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Contributi teorici alla solidificazione

La fusione è una delle tecnologie più antiche e fu la prima utilizzata intorno al 4000 a.C. per realizzare ornamenti, punte di frecce e vari altri oggetti. I processi di fonderia prevedono l’introduzione di una massa di metallo fuso all’interno della cavità di una forma, dove, a solidificazione avvenuta, il metallo prende la forma della cavità stessa. Grazie a tali processi si possono realizzare forme geometricamente complesse in un unico pezzo, andando da dimensioni molto piccole a dimensioni notevoli. 
Con un appropriato controllo dei materiali e dei parametri di processo, si possono realizzare componenti aventi caratteristiche uniformi nel volume. Come nel caso degli altri processi manifatturieri, la conoscenza di alcuni aspetti teorici fondamentali consente di produrre componenti di buona qualità ed accuratezza dimensionale. I fattori più importanti nei processi di fonderia sono i seguenti:

1. La solidificazione del metallo dallo stato fuso, con conseguente ritiro volumetrico.
2. Il flusso del metallo fuso all’interno della cavità della forma.
3. Lo scambio termico durante la solidificazione e raffreddamento del metallo nella forma.
4. Il materiale della forma e la sua influenza nel processo di fonderia.

In questo elaborato, l’attenzione si concentra sui meccanismi di solidificazione, così da comprendere le microstrutture che si vengono a formare e la loro relazione con le proprietà finali del componente. I metalli puri presentano punti di solidificazione e fusione ben definiti e la loro solidificazione avviene a temperatura costante. Quando la temperatura del metallo fuso raggiunge quella di solidificazione viene rilasciato calore latente di fusione, in modo da mantenere la temperatura costante. Al termine della trasformazione di fase isoterma, la solidificazione è completa ed il metallo si raffredda fino a temperatura ambiente. 
Il prodotto si contrae in termini volumetrici al procedere del raffreddamento, a causa della contrazione in fase liquida (figura 1-b) fino a temperatura di solidificazione e della contrazione in fase solida (figura 1-b) dalla temperatura di solidificazione a quella ambiente (figura 1-a). Si può anche verificare una significativa variazione di densità come risultato del cambiamento di fase. 
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Figura 1: (a) Diagramma T-t per la solidificazione dei metalli puri. (b) Densità in funzione del tempo

A differenza dei metalli puri, le leghe solidificano in un intervallo di temperatura. La solidificazione inizia quando la temperatura del fuso scende sotto la temperatura di liquidus e si completa quando la temperatura raggiunge quella di solidus. All’interno di questo intervallo di temperatura, la lega è allo stato semisolido, e la composizione chimica e lo stato sono identificabili tramite il suo diagramma di fase. Un diagramma di fase, chiamato anche diagramma di equilibrio, illustra graficamente le relazioni tra temperatura, composizione chimica e fasi presenti nella lega. 
Un esempio di diagramma di fase è mostrato nella figura seguente per la lega nichel-rame. È chiamato diagramma di fase binario perché sono presenti due elementi nel sistema. 
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Figura 2: Diagramma di fase rame-nichel a basse velocità di solidificazione

Il bordo sinistro del diagramma indica il punto di fusione del nickel mentre il bordo destro il punto di fusione del rame. La lega completamente solidificata è una soluzione solida, perché l’elemento legante (Ni, atomo di soluto) è completamente dissolto nel metallo ospite (Cu, atomo di solvente) e ogni grano ha la stessa composizione chimica. Quest’ultima può essere determinata con la cosiddetta legge della leva, secondo la quale la frazione in peso di solido è proporzionale alla distanza tra C0 e CL:



Allo stesso modo, la frazione in peso di liquido è proporzionale alla distanza tra CS e C0:



La tipologia di struttura che si sviluppa durante la solidificazione dipende dalla composizione chimica del metallo, dallo scambio termico e dal flusso del metallo liquido durante il processo di fonderia. Il quesito da porsi, al di la delle mere concentrazioni di una o più fasi, è come il meccanismo di solidificazione abbia inizio, quali sono le condizioni favorevoli affinché avvenga e se avviene in modo univoco.

Dinamica della solidificazione

Il passaggio dallo stato liquido a quello solido, è una trasformazione basata su meccanismi di diffusione che si verifica quando il liquido è raffreddato fino ad una temperatura T < Tf . Se si vuole studiare il fenomeno della solidificazione bisogna prendere in considerazione sia gli aspetti termodinamici, relativi alle variazioni di energia del sistema, che quelli cinetici, relativi alla velocità con cui avviene la trasformazione. Come ogni trasformazione, la condizione necessaria perché avvenga la solidificazione è che la variazione di energia libera sia minore di zero, cioè:



nella quale Gs e Gl rappresentano rispettivamente l’energia libera del solido e del liquido. Si dimostra che per T < Tf e per piccoli valori di (Tf  - T):



nella quale ΔH è il calore latente di fusione. ΔG è una misura della tendenza del sistema a passare dallo stato liquido a quello solido o, se si vuole, la «forza motrice» della trasformazione, che risulta tanto più alta quanto maggiore è il grado di sottoraffreddamento, cioè la differenza Tf  - T.
Se immaginiamo la solidificazione come un passaggio di atomi o molecole attraverso una superficie di separazione tra il liquido ed il solido, nella direzione liquido → solido, la velocità di solidificazione viene a dipendere dalla rapidità con cui gli atomi e le molecole diffondono attraverso detta interfaccia, sotto l’azione della forza motrice ΔG. Applicando la legge di Fick (descrive variazioni di densità e concentrazione) si ricava la seguente, relativa alla velocità di solidificazione:



dalla quale si ricava che al diminuire della temperatura, se da un lato aumenta la forza motrice ΔG, il che porta ad un aumento della velocità di solidificazione, dall’altro diminuisce l’energia cinetica (termine esponenziale), disponibile per permettere agli atomi di diffondere attraverso l’interfaccia liquido/solido e ciò provoca una diminuzione della velocità di solidificazione. La combinazione dei due effetti fa si che, all’aumentare del sottoraffreddamento, la velocità di solidificazione prima aumenti fino ad un valore massimo, per poi diminuire come in figura.
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Figura 3: variazione della velocità di solidificazione in funzione della temperatura
La solidificazione, come qualunque altro cambiamento di fase governato dalla diffusione, avviene in due stadi: la nucleazione, cioè la formazione dei primi nuclei della nuova fase in seno al liquido ed il loro successivo accrescimento per formare i grani.
La nucleazione di particelle solide può avvenire secondo due meccanismi diversi, noti come nucleazione omogenea o nucleazione eterogenea.
La nucleazione omogenea si ha quando, sotto l’azione dell’agitazione termica, un certo numero di atomi casualmente si avvicina in seno al liquido, raggruppandosi in modo ordinato così da formare un piccolissimo cristallo. Se la temperatura del liquido è maggiore di quella di fusione, la stessa agitazione termica allontana nuovamente gli atomi ed il nucleo si scioglie. 
Nel caso la temperatura sia inferiore a quella di fusione la sopravvivenza dei nuclei ed il loro successivo accrescimento, sono legati alla loro dimensione, esiste cioè una dimensione critica al di sotto della quale i nuclei non sono stabili e si sciolgono. Si è visto che il passaggio dallo stato liquido allo stato solido può avvenire in quanto è accompagnato da una variazione di energia libera per unità di volume:



La formazione di una particella di solido, supposta sferica di raggio r, è quindi accompagnata dalla liberazione di una quantità di energia pari a 4/3·π·r3·ΔG. D’altra parte la formazione della stessa particella comporta la creazione di una interfaccia liquido/solido, che richiede una certa quantità di energia. La formazione dei nuclei sarà possibile se l’energia liberata nel cambiamento di fase è maggiore o uguale a quella necessaria per la formazione della relativa interfaccia liquido/solido.
Se γs-l è l’energia superficiale per unità di superficie, l’energia richiesta per la formazione della superficie di una particella di raggio r sarà 4·π·r2· γs-l . Si può quindi calcolare l’energia libera netta disponibile per la formazione di una particella di raggio r :



Diagrammando i due contributi (figura seguente) si osserva che esiste un valore critico del raggio r* al di sotto del quale il nucleo è instabile, infatti per r < r* l’energia libera diminuisce quanto r diminuisce, quindi questi nuclei tendono a sciogliersi, mentre per r > r* l’energia diminuisce all’aumentare di r e pertanto questi nuclei accrescono spontaneamente.
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Figura 4: variazione dell’energia libera associata alla formazione di un nucleo sferico in funzione del raggio r
Il valore del raggio critico diminuisce all’aumentare del sottoraffreddamento. Considerando il numero di atomi che concorrono alla formazione di un nucleo si ottiene, come ordine di grandezza r* ≈ 1 nm, cui corrisponde un sottoraffreddamento dell’ordine dei 100 K.
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Figura 5: relazione tra raggio critico di nucleazione e temperatura

Nella pratica industriale si osserva che il sottoraffreddamento richiesto è dell’ordine di 1 K. La differenza tra i valori riscontrati e quelli in precedenza ricavati, si spiega con il diverso meccanismo di solidificazione coinvolto nella pratica rispetto a quello su descritto. 
La solidificazione omogenea si riscontra raramente in pratica e nella quasi totalità dei casi il meccanismo coinvolto è quello della nucleazione eterogenea. Questo si verifica quando i nuclei non si formano in seno al liquido, bensì sulla superficie del contenitore o delle impurezze normalmente presenti nel liquido, che agiscono da catalizzatore e punto di innesco della solidificazione: condizione necessaria alla nucleazione eterogenea è che il liquido bagni le impurezze e/o la superficie del contenitore. Assumendo che il numero di atomi necessario alla nucleazione eterogenea sia uguale a quello della nucleazione omogenea, se questi atomi invece di formare una sfera si dispongono sulla superficie di una particella, assumono un raggio di curvatura maggiore, come illustrato in figura, cui corrispondono valori di sottoraffreddamento minori, in linea con quelli che si riscontrano nella pratica.
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Figura 6: confronto tra raggi critici e grado di sottoraffreddamento nel caso di nucleazione omogenea ed eterogenea
2.1	Solidificazione dendritica

Il termine dendrite è solitamente utilizzato per classificare strutture di tipo ramificato e l'origine è riconducibile alla parola greca "dendròn" (δενδρον), cioè albero. In metallurgia, la dendrite, è una struttura ad albero caratteristica di cristalli formatisi nella solidificazione di metalli. Tale forma è legata alla rapida crescita del cristallo lungo direzioni cristallografiche energeticamente favorevoli e va ad influire fortemente sulle proprietà del materiale. 
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Figura 7: struttura dendritica

Solitamente questo tipo di struttura si ha in presenza di leghe metalliche multifase che devono essere raffreddate a temperature molto al di sotto del punto di solidificazione. Infatti, con raffreddamenti rapidi la solidificazione può essere talmente repentina che la composizione della lega che solidifica può essere diversa dalla concentrazione complessiva del fluido di partenza. 
Differenti concentrazioni implicano differenti punti di fusione. L'aumento di concentrazione del metallo con punto di fusione più basso fa sì che il punto di solidificazione della soluzione ancora liquida diminuisca, rendendo più difficile l'ulteriore solidificazione. In questo modo la solidificazione prosegue lungo le zone più sporgenti del fronte dove si ha un migliore smaltimento del calore, causando la struttura dendritica. 
Il raffreddamento rapido produce una maggior nucleazione di nuovi cristalli, in questo modo le dendriti risultano essere di dimensioni ridotte perché la loro crescita è ostacolata dall'accrescere di quelle limitrofe, mentre un raffreddamento più lento porta a dendriti di dimensioni maggiori: dendriti di piccole dimensioni comportano nei materiali la caratteristica di duttilità. 
La crescita delle dendriti e le conseguenti proprietà che ne derivano nel materiale, sono facilmente visibili nel processo di saldatura; anche nei pezzi ottenuti per fusione si possono vedere le dendriti, tramite sezionamento e lucidatura della sezione.

Metalli puri

La microstruttura tipica di un metallo puro che si è solidificato in una forma a sezione quadrata è mostrata nella figura in pagina seguente (figura 8-a). 
A contatto con le pareti della forma il metallo si solidifica rapidamente (zona fredda) perché le pareti sono a temperatura ambiente o solo leggermente superiore, e come risultato, il fuso sviluppa una pelle con grani equiassici. I grani crescono in direzione opposta alla direzione di scambio termico con la forma. I grani con orientazione favorevole, chiamati grani colonnari, crescono in modo preferenziale (figura 8-b).
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Figura 8: schema di microstrutture metalliche: (a) metallo puro, (b) lega in soluzione solida e (c) nucleazione eterogenea

Leghe

Le proprietà meccaniche dei metalli puri sono spesso migliorate e modificate, rendendo il metallo puro una lega. La maggior parte dei metalli per applicazioni ingegneristiche sono sotto forma di leghe, definite come due o più elementi chimici, di cui almeno uno è un metallo. Nell’intervallo di temperatura che va dalla temperatura di liquidus (TL) a quella di solidus (TS), la lega si presenta allo stato semisolido con dendriti colonnari: le dendriti hanno bracci primari e secondari tridimensionali che si possono unire. L’estensione della zona di coesistenza delle fasi liquida e solida, è un fattore importante per la solidificazione. Questa zona è definita come differenza di temperatura, nota come intervallo di solidificazione:


I metalli puri hanno un intervallo quasi nullo, con un fronte di solidificazione piano, senza zona semisolida. Gli eutettici solidificano in modo simile, con un fronte pressoché piano.
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Figura 9: rappresentazione schematica della solidificazione di una lega e distribuzione della temperatura nel metallo

Effetto della velocità di raffreddamento

Basse velocità di raffreddamento (ordine di 102 [K/s]) o lunghi tempi di solidificazione localizzati, danno luogo a microstrutture dendritiche grossolane con ampi spazi tra i bracci delle dendriti. Per velocità di raffreddamento più elevate (ordine di 104 [K/s]) o brevi tempi di solidificazione localizzati, la microstruttura risultante è più fine, con piccoli spazi tra i bracci delle dendriti. Per velocità di raffreddamento più elevate (da 106 a 108 [K/s]) la microstruttura risultante è amorfa (senza struttura cristallina ordinata). Le microstrutture formatesi e la relativa dimensione di grano influenzano a loro volta le proprietà del composto finale: ad esempio, al diminuire della dimensione di grano, la resistenza meccanica e la duttilità aumentano, la microporosità nel getto diminuisce e la probabilità di dar luogo a cricche a caldo durante la solidificazione diminuisce. Inoltre, la mancanza di uniformità nella dimensione di grano e nella sua distribuzione provoca anisotropia.
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Figura 10: modelli di solidificazione per un fuso quadrato al variare di tempo e tenore di carbonio

Proprietà strutturali

Dal momento che i componenti devono possedere determinate caratteristiche e requisiti funzionali, è importante conoscere le relazioni tra proprietà e parametri microstrutturali a seguito della solidificazione. La composizione chimica delle dendriti e del metallo liquido si ottiene dal diagramma di fase della lega in esame. Quando la lega è raffreddata monto lentamente, ogni dendrite sviluppa una composizione chimica uniforme. Con velocità di raffreddamento dell’ordine di quelle che si incontrano in pratica, si formano invece dendriti con una composizione chimica in superficie diversa da quella a cuore, presentano cioè un gradiente di concentrazione. La superficie ha una più elevata concentrazione di elementi in lega rispetto al cuore, a causa della reiezione di soluto dal cuore verso la superficie durante la solidificazione della dendrite stessa, fenomeno noto come microsegregazione. 
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Figura 11: (a) struttura dendritica colonnare, (b) struttura dendritica equiassica e (c) non dendritica equiassica
Le zone scure visibili in figura nel liquido interdendritico vicino alla base, indicano una concentrazione maggiore di soluto. Di conseguenza la microsegregazione in queste zone è molto più accentuata che altrove. La macrosegregazione invece porta a differenze nella composizione chimica in tutto al getto. In situazioni dove il fronte di solidificazione si muove dalle pareti della forma come un fronte piano, i costituenti a basso punto di fusione vengono trasportati verso il centro del getto (segregazione normale). Di conseguenza, tale getto ha una maggiore concentrazione di elementi in lega al centro rispetto alla superficie. 
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Figura 12: strutture di solidificazione a fronte piano (a) monofasico, (b) bifasico

L’opposto capita nelle strutture dendritiche, che sono caratterizzate da una concentrazione di elementi in lega maggiore in superficie rispetto al centro (segregazione inversa). La ragione di questo comportamento sta nel fatto che il metallo liquido che ha una maggior concentrazione di elementi in lega, entra nelle cavità sviluppatesi tra i bracci delle dendriti a seguito del ritiro da solidificazione. Un’altra tipologia di segregazione è dovuta alla gravità (segregazione per gravità), dove le inclusioni o i composti a maggiore densità scendono verso il basso, mentre gli elementi più leggeri si spostano verso la superficie. 
A causa della presenza di gradienti termici nella massa metallica liquida in solidificazione e a causa della gravità, la convezione ha una grande influenza sulla struttura del fuso che si sviluppa.
La convezione promuove la formazione di zone fredde, raffina il grano e accelera la transizione della morfologia di grano da colonnare ad equiassico. La struttura mostrata in figura 11 può essere ottenuta anche aumentando la convezione nel metallo liquido, in base a cui i bracci delle dendriti si separano (moltiplicazione delle dendriti). Di conseguenza, ridurre o eliminare la convezione, comporta la formazione di grani dendritici più grossolani e allungati. 

















2.2	Solidificazione di eutettici
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Figura 13: diagramma di stato e microstrutture di sistemi binari eutettici

I sistemi che presentano una trasformazione eutettica si possono considerare derivanti dall’estensione di una lacuna di miscibilità allo stato solido, fino all’intersezione con la curva di fine solidificazione di un sistema caratterizzato dalla presenza di un valore minimo della temperatura di fusione. Il punto corrispondente alla minima temperatura a cui può esistere il liquido si chiama punto eutettico ed eutettica è detta la temperatura corrispondente. La solidificazione delle leghe in sistemi di questo tipo dipende dalla loro composizione. La lega L3, di composizione eutettica, si mantiene allo stato liquido fino alla temperatura eutettica a cui avviene la reazione eutettica:



Le composizioni delle fasi α e β in equilibrio con il liquido a questa temperatura si leggono alle estremità del segmento che rappresenta l’isoterma eutettica. La reazione eutettica avviene a temperatura costante fino alla scomparsa dell’ultima goccia di liquido ma, a differenza dei componenti puri, la trasformazione è incongruente, cioè non si ottiene un’unica fase solida di composizione uguale a quella del liquido di partenza. 

· Nel caso della lega L2 detta lega ipoeutettica, alla sinistra del punto eutettico ma entro l’isoterma eutettica, la solidificazione inizia con la separazione della soluzione solida primaria α, che continua fino alla temperatura eutettica; a questa temperatura il liquido residuo assume la composizione eutettica e solidifica in accordo con la reazione eutettica. 

· Le leghe di composizione alla destra del punto eutettico, entro l’isoterma eutettica (L4) dette leghe ipereutettiche, iniziano la solidificazione con separazione della soluzione solida primaria β e la completano con la reazione eutettica. Le due fasi α e β che si separano in condizioni di equilibrio alla temperatura eutettica, morfologicamente si presentano come un’unica fase costituita da una miscela intima di lamelle o particelle delle due fasi. 

2.3	Sistemi peritettici
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Figura 14: sistema binario con trasformazione peritettica o diagramma di stato peritettico

Si definisce come temperatura peritettica TP la massima temperatura alla quale può esistere una data fase solida β che fonde incongruente secondo la reazione:



La trasformazione peritettica si può ipotizzare come derivante da una lacuna di miscibilità allo stato solido che si estende fino alla curva di solidus di un sistema isomorfo. Per la regola delle fasi anche la trasformazione peritettica avviene a temperatura costante. Le leghe le cui composizioni si trovano entro i limiti dell’isoterma peritettica, solidificano nei modi seguenti: 

· Nel caso di leghe la cui composizione è alla sinistra del punto peritettico, come la lega L1 , la solidificazione inizia con la separazione di α primario, fino al raggiungimento della temperatura peritettica; a questa temperatura il liquido residuo e la fase α primaria, le cui composizioni corrispondono alle due estremità dell’isoterma peritettica, reagiscono a temperatura costante per dare la fase β di composizione uguale a quella peritettica P. La quantità di α primario che si è formata è in eccesso rispetto a quella di l, quindi la reazione termina in seguito al consumo di tutto il liquido e, a temperatura ambiente, la lega è costituita dalla fase α primaria residua e da quella β formatasi nel corso della reazione peritettica;

· Nel caso della lega L2 di composizione peritettica, la solidificazione inizia con separazione di α; il liquido residuo alla temperatura peritettica è equivalente alla quantità di α separatasi in precedenza, per cui la reazione peritettica si completa per scomparsa contemporanea di l e di α e l’unica fase presente è quella β peritettica. Al diminuire della temperatura, la solubilità di B in A diminuisce e dalla soluzione solida β si separa altra soluzione solida α;

· Per leghe di composizione alla destra del punto peritettico, come la lega L3 , la quantità di α che si separa prima del raggiungimento della temperatura peritettica è inferiore alla quantità di liquido disponibile per la trasformazione stessa. Questa reazione pertanto termina quando si è consumata tutta la fase α, mentre la solidificazione si completa con la separazione di altra fase β dal liquido residuo.
2.4	Le nuove metodologie di indagine: la radiazione di sincrotrone nella visualizzazione della solidificazione

Mediante l’utilizzo di radiografie con sincrotrone ai raggi X, combinate ad un filtro anti-rumorosità ed una telecamera a ripresa rapida è stato studiato il processo di solidificazione direzionale di lamine sottili in lega. Una risoluzione spaziale di 1.5 µm e temporale di circa 0.15 s, hanno permesso di acquisire l'evoluzione microstrutturale, in tempo reale, durante la crescita colonnare ed equiassica, eutettica e monotettica, delle dendriti. La tecnica ha inoltre permesso l’osservazione diretta di fenomeni di solidificazione quali la frammentazione e la formazione di porosità. 
Sono state in seguito acquisite conoscenze sui meccanismi di frammentazione dendritica e solidificazione monotettica, sui criteri della cinetica di crescita delle punte dendritiche e sulla stabilità di interfaccia durante la crescita transitoria. I risultati si dimostrano importanti per la convalida dei precedenti modelli di crescita dendritica.

Introduzione

Le microstrutture finali e le proprietà dei getti dipendono in larga misura dalla termodinamica e dalla cinetica del processo di solidificazione. Negli ultimi decenni, la modellazione avanzata si è evoluta per coprire molti aspetti della scienza di solidificazione, dalla previsione della morfologia delle dendriti ai fenomeni importanti come porosità e segregazione, sino alla modellizzazione numerica di processi reali di fonderia. Mentre le simulazioni al computer si affermavano a tutti i livelli, la generazione di nuovi dati sperimentali atti a guidare teoria e modellazione, quindi contribuire al loro raffinamento, è stata messa in secondo piano.
I metodi sperimentali utilizzati tradizionalmente per studiare lo sviluppo delle microstrutture dei metalli includono le indagini metallografiche, sia ex-situ dopo una completa solidificazione che con leghe temprate o rinvenute durante la solidificazione. Sono stati ampiamente utilizzati come sistemi analoghi da studiare in-situ al microscopio, materiali organici trasparenti con bassi punto di fusione ed entropia di solidificazione. Questi metodi hanno tuttavia carenze significative nel fornire informazioni sulla dinamica di solidificazione del metallo. 
La trasparenza e l'interazione con i raggi X dei metalli, costituiscono i principali candidati grazie ai quali si possono sviluppare metodi di monitoraggio in-situ dei processi di solidificazione. Tuttavia, l’efficienza della fonte di luminosità e del sistema di rilevazione della collisione dei raggi X, hanno limitato l’utilizzo di questi come strumenti diagnostici per lo studio fisico pertinente delle scale temporali e spaziali (millisecondi e micrometri).
Le prime indagini ai raggi X si basavano sulla radiografia con fonti convenzionali ed erano utilizzate per studi in-situ della distribuzione del soluto e della sua propagazione nello strato limite. Le risoluzioni geometriche ottenibili (Δrg > 50 µm) hanno impedito lo studio di fronti di propagazione curvilinei, garantendo al contrario un’adeguata verifica delle condizioni di Scheil, ovvero equilibrio all'interfaccia, rapida diffusione nella fase liquida e nessuna diffusione nella fase solida. A metà degli anni ’90 l’introduzione delle sorgenti micro-focus di raggi X, aventi risoluzione garantita di Δrg ~ 30 µm, ha consentito una serie di miglioramenti sullo studio di queste dinamiche. 
La difficoltà principale, con le fonti convenzionali, è quella di mantenere un flusso di radiazioni elevato verso il campione, così da favorire tempi di acquisizione più brevi che limitano la sfocatura di contrasto nell’evoluzione temporale del sistema. Un altro problema è la bassa risoluzione ottenuta su fronti curvilinei (punte dendritiche a sviluppo tridimensionale, oggetti che contrastano l’assorbimento). Miglioramenti nella rilevazione dei raggi X in combinazione con l’aumentata collimazione della luminosità offerti dal sincrotrone (SR) di terza generazione, hanno permesso l'utilizzo di tecniche di acquisizione dell'evoluzione all'interfaccia, del trasporto dei soluti e dei vari fenomeni di processo, con risoluzioni spazio-temporali prossime a quelle della microscopia video. 
In generale, esistono tre diverse tecniche di imaging realizzabili per lo studio in tempo reale delle microstrutture di solidificazione nelle leghe: 

· radiografia bidimensionale a raggi X;
· topografia white-beam a raggi X;
· tomografia tridimensionale ultra veloce a raggi X. 

Quest’ultima, con circa 10 s di acquisizione e un limite di risoluzione Δrg ~ 3 µm, è stata indicata quale strumento più promettente nella scienza della solidificazione. Un tempo di acquisizione a 10 s richiede però una microstruttura semi-stazionaria durante l'esposizione, si adatta quindi allo studio dei fenomeni successivi all’instaurazione di una struttura coerente (fase avanzata della solidificazione), impiegando bassi tassi di raffreddamento e scale di tempo variabili da alcuni secondi a minuti. In generale è meno versatile rispetto agli altri metodi, come lo sono tutte le osservazioni indirette, essendo disponibili solo dopo una ricostruzione digitale dell'oggetto. 
La topografia white-beam è stata ampiamente utilizzata nello studio delle microstrutture di solidificazione ed il suo vantaggio principale è l’ottimo contrasto all’interfaccia solido-liquido (s-l), ottenuto mediante diffrazione selettiva delle fasi. ​​Tuttavia è limitata dalla potenza del segnale di uscita: le risoluzioni spazio-temporali tipicamente ottenute sono dell'ordine di 15 µm e 2 s.
La tecnica più flessibile per l'imaging spazio-temporale è la radiografia ai raggi X, a condizione che il sistema della lega in esame contenga segregazioni risolubili attraverso il contrasto alla trasmissione. Con i sincrotroni di terza generazione, la parziale coerenza del fascio può essere ottenuta con fotoni ad alta energia, facilitando così l'uso di raggi X con contrasto di fase abbinato al più convenzionale assorbimento fotoelettrico. 
Il vantaggio principale della tecnica di microscopia in tempo reale è quello di fornire una comprensione concettuale della dinamica di solidificazione dei metalli. 

Risultati e discussione

La crescita colonnare in Al-Cu

La figura 15 mostra la crescita dendritica colonnare ed eutettica di Al-30 Cu (tutte le composizioni 
sono in percentuale in peso) la cui solidificazione direzionale ha gradiente di temperatura parallelo alla gravità. La composizione è vicina ad Al-Cu eutettico ed il fronte eutettico appare come una linea orizzontale attraverso le immagini, visibile principalmente grazie del contrasto di fase. 
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Figura 15: crescita dendritica eutettica colonnare e planare (G = 27 K/mm, v = -22.5 µm/s)
All'interfaccia dendritica s-l, contribuiscono al contrasto sia il cambio di fase che l’assorbimento: il contrasto d’assorbimento consente anche la visualizzazione diretta del campo soluto nel liquido prima delle dendriti. Il flusso di materiale fuso promuove destabilizzazioni locali dello strato limite nel soluto formando, davanti dell'interfaccia s-l, punte dendritiche che crescono a diverse velocità, alternandosi in modo sinusoidale con velocità costante nel fronte eutettico. 
Le immagini illustrano le difficoltà a seguire uno stato stazionario in crescita, a causa della presenza di flussi convettivi (dovuti alla variazione di concentrazione delle specie), come risulta anche dalle simulazione in campi di fase bidimensionali in situazioni analoghe. Inoltre, un contributo alle instabilità di crescita, a lungo termine,  deriva dal trasferimento del calore dal forno al campione. L'elaborazione delle immagini consente l'estrazione di dati quantitativi e spaziotemporalmente risolti sul campo di concentrazione di soluto nel liquido e sulla morfologia dell’interfaccia s-l. 

Crescita equiassica in Al-Cu
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Figura 16: crescita dendritica equiassica (G = 38 K/mm, v = 17.5 µm/s)

La figura 16 mostra una crescita equiassica in una lega Al-20 Cu, inoculata con l'aggiunta di un grano di affinamento Al-Ti-B. La nucleazione dei nuovi grani di alluminio è più o meno continua nella massa fusa ma una frazione dei cristalli nuclea aderendo alla pellicola di ossido formata sulla parte esterna della lamiera campione. I cristalli formatisi sulle pareti sono facilmente distinguibili da quelli che nucleano liberamente nel fuso, a causa della forte spinta esercitata su questi dal fuso stesso, avente una concentrazione C0 di densità ~ 1,4 volte quella dei cristalli. 
Fino a quando la solidificazione è parallela alla gravità, il movimento verso l'alto dei cristalli viene arrestato poiché si instaura una rete coerente di solidificazione. Flussi convettivi complessi (dovuti alla variazione di concentrazione) sono presenti anche in questa sequenza, rendendo visibile il loro effetto quale componente orizzontale nelle traiettorie delle singole dendriti.

Frammentazione dendritica e transizione da struttura colonnare ad equiassica

La direzione di solidificazione nelle figure 15 e 16 è parallela alla gravità. Negli esperimenti in cui i cristalli colonnari crescono verso l'alto, in senso opposto alla forza di gravità, le dendriti spesso si frammentano e talvolta permangono. La figura 17 mostra la frammentazione di una dendrite in lega Al-20 Cu. La frammentazione in questo materiale può essere attribuita al soluto pesante che viene respinto dalla punta e si sposta nella parte semisolida, causando lo scioglimento dei bracci terziari, a partire dalla radice. Poiché questo si verifica in prossimità del fronte, i frammenti possono essere trasportati, mediante forze di galleggiamento, all’esterno della parte semisolida più permeabile. 
Quando i frammenti giungono nella vicina regione sottoraffreddata, in vista del fronte colonnare, crescono consumando il solvente locale. Di conseguenza lungo la traiettoria del frammento iniziale si accumula altro soluto, che si deposita nella zona interdendritica, provocando una cascata di frammenti secondari distaccatasi da quella iniziale. Vale la pena notare che, mentre il frammento iniziale è cresciuto dendriticamente durante il flusso, i frammenti secondari non mostrano crescita simile: questo dimostra come il sottoraffreddamento locale sia stato rimpiazzato dalla crescita del primo frammento. Quando il primo frammento arriva nella regione del liquido anteriore alla prima parte colonnare, si ingrandisce sufficientemente tanto, da causare l'accumulo di soluto in prossimità del fronte stesso, depositandosi nelle regioni interdentritiche vicine e causa nuovo distacco. Questa cascata di frammentazione secondaria si estende lateralmente attraverso il campo visivo, ed il fronte colonnare è completamente bloccato. 
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Figura 17: frammentazione (G = 48 K/mm, v = 25 µm/s)

In figura 17 il campo di osservazione risulta leggermente spostato verso l’alto, mentre la sua dimensione risulta invariata. Ancora una volta, la frammentazione viene avviata dall’accumulo di soluto che conduce ad un blocco del fronte colonnare, come si vede dalla sequenza. In seguito, un nuovo fronte colonnare viene ciclicamente bloccato dall’instaurarsi di ulteriore cicli di distacco. 
Il blocco iniziale del fronte colonnare e le microstrutture irregolari che si formano in seguito, si ritiene rappresentino le fasi iniziali di una transizione da colonnare ad equiassica (CET). 
La figura 18 mostra un altro meccanismo di distacco dendritico, nuovamente in Al-30 Cu. Come il fronte eutettico si avvicina alle dendriti, il calore latente di fusione rilasciato dal fronte stesso provoca rifusione locale e distacco dei bracci dendritici.
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Figura 18: frammentazione dendritica durante la formazione esotermica dell’eutettico


Solidificazione eutettica
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Figura 19: solidificazione  planare eutettica (G = 46 K/mm, v = 7 µm/s)
La figura 19 mostra  un accrescimento eutettico planare di Al-30 Cu. Questa è la stessa lega della figura 15, ma il gradiente di temperatura risulta aumentato ed il tasso di crescita ridotto, in modo che il fronte non sia più costituzionalmente sottoraffreddato. 
Le condizioni stazionarie sembrano prevalere poiché la posizione del fronte è ferma e la crescita si verifica ad una temperatura costante. 
La figura 20 mostra la stessa lega, ma in questo caso il tasso di crescita è stato aumentato da 7 µm/s a 32 µm/s (è stato mantenuto un alto gradiente di temperatura) destabilizzando il fronte nelle celle eutettiche e nelle dendriti.
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Figura 20: crescita di cellule eutettiche (G = 37.5 K/mm, v = 32 µm/s)
Porosità da idrogeno

È stato riscontrato che, in alcuni provini di alluminio, la presenza di idrogeno era tale da promuovere la formazione di bolle durante la solidificazione. La figura 21 mostra come tali bolle formano porosità in Al-30 Cu. La solidificazione in questo esempio è parallela alla gravità ed il fronte di solidificazione previene la fuoriuscita di bolle per galleggiamento. La formazione delle bolle non può essere vista nella sequenza: queste probabilmente nucleano ben prima del fronte di solidificazione, al di fuori del campo visivo, ma l'inglobamento da parte del fronte eutettico può essere visto e ne risultano pori allungati.
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Figura 21: formazione di pori da idrogeno inglobate nell’eutettico (G = 27 K/mm, v = 22.4 µm/s)

Separazione di fase durante la solidificazione monotettica

La figura 22 mostra la formazione di goccioline, il loro moto e la coalescenza, nonché la solidificazione monotettica nella lega Al-6 Bi. Nei sistemi iper-monotettici ci si aspetta una separazione di fase liquido-liquido, ovvero una miscela primaria ricca di alluminio inglobante goccioline di una fase liquida secondaria di bismuto, a fronte di una reazione monotettica. Inoltre risulta un leggero aumento della separazione tra le due fasi liquide, all’approssimarsi della temperatura di reazione monotettica dove solidifica α-Al. Sino a quando le goccioline in fase secondaria sono sufficientemente piccole, presentano un moto browniano; all’aumentare della loro dimensione sono soggette invece ad un moto collettivo dovuto ad una combinazione di forze esterne: in primo luogo la gravità, in quanto le gocce di bismuto sono circa 3,5 volte più dense del fuso principale, in secondo le forze Marangoni, causate dalla dipendenza della tensione di interfaccia liquido-liquido dal gradiente termico e/o di concentrazione. Infine, per un flusso viscoso, l’attrito di Stokes viene esercitato sulle goccioline in movimento dal liquido circostante.   
Nel caso illustrato, con solidificazione antiparallela alla gravità, le forze di gravità e termica di Marangoni saranno dirette in modo opposto, poiché le prime dipendono dal volume della goccia, mentre le seconde dalla sua superficie: ci sarà una forza dipendente dalla termocapillarità (∂σ/∂T), ovvero un certo regime dimensionale delle goccioline in cui la forza di Marangoni prevale sulla combinazione di gravità e attrito di Stokes.
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Figura 22: separazione di fase del liquido e reazione monotettica

Così, se il gradiente di temperatura è sufficientemente elevato, le goccioline di bismuto vengono messe in moto antiparallelo alla gravità, spostandosi verso zone a più alta temperatura crescendo in dimensione attraverso coalescenza o accumulo di goccioline più piccole, più lente o ferme. Allo stesso tempo, in situazione di equilibrio, avverrebbe una graduale dissoluzione delle goccioline dirette in zone a temperature più elevate. Complessivamente ci sono ora due possibili esiti per il movimento delle gocce, coalescenza e dissoluzione, ma in entrambi i casi le gocce crescono abbastanza poiché si rende dominante la forza di gravità oppure si mantengono in un regime dimensionale in cui prevale il moto di Marangoni. 
Nel primo caso ci sarà una coesistenza di due regimi di flusso, uno ascendente, guidato dalle forze di Marangoni di piccole goccioline, adiacente ad un flusso di sedimentazione attivato dalla gravità per le gocce più grandi. All’interfaccia tra i regimi, la coagulazione sarà ulteriormente promossa. 
Nel regime dimensionale dominato da Marangoni, le gocce si muovono troppo velocemente per essere dissolte ma il trasporto nella regione miscibile dove finalmente questo avviene, causa una stratificazione di densità instabile nel liquido dovuta a sovrasaturazione da bismuto. 
Nascono allora vortici mesoscopici di convezione naturale, in presenza dei quali ci sarà un assestamento del trasporto di soluto ricco in bismuto che, senza nuova precipitazione di goccioline nell’intervallo di immiscibilità, può portare ad un sottoraffreddamento della reazione monotettica. Il moto di Marangoni di formazione delle goccioline all'interfaccia, da invece origine a moti di convezione microscopici: nel flusso di taglio tra i vortici è comunque promossa la coalescenza. 
Inoltre, la sequenza rivela molti dettagli interessanti su microscala riguardanti i meccanismi di interazione goccia-goccia, che possono essere confrontati con i risultati di modellazione microscopica dei campi di fase, mostrando come l'idrodinamica svolga un ruolo dominante sulla coalescenza nei sistemi immiscibili. 
Occorre notare che dalla sola osservazione della sequenza mostrata in figura 22, su una serie di molti campioni e per una vasta gamma di gradienti di temperatura e di velocità di trasporto, si potrebbero confermare le nucleazioni di goccioline nell’intervallo di immiscibilità. In tutte le sequenze appaiono visibili goccioline in prossimità della reazione monotettica, le quali potrebbero essere potenzialmente ascrivibili ad un problema di nucleazione.

Conclusioni

Le nuove tecniche basate sull’alta intensità delle sorgenti di raggi X, in combinazione con sistemi di telecamere ad alta risoluzione e basso rumore, hanno permesso acquisizioni in-situ ad alta risoluzione spaziale e temporale della solidificazione di leghe. Queste sono in grado di fornire dati quantitativi sulle morfologie di tale processo, sulle distribuzioni dei soluti e sulla cinetica, che serviranno come riferimento per la modellazione e per una migliore comprensione dei fenomeni di solidificazione. Sequenze video di queste tecniche possono essere utilizzate per illustrare una vasta gamma di fenomeni di solidificazione delle leghe.



























2.5	I lavori sperimentali di Arnberg e Mathiesen nella solidificazione

È stato studiato l’accrescimento nella zona semisolida di in una lega di rame Al-30, durante esperimenti di solidificazione direzionale continua mediante microscopia a raggi X con sincrotrone ad alta brillanza, il quale ha permesso la cattura di immagini in-situ durante il processo. Erano presenti condizioni transitorie a causa delle quali un flusso di liquido ricco in soluto (alluminio), colpisce e attacca la matrice dendritica e quindi coalesce. 
L’accrescimento è stato studiato seguendo la spaziatura dei bracci secondari delle dendriti (SDAS)  sviluppatisi in diversi istanti della solidificazione, a seconda della profondità del semisolido e delle differenti velocità all’interfaccia. 
L’arricchimento del soluto ed il flusso di liquido, causano decelerazione e accelerazione del fronte di solidificazione, le quali influiscono sia sulla profondità del semisolido, sia sulla crescita locale, sia sull’accrescimento dovuto a variazioni del gradiente del soluto e quindi sul sottoraffreddamento locale. Inoltre, lo spazio tra le dendriti vicine, che determina la permeabilità nella zona semisolida, porta allo sviluppo di bracci di ordine superiore.

Introduzione

La microstruttura finale delle leghe solidificate dipende dallo sviluppo della morfologia della fase solida e dalla segregazione. Durante la solidificazione continua, crescita e coalescenza (cioè dissoluzione dei cristalli e crescita di altri) si sviluppano simultaneamente. 
Le proprietà finali di una lega sono determinate in parte dall'evoluzione morfologica della fase solida la quale, il più delle volte, solidifica dendriticamente. L'evoluzione di strutture ramificate influenza anche la microsegregazione, la quale decreta le proprietà finali della lega solidificata.
L’ingrossamento dei bracci di ordine elevato è guidato da gradienti geometrici e di composizione: questi causano trasporto di materiale, ovvero trasporto di solvente da regioni ad elevata curvatura verso regioni con bassa curvatura e viceversa per il soluto. Sono stati descritti diversi meccanismi di accrescimento quali:

· dissoluzione radiale dei bracci deboli delle dendriti e ispessimento di quelli grandi;
· dissoluzione della radice dei bracci deboli (frammentazione);
· dissoluzione delle dendriti deboli dalla punta verso la radice;
· coalescenza tra le braccia dendritiche vicine.

Per quanto riguarda la solidificazione dendritica, l’accrescimento può essere descritto in termini di spaziatura dei bracci secondari delle dendriti (SDAS). Durante questa fase, la spaziatura tra bracci secondari e di ordine superiore, potrebbe tendere a diventare più grande rispetto al meccanismo di coalescenza citato in precedenza. 
Ad una microstruttura più fine (basse SDAS), corrisponde solitamente un miglioramento delle proprietà meccaniche (maggior carico di snervamento). Sia la velocità di raffreddamento che la composizione, mostrano una profonda influenza sulle SDAS: per esempio, una microstruttura più fine è ottenuta aumentando la velocità di raffreddamento. 
Una consolidata relazione tra le SDAS ed il tempo locale di solidificazione ts è data dalla seguente: 



dove A ed n sono costanti.
Si è trovato che n è compreso tra 0.28 e 0.5 per la maggior parte delle leghe metalliche. Questa correlazione consente l'analisi della dipendenza delle SDAS dalla velocità di raffreddamento, la quale è inversamente proporzionale alla ts. 
Tuttavia, gran parte delle analisi di accrescimento condotte in passato, per i sistemi metallici-opachi, è stato fatto su campioni già solidificati: da questi non è possibile osservare le fluttuazioni nella velocità locale e l'evoluzione della microstruttura in tempo reale. 
Nei processi reali di fonderia, la solidificazione è spesso caratterizzata da velocità transitorie di crescita a causa dei gradienti termici, a seconda delle dimensioni e della forma del fuso. 
Le condizioni transitorie di solidificazione si dimostrano influenti sulla microstruttura. Inoltre, la direzione della solidificazione (rispetto alla gravità) influenza il flusso del liquido, quindi lo sviluppo delle dendriti. È stato trovato che la spaziatura tra i bracci primari di quest’ultime aumenta quando la solidificazione avviene verso l'alto, a causa dell’accumulo di soluto tra le dendriti. 
Il drenaggio o l’arricchimento del soluto respinto durante la crescita, dipendono dalla direzione di accrescimento, oltre che dalla sua densità: ad esempio, il drenaggio si verifica durante una solidificazione verso il basso per le leghe contenenti elementi ad elevata densità. La portata di liquido dovuta a condizioni transitorie e la direzione della solidificazione, non influenzano solo la spaziatura primaria, ma anche lo sviluppo nel semisolido di bracci profondi di ordine elevato. 
Il presente studio si basa su esperimenti riguardanti la solidificazione direzionale verso il basso. Inoltre, le condizioni di solidificazione inerenti al transitorio che si verificano durante la crescita, ci consentono di studiare il loro effetto sull’accrescimento.

Procedura sperimentale

Sono stati eseguiti esperimenti di solidificazione direzionale verso il basso (parallela alla gravità) di una lega di rame Al-30, utilizzando forni di tipo Bridgman, presso l’European Synchrotron Radiation Facility. 
I campioni, le cui lamine sono state preossidate a 720 K per un tempo di 2 h e rivestite a spruzzo con nitruro di boro, erano di forma rettangolare, con dimensioni superficiali pari a 1.5x3.0 cm2 e 200 µm di spessore. Questi, in seguito ad una opportuna incapsulazione tra due lastre di vetro al quarzo spesse 100 µm, sono stati posti nel forno. 
La densità del flusso di radiazioni al campione, pari a 5x1012 (fotoni/mm2·s), è stata ottenuta utilizzando una fonte monocromatica di raggi X di 15 KeV, con rilevatori di tempo morto a 0.15 s e tempo di esposizione di 0.3 s, consentendo l’acquisizione di un’immagine ogni 0.45 s per un totale di 120 immagini, il cui campo di osservazione era 1.35x1.35 mm2. 
La solidificazione è stata facilitata da una lenta traslazione del campione fuso verso l'alto (direzione opposta alla gravità), con una velocità costante di trascinamento vsp = -22.5 µm/s, partendo dalla sezione calda del forno, verso quella fredda. La solidificazione verso il basso (con spostamenti dell’interfaccia s-l paralleli alla gravità) è stata quindi ottenuta in queste condizioni con un gradiente termico imposto GT = 27 K/mm. Le immagini sono state registrate non appena il fronte di solidificazione è apparso nel campo di osservazione (texp = 9.0 s). 
L’ingrossamento dei bracci secondari delle dendriti in via di sviluppo, durante la solidificazione continua, è stato caratterizzato dalla misurazione delle SDAS parallele al tronco principale della dendrite, a diversi intervalli di tempo per diverse profondità della fase semisolida. Considerando ciò, si sono rilevate quattro regioni all'interno della zona semisolida. 
La SDAS media è stata misurata sui braccia dendritici secondari, contenute entro i limiti della regione ripresa. L’errore di stima di tali misure è stato ottenuto statisticamente, secondo la deviazione della misure all'interno della stessa. Il tempo di solidificazione è stato determinato da:



dove a corrisponde alla profondità all'interno del semisolido e vsl la velocità della punta della dendrite primaria. 

Il tempo medio locale di solidificazione è stato stimato per ciascuna delle quattro regioni delimitate all'interno del semisolido, tenendo in considerazione la velocità istantanea della dendrite selezionata (dendrite primaria centrale in figura 23). 
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Figura 23: campo di osservazione campionato a texp = -5.4, 0.9, 4.05 e 6.3 secondi

Le misure dell’errore del ts medio sono state stimate sulla base della loro deviazione, rispettando tempi di solidificazione locale nei confini della regione di osservazione e del parametro a dove le SDAS sono state misurate.
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Figura 24: ROI campionate nell’intorno della dendrite primaria centrale a texp = -5.4, 0.9, 4.05 e 6.3 secondi

Risultati

La figura 24 mostra quattro delle regioni di interesse (ROI) prese a diversi texp , a partire dalla dendrite primaria centrale del campo di osservazione in figura 23: intorno a questa dendrite sono state eseguite le misurazioni delle SDAS. 
Durante l’esperimento sono state rilevate fluttuazioni di velocità di crescita; le corrispondenti velocità del fronte di solidificazione sono state precedentemente determinate per i singoli tronchi delle dendriti primarie osservate nel centro del campo di osservazione.                    
I cambiamenti di velocità della dendrite centrale primaria sono stati impiegati per la stima di ts. La sequenza di immagini considerata, corrisponde ad una decelerazione di ~ -4.9 µm/s2 e ad una accelerazione di ~ 13.7 µm/s2 del fronte di solidificazione: queste condizioni transitorie sono presenti in natura durante la solidificazione. 
Mathiesen ed Arnberg hanno spiegato che queste fluttuazioni si verificano durante la crescita a causa dell’accumulo continuo di soluto al fronte di solidificazione e dalla composizione dello stesso: il liquido ricco in soluto ad alta densità sedimenta a causa della gravità e un fuso più pulito consente lo sviluppo di un nuovo strato limite.
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Figura 25: SDAS in funzione di ts durante (a) decelerazione e (b) accelerazione del fronte di solidificazione

La figura 25 mostra le SDAS in funzione del tempo di solidificazione ts locale. L’ingrossamento e la crescita si verificano simultaneamente durante la solidificazione. Si è però riscontrata una differenza nella cinetica di accrescimento sui lati sinistro e destro del tronco dendritico principale, pertanto le misurazioni delle SDAS sono state effettuate su ambo i lati della dendrite primaria durante decelerazione ed accelerazione. 
La figura 25-a mostra una cinetica di sviluppo simile su entrambi i lati durante la decelerazione. In questo caso, le SDAS vicino al fronte eutettico sono di ~ 43 µm (ts = 11 s). 
È stato osservato che durante la decelerazione, il meccanismo di accrescimento vede la dissoluzione di alcuni bracci secondari dalla punta alla radice e l’inspessimento degli altri. Questo meccanismo si è verificato moderatamente. Il lato destro della dendrite ha invece presentato un più pronunciato accrescimento per coalescenza, favorendo la crescita di alcuni bracci dendritici a discapito di altri oltre ad una moderata crescita dei bracci dendritici terziari. 
Entrambi i lati, mostrano una non completa dissoluzione nella zona semisolida di quei bracci precedentemente sfavoriti nell’accrescimento. D'altra parte, durante l'accelerazione (figura 25-b), la cinetica di sviluppo delle SDAS differisce fortemente da un lato all'altro e da quella rilevata precedentemente. Durante l'accelerazione sul lato sinistro, con ts compreso tra 2 e 5 secondi, la pendenza del grafico è moderata e si presenta invece un improvviso cambiamento dopo i 5 secondi (linea tratteggiata). Questo brusco cambiamento è dovuto al meccanismo di coalescenza, a sua volta imputabile alla dissoluzione, dalla punta verso la radice, dei vicini bracci delle dendriti secondarie, essendo prossimi al fronte eutettico (a causa del calore latente). I bracci delle dendriti che tendono a dissolversi sono lasciati alle spalle e non sono più considerati durante le misurazioni delle SDAS: solamente i bracci superstiti sono presi in considerazione. 
Contrariamente, il lato destro mostra una crescita più prominente di bracci terziari e una dissoluzione di quelli secondari, racchiusa da questi rami in sviluppo (figura 26). Inoltre, le SDAS sono più grandi sia di quelle sul lato sinistro che di quelle ottenute durante la decelerazione. In fase di accelerazione, entrambe le parti presentano importante coalescenza tra i bracci secondari collassano al continuare dello sviluppo. 
Dalle curve corrispondenti in figura 25 è stata stimata una correlazione tra le SDAS e ts : l'utilizzo dell’analisi di regressione lineare ha permesso di determinare questa relazione come SDAS ~ tsn. Durante la decelerazione, le SDAS ~ ts0.4 su entrambi i lati del tronco della dendrite; durante l'accelerazione risulta SDAS ~ ts0.28 al lato sinistro della dendrite primaria (con ts compreso tra 2 e 5 secondi) passando bruscamente a SDAS ~ ts0.4, mentre al lato destro SDAS ~ ts0.5.
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Figura 26: ingrandimento ottenuto durante la fase di accelerazione, meccanismo di accrescimento

Discussione

La media totale della profondità del semisolido, dalla punta del dendrite al fronte eutettico, si adatta in base alla velocità del fronte di solidificazione. Durante la decelerazione, la profondità del semisolido diminuisce gradualmente da una misura iniziale stimata in ~ 440 µm (texp= -5.4 s) sino ad una profondità del semisolido ~ 335 µm (texp = 0.9 s), aumentando gradualmente quando ha inizio l’accelerazione. In questa fase, lo spessore del semisolido si attesta a ~ 390 µm (texp = 6.3 s). La profondità all’equilibrio, in base al campo di raffreddamento ΔT0 e GT, può essere allora calcolata dalla seguente:



dove ΔT0 = m·(C0 - Ce), m = -4.9 K/wt (%) di rame ovvero la pendenza del liquidus all’equilibrio ottenuto dal diagramma Al-Cu, con C0 composizione nominale e Ce composizione eutettica. 
La profondità all’equilibrio calcolata è pari ad aeq = 560 µm, rispetto al suo massimo osservato prima dell’inizio della decelerazione (~ 440 µm), con Δa = (aeq - a) = 120 µm: la differenza è piuttosto consistente. Questo evidenzia l'effetto di solidificazione verso il basso e condizioni di solidificazione transitorie nella microstruttura. È da notare, tuttavia, che questa analisi è stata fatta considerando una lunghezza approssimativa della dendrite primaria, con il solo scopo di mettere in relazione il suo particolare sviluppo alle condizioni transitorie e confrontarlo con aeq. Lo sviluppo transitorio delle dendriti primarie vicine può modificare la locale profondità del semisolido, nei lati sinistro e destro della dendrite primaria centrale. 
Un'analisi locale a media profondità su entrambi i lati della dendrite centrale, potrebbe dimostrare l'effetto della spaziatura primaria e delle fluttuazioni di velocità di crescita sulla microstruttura. Il tempo di solidificazione è influenzato da queste fluttuazioni in un modo simile: si riduce maggiormente durante l'accelerazione rispetto alla fase di decelerazione (figura 25). Pertanto, ci si può aspettare che l’accrescimento avvenga in tempi di solidificazione più lunghi. 
Questo è evidente nella figura 25-a, dove le SDAS sono maggiori su entrambi i lati della dendrite, rispetto al lato sinistro. D'altra parte il lato destro, sempre in fase di accelerazione, ha grandi SDAS rispetto a quelle rilevate in decelerazione ed è evidente come entrambi i lati della dendrite si comportino diversamente. Dalle osservazioni del sequenza di immagini (figura 23), la spaziatura dei tronchi primari vicini è diversa, ovvero la dendrite a sinistra è un po’ più lontana rispetto alla dendrite del lato destro: la distanza tra tronchi dendritici influenza quindi il flusso del liquido. 
Durante la crescita verso il basso, il rifiuto del soluto e del flusso di liquido ricco in soluto, è più facile sul lato sinistro (più permeabile) rispetto al lato destro (meno permeabile), a causa proprio della spaziatura tra dendriti vicine: questo potrebbe spiegare il diverso comportamento di solidificazione in entrambi i lati del tronco centrale della dendrite primaria. 
La decelerazione si verifica a causa dell’accumulo di soluto al fronte di solidificazione: il sottoraffreddamento necessario alla crescita del fronte diminuisce a causa della dissipazione dei gradienti di soluto. Il liquido ricco in soluto si accumula su entrambi i lati e raggiunta una certa saturazione, deposita per gravità e libera la regione semisolida con fuso insaturo, come descritto da Mathiesen e Arnberg. Durante questa evacuazione, si genera un gradiente di soluto il quale provoca accelerazione nella crescita del fronte. Sul lato sinistro (regione permeabile), l’evacuazione del liquido ricco in soluto, dalla zona semisolida, dissipa gradienti di concentrazione di soluto e quindi sottoraffreddamento. Lo spostamento di liquido ricco in soluto verso la parte del fronte di solidificazione, trascina avanti il sottoraffreddamento, tendendo ad accelerarne la crescita. Dall'altra parte, la zona semisolida tra le dendriti centrali principali a destra è meno permeabile. Così, durante crescita e conseguente rigetto del soluto, il liquido viene intrappolato dai rami della dendrite in via di sviluppo. 
L’arricchimento di soluto si verifica, laddove è promosso un gradiente di concentrazione dello stesso, consentendo le crescita di tale zona: questo può essere il fattore dominante per l'aumento delle SDAS. 
L’elevata permeabilità a sinistra permette la sostituzione di un fuso pulito, diminuendo l’accrescimento e la crescita: questa è un'altra causa di riduzione delle SDAS durante l'accelerazione. L'improvviso aumento della pendenza in questa regione delle SDAS (figura 25-b, lato sinistro), può essere dovuto all’accumulo di soluto tra i grandi bracci secondari delle dendriti vicino all'eutettico, prive di flusso. Questo arricchimento vicino all’eutettico causa accrescimento dei bracci dendritici.

Conclusioni

Le analisi di accrescimento in-situ sono state effettuate su una lega di Al-30 in rame, durante esperimenti di solidificazione direzionale continua. Le fluttuazioni della velocità del fronte di solidificazione si  sono verificate naturalmente, a causa di accumulo e deposito di liquido ricco in soluto. Queste fluttuazioni hanno consentito l'analisi di accrescimento durante la decelerazione e accelerazione del fronte di solidificazione stesso. 
Le misurazioni delle SDAS sono state utilizzate per caratterizzare l’accrescimento durante la solidificazione: si è riscontrato che durante la decelerazione, le SDAS aumentano gradualmente secondo la proporzione SDAS ~ ts0.4.              
Nelle attuali osservazioni, la prossimità delle dendriti vicine (o spaziatura tra bracci primari delle dendriti) non ha alcun effetto sulle SDAS durante la decelerazione. Al contrario, durante l'accelerazione, la disposizione dendritica influisce sull’accrescimento. In questo caso, si è riscontrato che i bracci dendritici secondari accresciuti, sviluppano dendriti terziarie quando sono prossime ad una dendrite vicina (regione meno permeabile). Ciò è probabilmente dovuto ad un accumulo di soluto, che provoca ingrossamento e formazione di gradienti di soluto che promuovono il sottoraffreddamento necessario alla crescita. 
In queste condizioni, si è riscontrato che le SDAS ~ ts0,5: una regione più permeabile consente il drenaggio di liquido, diminuendo l'accumulo di soluto e quindi l’ingrossamento. Inoltre, la dissipazione di gradienti di soluto in questa regione diminuisce il sottoraffreddamento, abbassando così la crescita. Il flusso di liquido e la disposizione dendritica influenzano quindi il processo di solidificazione, alterando il sottoraffreddamento locale all'interno del semisolido e quindi le dinamiche di crescita locali.
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