. 11 d3 =dj + KyDprotmexp (%) [1 +10exp (%) Bém]

Per una condizione sperimentale che si traduce in una determinata velocita
di deformazione, il tempo corrispondente alla velocita minima di creep puo

essere approssimativamente ricavato da un'equazione nella forma

con ¢m=5.94x103 (tempo in s). Questa stima, ottenuta dal singolo test di Fig. 7.
6, si e rivelata sostanzialmente corretta per tutte le curve ottenute a diversi
carichi e temperature.

L'ultimo parametro da determinare e la costante B. La dimensione e
distribuzione delle particelle nei campioni dopo creep non sono state analizzate
guantitativamente, poiché cido andava ben oltre lo scopo dello studio, ed il
valore B e stato stimato dal valore della minima velocita di creep di Fig. 7. 6, in
modo che il modello fornisse un valore confrontabile con quello sperimentale.
Un risultato eccellente si ottiene con B=10s. Una volta determinato B, si pud

facilmente ricavare la dimensione della particella, quindi la distanza
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interparticellare L, in corrispondenza di una data velocita minima di creep, e

quindi lo stress corrispondente nel MM.
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Fig. 7. 10: Dipendenza della velocita minima di creep dallo stress applicato, confronto tra le
curve ottenute dal modello per il MM ed i dati sperimentali ottenuti. In figura inoltre & stata
rappresentata la curva che descrive la massima resistenza per una data velocita di
deformazione, ed un intervallo di sollecitazioni a rottura di prove riportate in letteratura
(linea tratteggiata) [149,150,152,154,155]. [171]

In Fig. 7. 10 sono riportate le curve del modello; per ricavarle non é stato
eseguito nessun adattamento dei dati sperimentali, ad eccezione del calcolo di
B dall'esperimento a 175 °C-200 MPa descritto nel precedente paragrafo. La
concordanza tra le curve per il MM ed i dati sperimentali & eccellente, con
deviazioni significative osservate solo a 205 °C ed a 225 °C in regime di basse
sollecitazioni.

Sebbene il modello fosse finalizzato a descrivere la risposta a creep, in linea
di principio potrebbe essere utilizzato — seppure con molta cautela- per
estrapolare il comportamento a temperatura ambiente della lega sotto forma
di sollecitazione massima per una data velocita di deformazione, cioé come
sollecitazione a rottura ottenuta mediante prove di trazione, da confrontare
con la condizione di massima resistenza durante il creep, cioé con la minima
velocita di creep a una data sollecitazione. In questo caso, non e prevista

I’accrescimento delle particelle. Pertanto, in Fig. 7. 10 & stata presentata anche
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la curva del modello a temperatura ambiente, che rileva anche gli intervalli
tipici di resistenza a trazione riportati in letteratura; una lega con una
microstruttura simile al modello qui presentato dovrebbe mostrare uno sforzo
di trazione massimo vicino a 400 MPa, che sembra essere una stima abbastanza

affidabile ma conservativa.

7.5.2. ll creep della lega dopo ricottura

Un modello completo dovrebbe essere in grado di prevedere il
comportamento del materiale anche in diversi stati iniziali, ad esempio dopo la
ricottura di distensione. Se si suppone che il MM descritto nella sezione 2 sia
sottoposto a ricottura a 300 °C per 2h, come nel caso della lega testata da Elan
Uzan et al [157], allora, secondo I'Eq. 7. 8, dopo la ricottura, la popolazione
iniziale di particelle da 50nm si accresce fino a 128nm. Prendendo do= 128 nm
si possono facilmente ottenere le curve del modello per i test effettuati a 225
°C e a temperatura ambiente. Le curve del modello sono presentate in Fig. 7.
11 e confrontate con i dati sperimentali a 225 °C [157] e a temperatura
ambiente [173].

Non e stato richiesto alcun adattamento, poiché sono stati utilizzati lo stesso
modello e gli stessi parametri della sezione precedente. L'accordo tra
esperimenti e curve & notevolmente accurato, in particolare se si tiene conto
del fatto che la microstruttura as-deposited della lega testata in [157] era
leggermente diversa da quella del MM, e che si e utilizzato lo stesso valore di
Cm, @ssunzione non necessariamente corretta . In ogni caso, la scala ingrandita
in figura non rende giustizia della precisione relativa del modello anche a
temperatura ambiente, poiché la differenza tra il valore stimato e misurato
della condizione di massima resistenza € semplicemente compresa tra il 5 el

7%.
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Fig. 7. 11: Velocita minima di creep a 225 °C [157] e resistenza a trazione a diverse velocita di
deformazione a temperatura ambiente [173] per una lega ricotta a 300 °C per 2 h. La figura
inoltre riporta le curve calcolate mediante le equazioni costitutive del modello qui discusso.

[171]

Fig. 7. 12: Comparazione qualitativa tra la microstruttura del campione as-built (Fig. 7. 4) e la
rappresentazione schematica della microstruttura del MM (Fig. 7. 1). [171]
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7.5.3. Considerazioni sul MM

I modello qui presentato potrebbe rappresentare un potente strumento per
prevedere il comportamento del materiale, una volta disponibili alcuni dati
preliminari.

La Fig. 7. 12 sovrappone un esempio della microstruttura della lega reale
(Fig. 7. 4) e un riquadro con lo schema del MM di Fig. 7. 1. La figura mostra
chiaramente che la rete continua di particelle di Si della Fig. 7. 4 € relativamente
diversa dalla dispersione di particelle equiassiche da 50 nm nelle regioni
eutettiche di Fig. 7. 1. Tuttavia, nel metallo reale molte particelle sono
agglomerate o disposte a formare brevi catene continue, per cui se si considera
I'insieme di queste particelle molto fini contigue come un’unica particella piu
grande, la differenza tende a sfumare, anche se permane una differenza
morfologica fra la configurazione reale e le sfere del MM. D’altra parte e
assodato che |'esposizione ad alta temperatura provoca la sferoidizzazione del
Si [157], pertanto la microstruttura effettiva del campione dopo creep diventa
ancora via via piu simile a quella riportata nella seconda immagine di Fig. 7. 1.
Questa osservazione implica che il modello fornisce una descrizione migliore
della microstruttura effettiva di quanto ci si possa aspettare confrontando
semplicemente la prima immagine di Fig. 7. 1 e la Fig. 7. 4.

Una doverosa considerazione da fare che, come accennato in precedenza, il
modello non tiene conto delle eterogeneita della mesostruttura tipica dei
prodotti da AM (dimensione dei grani colonnari, effetto di melt-pool
sovrapposti, ecc.). D'altra parte, le previsioni del modello sono
sufficientemente accurate da confermare che i principali meccanismi che
governano la velocita di creep sono legati all'interazione tra particelle e
dislocazioni, mentre le altre questioni microstrutturali potrebbero giocare un
ruolo significativo solo influenzando i meccanismi di danneggiamento,

portando a rottura precoce e ad una relativamente ampia dispersione dei dati.
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8. Considerazioni conclusive

Il presente studio costituisce un tentativo di mettere a punto un modello
costitutivo basato sulla fisica delle leghe, in grado di descrivere il
comportamento a creep di leghe di alluminio.

A questo scopo, un modello precedentemente sviluppato per il rame puro da
un gruppo di ricerca svedese, e successivamente esteso a descrivere I'alluminio
puro, € stato implementato per gradi in modo da poter interpretare e
prevedere la risposta a creep, in termini di dipendenza della velocita minima di
creep da tensione e temperatura) di materiali via via piu complessi. Nella prima
fase dello studio sono stati considerati dati sperimentali di comprovata validita,
ottenendo eccellenti descrizioni. In particolare, sono stati analizzati nella prima
fase:

i la risposta a creep delle leghe Al-Mg. In questo caso é stato
necessario proporre una formulazione che tenesse conto
dell’effetto degli atomi di Mg (meccanismo del viscous glide); a
questo scopo la trattazione dell’effetto del P nel Cu puro,
originariamente proposta da Sandstrom e coautori, e stata utilizzata
anche per il Mg nell’Al. Il risultato e stato una eccellente descrizione
dei dati di letteratura, per queste leghe monofasiche;

ii. la risposta a creep dei compositi in matrice di Al puro o lega Al-Mg
rinforzati da particelle fini di ossido; lo step successivo & consistito
nel considerare |'effetto di particelle stabili e molto fini. In questo
caso si € dimostrato come le particelle esercitassero un effetto di
rafforzamento largamente piu efficace degli altri meccanismi di
indurimento. La nuova versione del modello teneva conto del fatto
che il cammino libero medio della dislocazione, in questi materiali,
diventa equivalente alla distanza tra particelle nanometriche. La

nuova equazione costitutiva forniva un'eccellente descrizione della
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dipendenza dalla velocita di deformazione minima della
sollecitazione e della temperatura applicate e spiega la ridotta
velocita di creep osservata in questi materiali rispetto alle leghe
convenzionali. La frazione volumetrica e la dimensione del
particolato fine assumono quindi un ruolo chiave nel determinare la
risposta a creep di questi materiali, in combinazione con
I'interazione tra particelle e dislocazioni. Questo meccanismo &
stato descritto, come di consueto nelle leghe rinforzate con
particelle, introducendo un back stress, che in generale e
proporzionale allo stress di Orowan e ha la natura di un threshold
stress reale. Nonostante la natura fenomenologica della dipendenza
del threshold stress dalla temperatura, il modello proposto risulta
pienamente adatto a descrivere la risposta a creep di materiali a
base di alluminio rinforzati con particelle. Il parametro discriminante
risultava quindi la spaziatura interparticellare, dipendente da
dimensione delle particelle e loro frazione in volume. Anche in
guesto caso, dunque, il modello, opportunamente implementato,
forniva una descrizione eccellente e versatile dei dati in letteratura,

mostrando eccellenti capacita predittive.

In entrambi i casi sopra citati, il modello richiedeva la conoscenza di pochi

parametri, per essere in grado di descrivere efficacemente i dati sperimentali,

senza richiedere estese azioni di best-fitting dei dati sperimentali.

Una volta mostrate le potenzialita del modello, si & passati alla seconda fase,

partendo dall’effettuazione di prove sperimentali su materiali reali di interesse

ingegneristico e con microstrutture complesse ed instabili. Nella seconda fase

dello studio si sono quindi considerati:

una lega 2024-T3 sottoposta a Friction Stir Processing; sono state
condotte prove di creep e studi microstrutturali, dimostrando
I'importanza di parametri come la natura e la spaziatura delle fasi

indurenti, che, a differenza dei materiali considerati nelle fasi
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precedenti, non rimangono costanti durante I’esposizione a creep.
L'effetto di degradazione delle proprieta resistenziali e stato
opportunamente descritto, in modo da essere in grado di prevedere
la spaziatura interparticellare al momento in cui si registrava il
minimo della velocita di deformazione. La complessita del modello
naturalmente si accresceva notevolmente, a causa della necessita di
tener conto dei fenomeni di Ostwald ripening, notevolmente
accelerati dall’applicazione del carico. Inoltre, si rendeva anche
necessario stimare l'effetto di rafforzamento dei grani fini
(meccanismo di Hall-Petch), e la sua dipendenza dalla temperatura.
Nonostante la complessita, che pero risiedeva esclusivamente nella
difficolta di stimare a-priori I'effetto di rafforzamento dopo una
certa esposizione ad una data temperatura e sotto un certo carico
di prova, il modello costitutivo rimaneva sostanzialmente invariato,
e manteneva le sue notevoli capacita descrittive e predittive.

nell’ultima fase si & presa in considerazione una lega AlSi1l0Mg
prodotta per additive manufacturing, effettuando prove a breve
termine a diverse temperature. In questo caso la complessita della
microstruttura si accresceva ancora. Oltre ad avere zone in cui una
soluzione solida diluita era rinforzata da particelle instabili (il Si), il
materiale era anche costituito da zone in cui la densita delle
particelle era molto piu elevata (zone dell’eutettico). E’ stato
necessario quindi il modello del composito, attraverso la “rule of
mixtures”. Si € quindi concepito un “materiale modello”, costituito
da zone dolci e da zone molto piu dure, ad ognuna delle quali,
nell’ipotesi che entrambe si deformassero alla stessa velocita, si
applicavano i modelli costitutivi sviluppati negli step i-iii. Le tensioni
necessarie a deformare le due zone venivano poi combinate con la
s, per ottenere la resistenza complessiva del materiale. Ancora una

volta si otteneva una eccellente descrizione dei dati, in grado anche
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di tener conto, seppure in maniera semplificata, dei fenomeni di
Ostwald ripening. Il modello, ancora una volta, richiede un metodo
di stima del tempo di esposizione che corrisponda ad una certa
velocita minima di creep.
Si pud quindi ragionevolmente concludere come il modello proposto in questo
studio costituisca, possibilmente in combinazione con altri metodi predittivi
che consentono di analizzare I'effetto dell’esposizione ad alta temperatura sulla
microstruttura, un metodo estremamente efficace per poter prevedere il
comportamento a creep delle leghe di alluminio, senza dover ricorrere a

modelli di natura fenomenologica.
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Appendice A

Procedure sperimentali

Per le prove di creep effettuate a validazione delle diverse applicazioni del
modello, per entrambi i materiali investigati sperimentalmente in questo studio
(la lega 2024-T3 e la lega AlSi10OMg prodotta per additive manufacturing) sono
stati utilizzati campioni a forma di dog-bone, rappresentati in Fig. A 1, con una
lunghezza del tratto utile di 25 mm e una sezione trasversale quadrata di 3 mm
x 3,2 mm, con test di creep a trazione a carico costante condotti in aria a diverse

temperature.
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Fig. A 1: Dimensioni e geometria dei campioni di creep utilizzati nelle prove.

| provini sono stati per lo piu portati fino alla rottura, anche se, in alcuni casi,
i test sono stati interrotti all'inizio della regione terziaria; in alcune prove,
condotte a carico variabile il carico e stato variato solo nel momento in cui si €
avuta la certezza che il materiale con la prima sollecitazione fosse ampiamente
nella regione del secondario in modo tale da ottenere da un singolo campione
piu di un valore di velocita minima di deformazione in funzione di carico e

temperatura. L'esecuzione di prove a carico variabile si & resa necessaria per
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confrontare le proprieta di campioni sottoposti allo stesso carico ma con storia
pregressa differente (permanenza allo stesso carico per tutta la prova, o
permanenza ad un carico piu basso per tempi molto piu lunghi, prima che il
carico stesso venisse innalzato). In questo modo era possibile valutare I'effetto
di degradazione della microstruttura dovuta ad esposizioni per tempi lunghi,
aspetto evidentemente importante per gli impieghi sperimentali.

| campioni sono stati riscaldati in un forno a tre zone e durante la prova sono
stati registrati continuamente sia I'allungamento, misurato da un sensore di
spostamento LVDT di + 20 mm a fondo scala, sia la temperatura; la temperatura
& stata misurata mediante 4 termocoppie (di cui una e posizionata nella zona
alta del forno, una nella zona bassa e due in prossimita del campione), per
garantire che la deviazione dal valore impostato non superasse 1 °C.

La degradazione delle proprieta meccaniche dovuta all'esposizione alle alte
temperature, e l'effetto della deformazione imposta dalla prova, & stata
quantificata da misurazioni della durezza Vickers lungo la lunghezza del tratto
utile e sulle teste dei campioni, effettuate prima e dopo il test.

Le superfici per le ispezioni al FEGSEM sono state lucidate meccanicamente
e quindi sottoposte ad attacco chimico con il reagente di Keller a temperatura
ambiente tamponato sulla superficie per alcuni secondi. Le ispezioni della
microstruttura sono state eseguite mediante microscopia ottica ed elettronica,
quest’ultima utilizzando un microscopio elettronico a scansione a emissione di
campo ZeissTM ULTRA-55® (FEGSEM). Le analisi dei punti degli elementi sono
state ottenute utilizzando la spettroscopia a raggi X a dispersione di energia
(EDS), operata a una tensione di accelerazione di 20 kV, un fascio con

dimensioni del punto entro 2 um e utilizzando una distanza di lavoro di 16 mm.
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