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diagrammi di stato, regoladelle fasi, leghe, miscibi-
lita, eutectico, miscibilita completa allo stato solido
e liguido, miscibilita parziale con peritectico, equi-

libri, teorema di Gibbs, trasformazioni allo stato so-
lido, resistivita elettrica delle leghe




DIAGRAMUKTI DI STATO

fuando parliamo di un sistema chimico-fisice distinguiano:

1) - Sistama chimicanente omogeneo: costituito da un unico individuo

chimico, indipendentemehte dal numero delle fasi presenti come ad

es. l'acgua solida, liquide oppure vapore.

2) - Sistems fisicamente omogeneo: costituito da un'unica fase, indipen-

dentemente dalla sostanme chimiche costituenti la fase, ciod ogni

element o compare in una soléfase.
\

3) - Sistwméfisicamente eberogencos Costituito da piu f~si.
)

\

Le fasi sono parti del sistena incui ogni punto & caratterizzato da
: |

eguale composizlione chimica e stesse proprietd fisiche.
Lesistonga i due fasi implica l'esistenza di una superficie di
1
. . . l . " 5
goparagone mediante lgguale possiamo distinguere parti diverse tra di

loro, ma omogenee in se stesse. Se abbiamo n individui chimici legati
k5

fra di loro da é? relazioni chimiche, il numero n, degli individui
chimici indipendenti & dato das n, =n -n, (ni @ il numero di quelle
sostanze chs nel minor numero possibile, s&i pud immaginare formino le
divorse fasi).

Cosi nella reazione:

CaCO3“*—$’CaO + 002

stamo in prosenta di tre individui chimici digtinti ma legati tra i
loro da una equazione di gquilivbrio; in tal caso abbiamo ches

g = 3~ 1l =@

e
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alla regola delle fasi:

16F

Ma in genersle a noi interessa conoscere il numero di variabili indipen-
denti che determinano lo stato di equilibrio del sistera.

Lo stato di equilibrio & definito d~lle variabili ternodinamiche e chi-

miche: temperatura, pressione, n - 1 corposizione di fase.

Per conoscere la colposizhone di fase mi occorre conoscere n -1 variabili
ove n & il N° dei componenti il miscuglio; infatti l'ultiro & funzione
&

degli altri. . P=dolA TELLE P
Una relazione molto;inportante delle leggi termodinamiche dell'equilibrio

di un sistera eterogeneo & la regola delle fasi.

0i possono essere trasforpazionl in cui avviene la_trasfdrmazione delle
jndividualiti dei componenti, come ad esempio al—la+anaHaDin cui

gi altera il N° totale delle molecole, ma cil-possono essere trasformazio~
ni in cﬁi il numero totale degli atomi o delle molecole dei corponenti
rimane costante, come ad esemplo nel caso di una lega di Zn e Cd con de-
posito di cristalli di Zn; si ha cuindi solo passaggio di fase.

Se supponiamo di prendere in wonsiderazione solo duest'ultino caso, ciloé

di avere la costanza del N¢ di atowi e di operare di conseguenza con sem-

plice tragfornazione di fase; avremo che in tali condizioni il lavoro &
golarente dovuto a espansione.o compressione cioé & volumetrico.

Per il raggiungimento dell'equilibrio devono essere p e T costanti in
tutte le fasi core pure debbono essere costantl certe opportune funzioni
di Gibbs, ciod deve essere anche f(Gy) = f(GP) = cost ove G & una fun-
zione della temperatura, della pressione e dei rapporti di concentrazio-
ne ¢, Cyy + + + O composigioni di fase.

In tali condizioni di equilibrio risulta 4G = 0% sviluppando gi giunge

. B
ng:z n - q;+ 2

ove_z_é il nurero di wvariabili indipendenti

E;é il N° di corponenti indipendenti calcolato nel modo
precedentemente visto” (infatti se le fasi non hénno tutte

la stessa composizione il sistera & formato da un maggior

-



numero 4i componenti; in tal caso si assumono core corpnenti indipendenti
quelle sostanze, nel minor numero:;possibile, dalle quali si possono imma-
ginare formate le singoie fasi); la scelta di esse & spesso arbitreria:
non interessa gapere quali siano i componenti indipenténti, ma solo cono-
scere quanti giano necessari per individuare in modo univoco le singolie
fasi (la corposizione).-

\P numero delle fasi presenti.-

2 & in relazione alle variabili pressione e temperatura.

Tale regola attraverso dG = O dipende dal I e II principio deélla termodi—

narica e vale sotto le condizioni lirite stabilite.

Per v = 0_ il sistema & invariante per cui si pud realizzare un equilibrio
chimico del siste: a eterogeneo solanente Per una determinata tempera-
tura, una determinata pressione e una determinata concentrazione dei
col ponentiindipendenti; tutto cid deve essere determinato univoca-
mente perché permanga 1'egquilibrio.

Per v = 1 il sistema dicesi univariante e l'equiiiprio eterogeneo & cpm-

mpleto potendosi fissare ad arbitrio una variabile affinché sussiste 1'e-

quilibrio. Le altre variabilidrestano univocamente determinate, cide per

ogni stato di una variabile esiste un ben determina%o stato delle altre

Per cul sussiste l'equilibrio del sistema.

Per v = 2 il sistema dicesi hivariante e l'equlllbrio eterogeneo ¢ in-

eva—
conpleto potendosi determinare ad arbitrio due variabili affinchdé si
realizzi 1l'equilibrio e le altre variabili risultino univocamente de
terminate; ciod, dato lo stato di.due varizbili egiste uno stato delle

rimanenti per cui sussiste lt'equilibrio del sigtema,-

__E;7Nel caso delle leghe, poich® la pressione non esercita molta influenza

sul componenti allo stato solido, si possono studiare dei diagrammi di

stato isobari, ciocé a pressione cogtante, in questo caso la regola delle

fasi diventa: -

P .
v =n —ly + 1 /..- ¢# = ead
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Consideriamo a titolo di esémpio un metallo puro all'equilibrio di fu-
gione (liquido-solido) operando a pressione costante.

per quanto detto V =1 - LF+ i3

[l

ove n
Lp = 2 cioé
v=1l-2+1=0
non ci sono quindi varisbili indipendenti ed alla nostra pressione rima- !
ne definita una certa temperatura di fusione; l'equilibrio & dunque inva-
riante.
Oonsideriano ora l'equilibrio, a pressicne variabile, liquido-vapore (ad

esempio HZO&qé HZQQ$. Per la regola delle fgsi:

v=la-24?2 (n=1 "Y=2)

dunque l'equilibrio & monovariante, per cui posso assumere come variabile
indipendente © P o T, chdd nota una & fissata anche l'altra.
Si ha cioé una delle due possibilita:

p = £(T) T = £(p)

Se 1l'equilibrio liquido-vapore invece che con acqua pura & realizzato da:
[\HQO L3 CQ-'-L'ZO@]U‘ = "Ll’t.o\/q,},
|

abbiamo che una fase contiene due corponenti, mentre l'altra ne contiene

uno solo; in tal caso:
v=n-.L_P+2=2—2+2=2

quindi l'equilibrio & bivariante per cui per individuare la tensione di
vapore & necessario fissare sia la T che la composizione della fase mi-

sta. Operando a temp. bostante la tensione di. vapore sari funzione della

concentrazione: p = f(c).

Ancora, operando a pressione costante nell'equilibrios’

[ 1.0 + CoHelr] 22 HeOau,
L,
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rirangono core variabili: la concentraziéne e la temperatura'dell'equilg

brio termodinamico. Dalla regola delle fasi:
V= M- C{j‘f" = ?"Q-P, = |
assumendo core varizbile indipendente ad esempio C, avremo:
T = f(c)

L EGH L3

un sigtemz metallico costituito da + componenti prende il nome 4i lega,~
Lega binaria sari quindi un sistera metallico costituito da due compo-
nenti, di essa moi studieremo 1'equilibrio tra fase liguida e solida.

al,Se la lega & liquida si possono avere due casi: -

1) i due metalli possono-sciogliersi in ogni % fra di loro dando ori-—
gine ad una sola fase liquida; .

2) i due metalli pPoszono sciogliersi solo:in modo parziale fré di ioro
dando origine in tal caso a due fasi liguide.~

EBSe la lega & golida pud accedere:

1) 1 due metalli possono dare soluzioni solide con fornazione di una
sola fase, cio&é siamo nel cago di perfetta miscibilité;

2) i due metalli posson®d dare depositi solidi con formazione di due fasi
siamo cioé nel caso di ixniscibilité; |

3) parziale miscibilitl allo stato solido,cioé valida entro certi limiti:‘

si ha la formazione di due fasi solide nel campo della immistibilith.-

Come esempio consideriaro una lega di Cu e Bi.

Detti metalli sono completamente solubili allo stato ligquido ed inéoluhi~
1i allo stato solido; quindi allo stato liquido sussdsteréruna sola fasge,
mentre allo stato solido le fasi saranno due.

Lungo la curva avviene il deposito del Cu allo stato puro. Applicsndo 1la :

regola della fasi e teneddo Presente che operiamo a pressione coatante,

risulta lungo la curva: JFV A
V= 2-2+1 = | '
. bOO""" ‘
Ossia possiamo esprimere 1a temperatura di solidifi- |
cazione in funzidne della concentrazione: T = f(c¢) : X ;
4mu---
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m_ _ o imiaan L, T
Sepre in argomento di corpleta miscibilita allo stato * A
1iquido e tatale impiscibiliti allo stato solido cggﬁﬁ;

gideriamo una lega di Zn e Cd.

hO -
In questa lega avviene il deposito di entranbe le

fasi solide e precisamente si separa in un prino oy

: e
morento 7Zn o Cd a seconda che la miscela presenta _ L////

p o . . " .
corposizione % con tenore in Zn maggiore o minore di o Lw%éi

quello che corrispondé alla corposizione eutectica.

Nel punto E, eutectico, si hanno Tre fasi e risulta :
v=2-3+1=0

dato che la ©pressione risulta costante, quindi il punto E risulta un

)

punto invariante a cui corrispondono una ben deter inata temp., pres:ione

e cor.posiziene .

Consideriaro ora in generale i vari diagram:i delle leghe binarie.

MIBZIBITITA CO.PLETA ALLO STAT&$$QUIDO ED IMiISCIBILITA ALLO STATO SOT-IBO
\

Innanzi tutto per la costruzione di tali diagrammi si parte delle curve

di raffreddamento dei cor ponenti puri e delle loro miscele, queste con
variazionz di 10 in 1oﬁ,ma nei punti + iﬁéressanti di 5% o meno.

Per avere curve ben tracciate occorre una vel., di raffreddamento n& troppo
lenta né troppo rapida e un termometro sensibile ma anche rapido, immerso’
nella massa in esame.

Note varie curve di raffreddamento i diagrarmi di statolvengono costruiti
per punti., In tal modo studimndo le curve di raffreddamento, si ricava il
diagramra isobaro in cui l'aggiunta di uno dei componenti abbassa la
temperatura di fusione fino ad una data contmazione dell'eutectico a cui
la miscela golidifica a concentrazione prefissata e costante ed a
temperatura costante;

Questa temp. 41 punto qi eutectico & la + bassa temp. a cul pud sussiste-

re la massa fusa.

Data una miscela H‘se si inizia il rafireddarento, giunti al punto R ini-
Zla la separazione del solido.



’

Iniziatasi la separazione del solidq,in R si ha la separazione della massa

fusa di cristalli di A vpuro ed il $Suso si arricchisce del 29 componente
secondo la curva TAE fino ad E in cul iniziano a separarsi anche i cristal-
1i di)a./ i~ Co

In questo punto per la coesistenza di trelgsi si avrd l'invarianza e 1n

ter peratura restery costente fino a comleta solidificazinsne della magsn
fus~)con formezione dell'eutecticé?a cul cpmposizione media & data dnl
punto E.

La massa cosl:solidificata si raffreida senza alcuna trasformazione suc—

cegsiva,

liu'eutectico ¢ un riscuglio microcristallino in sede reticolare dei due

coilponenti puri: pud assumere diverse forme core risulta dall'asnalisi
[ ] ady

microscopica. Esso pud essere: ettt
LAMELLARE _GLOBULARE ANGOLARE

Tali formelinfluenzano le sue proprieta te:nologiche,

Analogo comportamento si ha bYer miscele che si trovano a destra del punto
‘E)solo che in prira cristallizzazione si separa B e pai l'eutectico,
Nella curva di raffreddamento il punto di incipiente raffreddamento &
dato dz wun flesso dellsa curve in conseguenza del fatto che, depositandosi
dal golido}si svilupba il suo calore latente di solidificazione che com—

Pensa la perdifta di calore dovuta al raffreddamento.
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Al punto eutectico la temperatura resta costante - finche tutta le

massa fusa non si & solidificata (tale temperatura & la temp. limite
della massa fusa) e nelle curva di raffreddamento gi avri un arresto
orizzontale,

Per una lega della composizione dell'eutectico la solidificezione ini-
zia solo nel punto E cio® a differenza delle leghe di diversa corposi-
zione non si ha separazione di uno dei cor ponenti in cristaliizzazone
prinaria.

La solidifievazione di tutta la mzgsa di partenza avviene a terp. co-
stante e 1'arresto, dato dal tratto oriszontale della curva di raffr.,
garh + grande di quello che si ha nel &gdl di midcela a porposizione di~-
versa da quella dell‘eutectiéo.\ | |
La durata delL'arrésto dipende dalla composizione delle leghe di parten-
za in quanto in guesta varia la quantiti di fuso che solidifica core
eutectico e quindi,il. calore svolto alla temp. eutectica.

Si ottiene cosi nel diagramﬁa di stato 21 di sotto dell'orizzontale per ;
il punto E un %riangolo ElEzEﬂ cheserve per la determinazione del tempo |
di arresto nel raffreddamznto durante la separazione dell'eutectico, e.

guindi anche ella determinazione della quantitd di eutectico separata,

poicheé quest'ultima quentitd B il tempo di'arresto gono direttamente

proporzionali.

Graficamente: si traccia la verticale in corrispondenza della composi-
zione considerata, il segmento di verticale staccato dai lati (due) del
suddétfo triangolo misura ampunto il tempo di arresto e la guantiti di
eutectico separata.

Tale segmento sari ovviamente massino per m-iscele di couposizione
eutectica da cul si sepera solo eutectico, mentre sara minimo‘anzi zero’

172
pud avere geparazione di eutectico.-

nei punti estremi E.E, in cui i conponenti sono allo,stato puro e non si
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yedlamo ora il passaggio dalle percentuali dei conponenti in peso

alle percentusli in atomi.

Detto X il peso di A e Y il peso di B, si ha:

lwm%wodﬁﬂ“dﬁg” hhd <

Wdl 4 *rB."_".'

Pa @

e quindizla % in atorl dell'ele: ento A#e data da:

>

’:éMJwé Pei JDo
T

23

analogameste per la % in atomi di B si ha:

aﬁ,aj;@u %3 = /iqﬁ ., Loa

lw h

mufwhw.wmwdmd(gdws

MISOIBILITA' PARZIALE ATILO STATO LIQUIDO E IMMISCIRILITM‘AELO ST. 501.IDO

Hanno tale andamento le leghe Cu-Pb

[ ———————

La curva di parziale miscibiliti alio stato liquido & la FK'G che segna

le composiziomi delle due soluzioni ligquide coniugate; in altre parole

ogni sistera liquido esterno a tale curva & dato da un'unica fose oOmMO-

genea, mentre all'interno si hanno due fasi eterogenee costituite da due

soiuzionl coniugate la cui corposizione & data da punti che si troveno

Bu una stessa isoterma e che costituiscono 1'incontro di questspon la

curva PGK!',

Raffreddando una soluzione (H) or.ogenea, quando si giunge in H. si h=anno

1

. A - .
due soluzaoni sature alla temperatura THM¢°he si smistano secondo le

due corposizioni coniugate di equilibrio (HZ) e (Hl).w

vontinuando il raffreddenento tali soluzioni variano la:loro co: posizione

lunpo le curve HlF ed H ® fino ai,punti G ed F (al-a temperatura T )1n cul‘

Cessa 1lg laguna di parz1ale migcibikita.—



A

B

Quando le due soluzioni sono giunte in F ed in G alla temperatura Ts,dnl-
la noluzione K2 comineiano é%epararsi cristalli (B), siamo allora in pre--
genza di tre fasi costituite dalle due soluzihoni satur? eterogenee Kd KZ
ed il solidd B per cui il sistema risulta invariahte (v= 203+ 1 =0) e
dl conseguenza la temperatura rimane costante. Quindi alla temperatura
costante Ts compare la fase,K2 che depone cristallieiungo la curva GPFfi-

no a raggiungere la composhzione della soluzione coniugata Ki ( che du-

rante tale trasformasione rimane inalterata) per formare un'unica fase 1li-

quida e ridare di conseguenza un sistema monovariante.

Lo, tehperatura pud ora diminuire nuovamente e lungo la FC si deposirané
n-uovi cristalli di B in cristallizazione secondaria. In C si avra lo
arresto eutettico con solidificazione di tutta la massa fusa a tempera-
tura costante come nel caso della totale miscibilitd allo stato ligqui-~
do. Questo comportamento & angalogo; per tutte le miscele di composizio-
ne interna al tratto ON. Le leghe poi con un contenuto di B superiore ad

O separano prima lungo la T_G cristalli di B puro, poi giunti in ¢ il 1li-

B
quido si smista nelle due soluzioni coniugate KIKepér cui il sistema ri-

silta invariante. Lungo la GPF sl separano anvhe in gquesto caso cristalli

di B finch® & scopparsa la fase K per pérdita di B.

2 .
Giunti in BF la soluzione K2 avra raggiunto cosl per separazione di B 1la

. ’ . NI . . . s i
Compogizione della fase KI si avra cos#un unica fase liquida per cui il
Slstema risulta monovariante e la temperatura si abbassa mentre continu:

N0 a seperarsi cristalli B lungo la FG, ed in C tutto solidificherd coin
/ﬂmhbm dukel .

Ny
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per miscele a destra Di N le curve di raffreddamento saranno tutte dello
gtess0 tipo ma coluna sostanziale differenza: infatti mentre per le leghe
interne al tratto NO il primo flesso H corrisponde alla temperaturs di smi-~
gtemento o di saturazione, per leghe a destra di O tale flesso corrisponde
jnvece all'inizio della solidificazione del componente B puro che si sepsa—
ra lungo la curva T _G.

B
In G le leghe a destra di H presentano analogo comportamento.

COMPLETA WISCIBILITA' ALLO STATO LIQUIDO CON FORMEIONI DI COLPOSTI CHE

FONDONC SIi'7 4 DECOMPORSI.

In questo caso si presenta quello che & comunemente detto diagramma con

magsimo. Ra!freddando una miscela fusa guando la temperatura rzggiunge un
particolare valore( temperatura di formazione del composto) ha luogo enuvo
la massa una particolarebreazione chimica che porta alla formazione di un

composto intermetallico - Bn; anche a reazione ultimata perd la massca ri-

mane omogenea finche non si scende al di sotto delle temperature eulecti-
che( temperatura limite per l'esistenza di una massa fuga) dato che il com~
posto ¢,allo stato fuso, completamente miscibile con i componentil allo sta-
to liquido. Si possono presentare poi due sottocasi:

a) la lega di partenza contiene rispetto ad Am Bn un eccesso di A per cui,
durante la reazimone, mentre Scompare tutto B per dar luogo al composto, lo
tccesso di A resta libero e si separa in cristallizzazione primaria nel ca-
80 in cui la miscela si trovi a sinistra dell'eutectico; oppure tale ecces-
£0 si trova a reazione ultimata in una miscela fusa e omogenea col composto
se la miscela di partenza era a destra dell'eutectico.

b} in questo caso le cose vanmo in modo analogo, sari perd l'eccesso%i B a
d.re una miscela omogenea con il composto .

11 diagramma di stato del sistema ¢ dato dall'unione di due del primo tipo
Separati da una retta A B ~G perpendicolareb all'asse delle concentrazioni
in yp puntio corrmspondente alla composizione percentuale del composgsto. Le

duel@nlonL sarenno date una dal sistema( componente A-composto), l'altra

da (composto—nomponente B).

;@]
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Se 1a le:sa di partenza ha poi la composizione percentuale del composto,
a raffreddamento avvenuto saremo in presenz-a del solo composto.

A saconda che si sia in presenza dell'eccesso dﬁ‘uno dei corponenti,
Juesto si gepara in criétallizaazione primaria, mentre il liquido si spo
sta lungo le rispettive curve fino in E o in E' dove si depositano gli
,eutettici,

Per le miscele corprese fra E ed E' & invece il composto che si separa
in cristallizzazione Primarisa. '

In un ceaso geﬁerale, quindi, raffreddando una niscela ad una temperatu-
ra TC avviene hella masgsa fusa la réazione di formazione del conposto!
Muindi per ulteriore raffreddsmento si separa in cristallizzazione pri-
raria il solido che & in eccesso rigspetto alla concentrazione dell'eu-

tettico, finch® giunti alla temperatura T_ di formazione dell'eutettico,

E
si ha la separazione di questo in una miscela finissina a temperatura

costante.
Poiché il composto allo stato fuso & conpletamente miscibile con i cox-
ponenti, anche a reazione avvenuta la massa fusa resta omogenea.

Ha tale an@amento il diagrarma dei conposti metallici di tipo eteropo-

L g s
lare quali Wg e PBi.
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Il cornosto che si viene a forrare e cioé Bi9mg3 Tunziona come un
ger plice coébnente.
Il punto di fusione del cosposto & un massino @ B;kws A
g (4

del la curva.

In questo caso il cornosto che si forma &

stabile fino alla fusione, pud perd acca-

dere che esso si decomponga #mpm ¥z prina

della fusione; studieremo quindi la:

MISISILITA' COMPLETA ALLO STATO LIQUIDO b;%m7 gy 1
£ IMIISTIBILITA' ALLO STATO SOLIDO GON

fORMAZIONE DI UN CO: POSTO CHE SI DECOLPONE

PRIMA DI FONDERE.

Questo caso & dovuto él fatto che,per riscaldamento, ad una data tempe-
rotura To il gcorposto si scinde é, inversamente, si forma da una misce-
la dei corponenti quando nel rafireddamento si scende al di sotto delin
ter peratura T (cio® in fase ligquida non & MAT presente AmPn).
Ra 'I'reddando una miscela fusa (H),quando gi giunge al wvalore T 0! in se-
no alla massa fusa si forma uﬂkonposto che perd non si separa.
Continuando il raffreddamento in H1 inizia la solidificazione con sepa-
razione d4i cristalli (4) mentre la comp081z1one della lega varla lungo
la curva TAE e giunti in () il llqulég golidifica a temperatura costnn-
te dando luogo ad un eutectico (A—AmBn).
Per le leghe (F') di composizione intermedia ad E-¢' in prima cristslliz-
zazione si separaré lungo la EG' il womposto A B, finch® giunti in (E)
tutta la massa solificheri a temperatura costante dando l'eutettico.
Tale parte di diagramma non presenta quindi differenze sostanziali dal
°280 normale di irmiscibilitd allo stato solido, '
Diversamente si'comportanp le leghe con un contenuto di A minore di 7'.
Consideriamo-una misceia (M) con un contenuto medio 4i A superiore a
auello del corposto e rafrfreddiamola:

ouando si glunge in M' corinecizno a separarsi lungo la M'C' ecristslli



di (B) finché giunti in G¢', a te: perastura costante TO costante 1n sb-

Juvzione separa cristalli del composto.

Poichd gi & alla temperatura di forrazione del composto, risultano pre-
senti tre fasi (corposto, liquido e cristslli (B) fornatisi in crist-:i-
lizznzione primaria) per cui si he l'invarianza e lé¢emperatura resta
costante fino a che non & scorparsa una delle fasi.

In queste condizioni scorpaiono i cristalli (H).preformatisi, che ven-

gono tras’ormati dall'eccesso di (A) (presente nel fuso) nel corposto

Amﬂn; si ha ciod una trasformazione PERITECTICA in quanto scorpare una

fase solida (ciod la B) mentre solidifica A B .-

5

A tras“ormazione avvenuta sarenno presenti un solido, dato dal corposto,

ed un liocuido che separa nuovi cristalli di A B, lungo la C'E in cri-

strllizsrzione secondaria fino ad (E) dove il liquido residuo solidifica

8. btemperatura costante dando 1l'eutettico in quanto si hanno tre fasi
(fuso, cristalli del corposto ed eutettico).-

A solidifTicazione completa si avri una massa solida data da cristalli
pri: ari del composto forratisi in €', cristalii secondari pure di AmBn
sepnratisi lungo la G'E ed eutettico.-

Prrtendo invece da una miscela () con un contenuto di (B) superiore =
"Uello del composto, si separeno prima cristalli di (3) lungo la N'3',

N . ] N .
In 7 Pol si avra la formazione del cor posto allo stato solido.

T}
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Si avranno percid nel punto C' tre fasi (cristalli B Preformatisi, com-

posto e Ffuso) -per cul saremo nel caso dell'invarianza e in tali condi-

zioni & la massa fusa che solidifichera cor pleta:s ente a To costante

reagende con parte di (B)sepdiatosi in cristallizzazione prim~rig per

dore 1l corposte.

Si avr una massza solida data da cristalli di (B) e di AmBn che gi rai-

fredderd fino a temperaturaz ordinaria senza subire ulteriori tres’or- £

mraioni.

1) punto C' di invarisnza(per la coesistenza di tre fasi) prende il neme

di punto di transizione.

Notiamo infine che per leghe fuse della composizione esatta del composto

avviene, durante il raffreddamento, prima una deposizione delco: vonemte

B puro fino al peritectico(ove liquido e solido sono in properzione esat- 5

ta) per dare il solo composto; quindi per ulteriore raffreddanrento rima-

ne Ja sola fase composto solido che si raffredda fino a temp. Ordinnria.

Un esempio di tale diagramma ci & formito dalle 1
I vari diagrammi si possono assocliare quando

i dne componenti danno tanto dsi compoéti che

31l decompongono prina di fonderé, quanto dei

composti stabili alla temperaturs di fusione.

51 hanno cosl diagrammi con massimi effettivi

e massimi nascosti.

w0t} Ao,

T

N.B. i composi che non fondono danno dei \oo
massimi effettivi, quelli che G
fondono danno dei magsimi na—
scosti.~ |
o
londh 4

4L.B.

| -
An%h A
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KISCIBILITA' COMPLETA ALLO
STATO 30LIDO ® LIQUIDO.

Quzndo i corponenti sono perfettamente miscibili alle stato solido‘si h=

EEE;EQEE Tase golida, ne segue quindi, per la regola delle fasi o di Gibbs,

che in tale dizgramma non si pud evere slcun punto eutectico. Infatti nn

tele punto il gisteme dovrebbe esser invarirnte, ma poich& i componenti

inipendenti sono due, le fasi dovrebbero essere quattro (oppure se consi-

derias: o il sistema delle ieghe, per Quanto prima visto, A pressione am-

biente costante -coié una atm.- in modo d- eliminzare la variabile pressio

ne, le fasi -per la relazione di Gibbs~ dovranno essere tre) il che & in-

possibile perchée le fasi al massimo sonB due. _

Ne segue che il componente a punto di fusione + basso abbassa il punto di
. | H

fusione T _ T(

dell'altro . T

e viceverss

quel o col

punto di
fusione

pilt =1%o
innnlza T
il'punto

di fusione

Touds

d:l primo.

; \ :
WokA_ oo ! ! {no° )

Consideriano una qualsiasi miscela fusa e raffreddiamola: quando si arriva

ad uns temperatura corrispondente al punto H inizia il processo di soliﬂiﬂr
cazione. Il solido che si separa dal fuso (Hl) non ha perd la stessa con-
centrazione di questo, ma 2 + ricco del componente che fonde + sito. La

concentrazione di tale solido in equilibrio con il fuso (Hl) @ data de (Hg);

Poiche nella solidificazione si depositano cristalli + ricchi del Conpo-

nente meno fusibile, il fuso si arricchira conseguentemente del coryonente
pift fusibile. '

Durante w1l racfreddamesto si avrd cosl una serie di stati fluidi la cut
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concentrazione & data dalla curva Hlll € separazione di cristalli la cui

composizione & data dalla curva H,I ; si avrd ciod una contiiua modificzzio

ne sia del fluido che del solido.
Lia. curva HlIl si dice anche di inizio o incipiente cristalliizzazione, men-
tre la curva HQID, che ci da la somposizione del solido in equilibrio con
le varie fasi iiéuide, ¢ detta anche curva di avvenuta cristellizzazione,-
Le due curve rappresentano la temperétura di fusione dei die componenti
condemporaneamente Presenti,partono e ferminano quindi ai punti di fusione
dei componenti puri.
Tali diagramri non presentano punti singolari, ma raffreddando uns qual-
siasi miscels, quandd 8i incontra la curva di incipinente cristallizzazio-
ne, inizia la cristallizzazione stessa’edﬂil Processo continua [Fino a che
la composizione'del solido non & eguale a quella del ligquido di psrtenza,
A tale punto la retta passante per (H) (miscela di partenza) e perpendico-
lare all'asse del diagmamma incontra la curva di avvenuta solidificrzione
e la solidificazione della miscela data & conpleta.—
Pii%he si ha una continua trasformazione del fuso in esare, la composizio-
il

ne varia lungo la curva Hlml, quella ael solido lungo la curvs H21°

1i casi il sistema non si conserva +, generalmente, 1n equilibrio,-

in tg

Cosl i1 solido (H ) & in equlllbrlo colla fase s?a 1 (H ) fino a ausndo .

la composizione del fuso & data da (H ), ma qusndo questa, varizndo la sua

temperatura, varia la sua concentra21one Passando _da (H ) a (I ),si trova
W, Ol MV M\dl. CI

in equilibrio non + col solido (IE)V+ ricco rispefto ad I1 del componente

che fonde a temperatursa + alita, ma + povero dello stesso conponente
rispetto ad H2. .
Quindi, perch® il gistema si mantenga in equilibrio, il solido depogitatosi
in (H2) dovra modificare la sua composizione impoverendosi (per dirfusione
interna) del componente che fonde a temperatura + alta, ma arricchendosi
del componente che fonde a temperatura + bassa.-

Quest'ultimo viene sottratto al fuso fino a raggiungere la,composiZ1one del
.solldo (I ) che & in equilibrio con la fase ligmida a quelle determlnate
00nd1z1on1.~

Cosl alla fine del processo di solidificazione il sistema si & mantenuto



in erullivrio e tutti i cristaili precedentemente depositatisi hanno rn-

dificto per difiusione interna slio stato solido 1a loro composirione

v

fine = rendela eguale a quella deli'ultiro cristello deposit-tosi (ciod

a tuella del licuido iniziale).

31 henno nuindi nella masses due ienoneni contemvoranei:

- la formazione di nuovi crigtalli
- 1’omogeneizzarsi di cuelli gii esistenti.
la soligificazione & regolata dalla legge di Konowiallow; ciog la fase
linmida ad ogni temneratura & + ricea nel componente la cui ageiunts =b--
brssn il punto di solificazione della miscela.
ier determinare la corposizione % del.e RYREEXR due fasi solida e liruidsn
di una data miscela ad una gualsiasi terperatufa, bisogna traccirre 1-
verticale all'asse delie ascisse e bassante per il punto the 4y 1~ corpoai
zione percentuale della miscela di bartenza, indi le varie origzzontr i nor
” mali al:a retta della temperatura per il punto riéhiesto.
I diagrar.i di stato, core precedentemente detto, si costruiscono in b-ge
all'analisi te mica, ciod mediante le curve di raffreddamento,~ Nel nostro
taso tale curva prescnta un andamento deqrescente normale fino a che non

si incontra la curva di incipiente cristallizzazione; a tale punto €i ha

(£

Y wia variazione dell'ineclinazione dells eurva, cioé un flesso, e + Preci-

samente‘una diminuzione dell'ineclinazione in quanto si libera il calore
di solidificazione.

A solidificazione compléta, cio® quando si incontra 1la seéonda curva, si
ha una nuova variazione di inclinazione nella curva di raf "reddemento.

! Si & detto che tutti i cristalli che si depositano modificano mzano a mano

? L2 _loro composizione per diffusione interna 2llo stato solido: tuttavia

C10 non sempre pud accadere, per cui si avranno anche soluzioni solide non

Ollogenee che presenteranno varie zone a composizione divarsa (cristal'i
e B

=§£§£ili oprure si potanno ottenere dei misctigli di cristallini diversie-
f

futto 0id accade generalmente quando la veloeitd di raf<redd
Mella 41 omogeneizzazione dei eri

d 7| . s . % 2o :
®lie condizioni di equilibrio.

arento supera
stalii formatisi con conseguente rotturs

Detto fenoimeno (frequente nei bronzi)
Prende i1 pome di femomend della liquazione ,-
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L'andamento delle curve di stato & rappeesentato dalle trattegegiate rosse

della figura precedente (composizioni medie).-

LISCIBILITA' CO: PLETA ALLO STATO SOLIDO E
LIQUIDO CON PUNTI SINGOTLARI.- (massini e minimi)

llentre nel caso norrale della miscibiiith co:pleta allo stato solido e
ligquido 12 corposizione'delle due fasi in equilibrio er=a diversa, cioé il f
fuso separava un solido di diverssz composizione, si presentano delgeimodi-
ficazioni gingolari del Precedemrte diagram a in cui'sia allo stato solido
che allo stato fuso,la composizione & 1z stessa ed & costante. In auesto

caso il fugo separa un solido della sua stessa composizione; sono questi |
i casi di massimo e di minimo. !
Per una miscela H il rafireddamehto avviene secondo una curva analoga a f

quella del caso precedente. a

AT P e -

¢

In Hl inizia la soiidificazione e si deposita un solido la cui corposizio-
ne varia lungo la H2F2 mentre la composizione del liguido wvaris lungo 1la
curva HlEl. Congiderando anvece una miscela N e raffreddandola siférriverh
al punto M a cui la miscelsg solidifica inalterata e a temp, costaﬁte come
Per un composto definito,- i ha un compétxamento perfettamente analogo

& quello presentato nella distillazione delle miscele azeotropiche in cui

la composizione della miscela che solidifica & temp. costante varia al va-

Tlate della pressione g differenza di quanto accade Quando 81 forma un
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composto che per definizione € una miscela a composizone costante.

WISCIBILIA' PARZIALE ATLLO STATO SOLIDO JON EUTECTICO

B (e due liquidus si incontrano entro la lacuns di miscibilita)

Questo diagrs: ma deriva da quello della miscibilitd completa ed & dovuto
al fatto che gi&qaa temp. di solificazione le 8oluzioni soiide sono par-
zialmente miseibili.

Inoltre le due curve del liguido si incontrzno nel punto C per cui si h=a
un punto di eutettiwvo, cioé il sistera presenta un punto di invarianza in
cul perd le fasi solide presenti non sono i conponenti puri ma due soluzio
ni sature d4i compbsizione D ea E; tuttavia l'eutettico & un punto 4i inva-
rianza, cioé ha la carateristica di rappresentare la temp. himite di esi-
stenza del liquido e reciprocamente del solido.

Considerando il caso in cui le curve di smistamento tagliano le curve di
incipiente ed avvenuta cristallizzazione al di sotto della temP. @mEi fue

di' solidificezione dei due componenti puri T, e T sl vede che nel raf-.

’
greddamento di miscela pura si possono presen:are Ere diversi casi di com-
portamento, Il diagramma per quento riguarda lo studio ddl raffreddamento
fdelle miscele risulta simmetrico rispetto al puhto di eute®tico, inoltre -
la parte superiore alla temp. di eutettico ha un comportamento analogo a
quello presentato dal caso di completa miscibilitd. Si avri quindi stu-
diando le varie curve di raffreddamento che per miscele intersecanti il
tratto D-E la curva di raffreddamento presenta 1'arresto eutectico, mentre
per miscele non intersecanti tale tratto, si ha un semplice flesso corri-
spondentemente a cuanto accade nel caso della completa miscibilitd da cui
tale diagremrma deriva.
sonsiderando leghe di composiziongé % di B in A minori djuzbfﬁe solidiiis
cano tungo la curva TA—D la cui composizione allo stato fuso varia lungo
la.curva TA-C avremo,una curva di raffreddamento identica a quella del ca-
A8 41 completa miscibilith e le soluzioni solide formatesi ad alta temp.

SON0 stabili anche per un ulteriore raf-reddamento.-
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La curva di raffre;damento, riéssumendo,lprésenteré due punti di flesso:
uno all'inizio ed uno alla fine della solidificazione. Per miscele di com-
posimione intermedia al tratto H-D il processo di solidificazione della fa
se liquida & aznalogo 2l caso precedente, ma procedendo nel raffredida; ento
si formano due soluzioni sature che si smistano lungo le curve di smista-

mento D-H e K-E alla loro corrispondente temp. di saturszione (PRECIPITA=

ZIONE A'LO STATC SOLIDQ). Lo smistamento varia poi-in funzione della temp.

D)

e la composizione delle due soluzioni sature tende alla composizione delle
soluzioni gature limiti o coniugate H eX.

Per la simretria del diégramma,a comportamento analogo hango le miscele di
composizione tra E e K, ma nel caso precedente si formava la miscela soli-
dakﬁ)che gi smistava in () eb(p) in questo secondo caso invece si separa

in cristallizzazione primaria la fase (b)) che poi si smista in (d) e ().

In un primo tempo si separano le soluzioni solide () o (ﬁﬂ a seconda che

gia a sinistra o a destra di C, finché si raggiunge'la terp. TE.
A questo punto infatti 1la;composizione della fase solida giunge alle condi-
zioni di equiiibrio (D) o GE) ed incorincie a separarsi anche 1l'altra

soluziore solida la cul conposizone & data dagli steési punti (D) ed (E).

N.B. DE lacuna di immiscibilitd solida; géutectico (si ha solo quando mEle

liquidus si intersecano entro la lacuna); HD deposizione monovariante a T N

) -
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In oueste condizioni sar: nno presenti tre fasi ( liguido e le due soluzio-
ni solide d e &) per cui il sisteme , dato che considerismo la lega =2 Dpres
Ld .

sione costante, sard invariente e Ffinche una delle fosi non & scomparsa %
corpletamente, nel caso considerzto sarg lsz fase liguida, la temperatura
rimane costante e si ha l'arresto eutetticd della curva di raf relddsanrento.
Considerando la_ curva di raffreo\da.mento T avremo che nel puntoﬁ (Fo) si
inizia l2 solidificazinne e la curva presenteri una variazione di incli=
nazione, cicel un flesso; in (Fl) invece compare un-a nuova fase per cui

il sistemn diventa invariente e la temp. resta costante fino 21 punto 2y

in cui tuttz la massa fusa & smlidificata, poi il tratto che studia il
rafl‘reddsmento della massa solida.

Le due soluzioni solide (D) ed (E) che costituiscono la co:posizione della
rassa golidificats in cristallizzazione prima;ia, al diminuire della ter=n
peratura, si smistano lungo le curve B8-H ed E-K e a raffreddamento ultims=
to si han' o e due soluzilioni sature lirite(@oniugat% in una miscela etero-
génea.

Per una legn pura di cornosizione C si hae co:pleta solidificazione a tenp.
cbstonte, ciod la curva del ra? reddamento non presenta un flesso cone nel
caso precedente.

Continuando il raffeddomento le cose vanno in m-~do analogo a2l caso prece-
dente e la soluzione solida Adi composiszione (C) appena formatasi si smie
sta neffe due soluzioni sature (D) ed (E) le cul conposizioni veriano fi-
no ad aSuu%%rgaégffe due sokmzioni lihiti coniugate.

Tia corposizione dell'a miscela C & costante a pressione costante, si pud
tuttavia affermnare che si tratta di una miscela e non di un composto pere

che la sua composizione veria con 1= preswione.

L'es~re microsconico dopo previo attecco con =cidi ha perresso di deter-

Juinare che si trotta digerists11li delle due seluzioni solide coniugrte

(D) ed (B) in wn~ miscela eutetticsa.
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In tutti questi casi nediante un raffrédaamento Piuttosto repido delln
massa F¥wida solida si pud portare il sistera in uno steto a4 non equi-
1librio; si possono cio® ottenere alla terperatura arbiente soluzioni
solide di composizione (D) ed (E) stabili solo ad alte terperature.
Quando la lega ha raggiunto le condizioni ambiente, lo‘smistanento delle .
soluzioni szture (D) ed (E), ¥ino alia co: posizione finsle (H) e (K),

avviene con tale lentezza che, Juantuncue metastabili, si posiono con- n
siderare inalterate per un Periodo di terpo praticamente infinito.

Nei processirdi Tempra che sostanzialméirte consistono in un riscrldaren—
to di varie centinaiax di gradi seguito da wa brusco raffredd-rento, ci
si propone appunto di reallzzare tali COanZlonl, di ottenere ciod una
forma, metnstablle pratic=mente stesbile. _

Si cerca ciod di ottenere delle leghe solide fineli a temperatura nm-
biente,contenenti fasi stabili ad alta temperatura, per conferire parti-
colari‘requisiti tecnici al prodotto. =
Lo scopo inverso si pfopongono i processi di. rinvenimento di una lega

in cui al riscaldamento féxseguito un lentissimo raffreddamento in modo

da raggiungere una configurazione 4i equlllbrlo stabile a bassa tempera-

- tura,

Abblaro visto che la soluzione solida 1limité nei tratti HD ed EK subisce
ulteriori variazioni allo stato solido; al variare della temperaturs si

ha cio® 1la precipitazione allo stato solido. Pud dirinuire la stabilita

della Torma solida oppure pud anche aumentare. . ' -

Con un esame + minuto, grazie al metodi moderni, ciod coi raggl X e col
microscopio elettronico, si & trovato che anche per la solubilit™ sup-
posta nulla, ad esempio Zn-Cd, in realtd .ci troviamo di fronte a2d una
solubilitd, benchd minima, anche se questa decresce alZtrescere delie
temperatura per ragg iungere valori praticarente trascurablll a temperat
tura ordinaria.

Quindi, in tal caso, la solubility dipende dagli struzenti usatl per

rilevarla; ad ese‘plo 11l caso citato della iega Zn-Cd.

‘I'insolubility totale Pud verificersi a basse temp. core ad es. nel caso

della lega Ph-Sb (vedi .figure Pag. seguente) .-



194

vediaro ora un alto caso di solubilita parzialg_allo stato solido e pre-

AT S i
L 610°
wP  [3%0°
2w - AT ko 55

cisamente 13 caso in cul i liquidi si incontrano fuori della lacuna di

miscibiliti; trattiamo cioé la

MISCIRILITA' PARZIALE ALLO STATO
SOT,IDO 70N PERITECTICO.

Anche in auesto caso si formano due soluzioni solide d e (b, ma éon un

punto di peri%ettico invec-. che di eutettico, ciod i due componenti for-

mano soluzioni golide, ma néila curva di solidificazaone appare un pun-
. Ton :

to di ww orn~zione.

I1 co:pnente A abbassa il punto di fusgione del'éorpnente B, mentre aue-

sto innalza il punto di fusione del co: ponente A.-—

I cristalli rdisti non si formano secondo una serie continua, ma le curve

di saturazionedella fase solida si incontano nei punti C e D che stanno

sulla stessa orizzdntalé ver il punto di trasformszione E.

Le leghe di coiposizione % corpresa tra i punti H e K non danno soluzio-

ni solide o:.ogenme ma si smistano in due soluzioni solide eterogenee le

cul concentrazioni % sono date dai punti coniugati® delle curve CH e DK

e variano in funzione dells temperatura.-

la differenza dal diagrarma di eutectico stamnel fatto che mentre in quel

caso anche alla temveratura di fusione del cor ponente che fTonde + hasso.

1 due metalli erano corletamente miscibili allo stato solido e diventa-

vano parzialrente miscibili 2’lo stato solido solo a temp. + basse, nel

ceso del diagras; o di peritettico il fenomeno della miscibiliti parziale

N T
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si manifesta a tempgrature superiori a quella di fusione di uno dei

co: ponenti.

Per auesto motivo, mentre nel caso precedente l'aggiunta ai uno dei

cor ponentl abbassa gempre il punto di fusione dells miscela, nel caso
atturle l'agziunta del corponente B innalza il punto 4i fusione.

Le miscele use con ua contenuto in B corpreso nel tratto D'B soli&ifi—
cano seguendo la curva -di raffreddamento dsllzs solubilith totale; ciod

nel punto di incontro éella curva di incipiente cristallizzazione inizia

-la solivificazione con separarzione di soluzioni solide}@ ed' i1l :processo

sl conpleta nel punto di avvenuta solificazione in cui il solido pPresen-—
teri la stessa composizione del liquido di partenza.

Tra queste miscele, poi, quelle a destra di K arrivano nel raffred:.!amento
alla temperaturs ambiente senza ulteriori trasformazioni, auelle o sini-
stra di K, invece, si smistano a basse temperature in due soluzioni so-
lide sature limiti che tendono alla.composizione délle,soluzioﬁi coning
gate H eK.- ‘ .

Le leghe fuse di comrposizioné N interiedia tra C e D separano prira lun-
g0 la "D soluzioni solide p, ma quando la posizione del solido giunge
in B e quella del liqukdo con esso in equilibrio in E, si separano anche
soluzioni solide ).

Sono allora presenti tre fagi: due solide-e una fTusa; per cmi, essendo

2 pressione costante, si ha l'invarianza e la temperatura resteri costan
te fino a completa sparizione di una fase in modo che il sistema ritorni
monovariante .-

La fase che scompére @ il liguido (mentre lalb diminuisce di quantiti)
ed a trasformszione ultlrata regtano due soluzioni solide C e D in misce-
la perltettlca Per ulteriore raffreddamento queste si smlstano lungo le
curve CH e IXK.

Tie. trasformazion® ®ne avviene in questo’ caso si dice peritectica ed av-
Viene gecondo la reazione: G) + liguido ﬁa& questo per una terperaturs
leggermente 21 di sotto della temperatura perltettlca' infatti dato che
la goluzione [> depositatasi lungo la TBD rimane in eccesso, alla fine si

avri la completa sparizione del fusd con conseguente formazione della

™

L]

e e e e
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soluzione ¢/, che s8i trova accanto alla soluziane 6rimasta.-

‘&—qu

La Tase che scorpare non & perd quella liguida coi'e nel caso precedente

Le soluzioni diféopposizione L corpresa tra E e C separano anche esse

in un primo tempojsoluzioni solide P,\pefb Guando laloro co: posizione
giunge nal puhtb B ed il liquido con esso in equilibrio in E, il siste-
ma diventa invariante per la comparsa della so uzione golida o, ne segue
aniche in queso caso una trasormazione’che portahalla eliminaéione di

una fase.- | ,

"bensl sono i cristalli.P formatisi in cristallizzazione primaria drndo'”
luogo cosl ad un sisterna liouido-soluzione solida (L che completeri la
solificazione lungo la curva CTA'

Questo perohé alla temperatura peritettica avremo un eccesso di liquido

rispetto al solido'ﬁ, allora in base alla reazione:_b + liquido ==k,

AT & xL TQ' | )qu A

e Lt

sScompare P rimanendo cosi liquido ed una soluzione & che si bresenta in
due tipi di ecristalli:-

1) quelli della trasformezione peritettica

2) quelli dells deposizione monovariante'TAC

Per leghe a sinistma di E si & nel caso della miscibiliti coipleta, si
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presentano Perd due casi:

1) per nuntl déstra di H le soluzio 2) pervpunti a sinistrs di H non a-
lideol ui in due solu . e ,

ni S0 © 51 smisteno - vremo alcun fenoineno di shistrrento

zioni solide coniugete dando unm si

- ra una miscela ol onogenez.

stera eterogeneo. o ) : AT AT
v

n L
L1 ! L
i B & ko%B . : Az H

La trasfor: azione peritettica con sconparsa dl una fase solida & dovuta al

[
!

fatto che il fuso in E contiene il componente A 1n quantita . magsiore che’
in entrambe le soluzioni.solide € e D, per cui il llquldo non Solldlflche—
A co‘nletemente al punto di- tran5121one E come per le mlscele conmprese ,
nel tratto CD, ma, come si & detto, scompariri.una fase solida e pre01sa-.
mente 1a D per cul il sistema a trasformazione avvenuta ritorna monovarlan— |
te e la temperatura riprenderi a varizre con separazione della mlscelﬂtﬂ
lungo la curva ULA
Le leghe Ag-Pt presentano tale diagramma di stato:
a 1185° il liauido ha 1a compsizione limite D, il solido la composizione
limite B.
In D si ha un tenore in Ag superiore a B; hew in presenza 4.1 liquido D
dei cristalli B, questi reagiscono col liquido D e danno cristalli A se-
condo la reazione:
| ~ D+B —A
sl ha auindi eiuilibrio 4,B,D (questo'a T = 1185°); si ha allora |

Vi =2 -3+ 1 =0 (equilibrio-invariante)
Se il:liquido ha composizione ¢, il liquido D esaurisce tutti i cristalli
E B di cuinera in bresenza e depositeri tutto in eristslli A. Per una com

Posizione c¢', B & in eccesso e 1'eccesso deve depositare prina di A.-
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T raegel X permettono di stabilire con esattkzza
"1tandasr ento del dizgramma per le varie

-leghe e, talvolta, con la ricerca accus

hanno un punto di fusione molto pil

' 8i ha quindi,nlla fine, una lega solida bifasica.-

Se 1la comosizione & Q" gi esaurisce pirima di tutto il xxziim B (che si

trasorma in A per la reazzione peritettica) e pol resta del liquido D.

Da Pt a B deposita solo 1's,.

e, Ag 100% ad A deposita solo 178,

.
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Fra A e B si ha un= lega bifasica che corrisponde alla lasuns di mriscibi-

1itd.~ | | br

rata possiamo.trovare dei composti che

alto di quello dei corposti di parten-—

za. Vediaro qualche esempio:

Studiamo il diagrsmma Ni-Al.-

Da A a B si ha deposizione monovariante della soluzione del coﬁ%sto

ML (fased = soluzione solida ai Al o Ni in AINi).-
Ce = Cvo '
b I - . R .
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4 1132°¢ si he un equilibrio peritettico fra.ée un'altra sotuzione
solida ).

Denosits .anche del é + 6: per:hé la fase 5 ¢ in sovrabbondanza e si ha
ouindi una lega solida bifasica.

A 8349 si forma il co: posto A13N1 che si decomgone prima di fondere, cioeé -

a

si decoppone a 8)4°C A13N1 dicesi fase[b.

Da D ad E si deposita la fase 5 che era in sovrabtondanza e la fase ﬁ
che si forra a guella temperatura. Tra C e D tutto il H & trasformabile
in ﬁ e resta ancora del liquido.

Do C ad F si devosita P che &nin equilibrio col liquido. In C si ha una

te; peratura peritettica e in F si ha un eutettico aiol e [b

Per quanto riguarda il diagrammas Allumlnlo-Cerlo diciamo che nel punto E
si ha equilibrio peritettico di un corposto Al4Ge che ﬁonde prims di

formarsi. La reazione di formazione di tale composto &:

.
A12Ce + llq.':r* Al4Ge

I diagramii ad equilibrio eutettico e peritettico possono anche presen-—

tarsi insieme:
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ygungid.oriemo orz 1 gi:grrm i a tre co:ponenti.
A ———————

Per ‘is are le % o:corrono adesso due valori. Per rappresntare la leg

non ¢i basta+ 1l piano: avreno un diagrammg tridirensionale

puesto fatto porta a corplicazioni nell'interpretazione pratica, per cui

si sono escogitati,diversi metodi seﬁplificativi, fra i quali queltlo el
disgremma triangolare.

Dai vunti interni ad un trisngoleo equilatero vortairo la perpendicolare ai
tre lzti, la somr 2 dei segmenti cosl ottenuti & eguale 2ll'altezza del trim'

ango'o. Preso h =p100, le % sono proporzionali ai segmenti sopradetti.

Dal punto P,norralmente al piano del disegno, si

3

porta il valore della Tpe =

Considero ad es. la lega Pb-Bi-Sn e prima
determino le treleghe bincrie che si ot-
tengono tra i tre cornponenti. Sono del
tipd: 2Zn-Cd, cioe.con miscibilitd com- |
pleta allo étato liquido.e non miscibhilith

allo stato solido.

In A,B,C si hanno i tre eutettici; in

C ! | Y B si ha l'eutettico binario fra Bi e FB

Analogzmente in A e C (eutettici Sn-Bi e Sn-Ph)

P

Spazializzando questi diagrammi si ottiene il diagramma spaziale. In un
‘ Punto generlco della superficie -interna si ha: (le due fasi sono liguido
Frmetalln) ¥ = 3 = 2 4+ 1 equilibrio bivariante.-
Possono quindi solidifiwvare infinite legne di conp051z1one varloblle alla
v stessa T. Quindi la deposizione di Pb Duro non avverré lungo una curva, ma

lungo uns superticle, cioe la superficie B- Pb-C—E
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Analogerente:
Sn deposita sulla superficie Sn-A-E-C
irenntre ‘3,“'
"1 sulla superficie Ri—B-F-A
e tre superfici si intersecano secondo certe A
carve, lungo CB si depositano Pb ed Sn
. <
lungo BE si depositano 5i e Ph
lungo Ae = = Sn e Bi
windi le varie curve UE, BE, AE sono
curve di deposizione eutettica e lungo tali
carve si ha:
V=3-3+1=1 { ecuilidbrio nonovariantz) %
(snlla linea TE le tre rasi presenti sono liouido-Ph-Bi) \
Le tre iinee di deposizione degli eutettici si incontrano nin k.- '
|
In uestorpunto si ha ciod deposizione contemporanes dei tre metalii.
Poicae i tre metslii sono insolubili allo stato solido, in E si ha un
eutelitico ternario, cormosto da minuti cristallini Coi: penetrati dei tre
compoaenti. In E si ha o2ilora:
V=3-4+1=0 (equilibrio minvariante ) a

oo X tivg &1 U Coscfo T3
Jeli':.'na TMW
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Par non usarc il diagramra nello spazio, si prbiettano le superfici sul '

triangoio di base. Abbiamo portate tratteggiste

le curve di livello corrispondenti 2lla interse-
zione della superficie con i piani a T costante.'
Abbiar o posto eguale a 100 l'altezza del
triahgolo; na'questanon & eguale al lato
per cul dobbiamo usare due scrle:

o col lato egu=le a 100 per le& conpo-

AR ~ sizioni binarie, l'altra. con h = 100 per

le corposizioni ternarie.

tuesto inconveniente si pud eliminare. In un triangolo equilatero si ha:
lato'= 100 =a + b + ¢

quindi si conviene di misurare la composizione nel puntb P dai valori dei

segmenti a,b,c e non pidt dalle distanze di P dai tre lati del triangolo.

Jon questo metodo si ha una sola scnla, data ponendo eguale a 100 il 1lato

del triangolo di base.

Consideriaro la figura in alto-a sinistra e vediamo di deterq%nare la coir—
pogizione deli'eutettico in un qualuncue
punto di una della curve eutettiche ce,
EE"if ottenute per proiezione delle curve
elffettive sﬁl piano di base.

Sia P il punto in questione; la composi-
zionéﬁell“eutettico di Sn e Pb & data dai
tratti H-Sn ed H-Pb in base 'alla scala

;

che pone lato = 100 ove H & il punto di
intersezione tra la retta Sn-Pb e la tg alla curva ce nel punto P.

In precedenza si & tracciat#&na curva di raf ‘reddamento per cui ci inte-
ressa studiare il percorso del punto in cui inizia la solidificazione fino
al suo arrivo in E. |
Wel caso della lega fusa H, giunti al punto Q, iniiia la solidificazione @&
d:1 Pn e dato che'én e Bi{iimangono in quantiti costante, si dirostra che
12 curva descritta da Q sulla superficie BebWw C-e~b-Pb & tale per cui la
Sua proiszione sul piand di base risulta una tetta passante per Q' e per

P1 . : .
O« Detta retta, giunta ad incontrare in Q" la curva be, si ferma ed il
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rat reddarento proseguiri secondo la curve«QlE, rap-resentata da Q"& nel
diagr-rma triangolarefpiano.. '

Giunti al punto eutettico si zvri 1'inwariznza e a T costante si deposi-

tery una miscela finissima di Sn, Pb, Bi.

Tuﬁiavia i mezzi moderni, core gid detto, hanno .messo in evidenza che il
carattere di insolubibita, che taivolta alcuni componenti posébno Presen-

tare, non_é valido in assdmuto per cul, per essere precisi, occorrerebhbe N
tener conto di cid nel diagranra spaziiale; infatti nel caso di Pb ed Sn

il diagramma di statd non émguello gii visto, bensl presenta una leggers
miscibihlité’énche allo stato so.ido, per cui si avri: vedi diagr.

Consideriano ora una lega di tre elementi corpletamenfe miscibili tra ioro

: - allo stato:liguido ma non allo stato solido, nel

41‘ 4 caso in cui si forra un conposto binsrio fra due J

'% T aid essl. Otterremo un diagramma tringolare sif-
V fatto (vedi rig.{d). ;

D & un corposto di natura eteropolare

insolubile allo .stato solido con A,B,C
=5 i 'eutetti i—
Lungo EDJ EBCD deposita l'eutettico bi
nario composto da C e D; analogamente
per le altre curve simili, in E'

oD depo-

sita l'eutettico ternario composto da

B,C,D.-

nel diagrzmma
Spaziale,invece,

sary:




Nel caso in cuil si forma un co: nosteo ternario D,
il diagramma triangolzre risu.ta diviso in tre triangoletti
e ciascuno di essi si studi come un diagrarnea

gexplice a tre componenti .

gonsideriamo ora un,diagramma + co: pleto nel 4_ (3

quele i punti in cui il diagram:a spazizle

forma dei massinri (ove la T & max) si hanno dei corposti o dei mettalli
allo stato puro. In particblare nel ns. caso supponiamo sia possibile la
forrmazione di un composto ABC = D ternarie ed un corposta AB = E binario
ed wno CA = T binario.

Tie varie curve marcate in rosso somo linee ove si depositano gli eutettici
binari, le curve isoterme degradsno dai punti di max ove sono locelizzatia
binari, trenari ed 1 rietalli puri.

Tie curve di deposizione eutettica vengono cosl a coincidere con le valli
tre un dosso e l'altro e si conviene di indicare 8

con delle freece k¥l verso delle T decrescente. il

I1 segmento FE unisce due punti di max e in-
tersecs una sola volta una soia linea di
valle (curva di eutettico binario), in un
punto che viene detto passo e che & un |
punto di minimo per la curva determi-

nat . dalla intersezione del diagram

ma spaiale col piano (E, F dire-

zione di 7).

linee di cgniugazioﬁe: DC -1‘

DB DE DF FE _ &
c

Tutte le linee con@ la FE prendono il nome gm¥xx di linee di coniugazione:
hanno la particolariti di dividere il graﬁ&co in zone di equilibrio stu-
diabili a parte non tenendo conto del resto del sistema.

Ad gsempib la zona IEA € studighile come un ecuilibrio ternario fra i
Componenti FEA con formazione di eutettici. Lungo la linea FE si ha solo

¢

deposizione dei composti ¥ ed E e d4i eutettico F + E nel punto di passo
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-(rih precisemente lungo la FH si depositeri solo ¥ puro e iungo le EH si
depositerid E puro).-

nonsideriamo ora una lega fuda della composizione M; raffreddandola no-
tiamo che si separa il conponente B puro per cui il rapporto tra gli =1ltri
due elementi C ed A rimane invariato.

5i dirostra che per la costanza del rapportoC/A il r&f reddamento sulla
superficie di equilibrio tra fuso e B avviene secondo la curve che ha per
prolezione sul Glsge e triéng01are il segmento IMN ottenuto prolungando
74 fino ad incontr-re in W 1a curva di eutettico binario B+E.

t

I punti trpli possono essere di ‘aue tipi diversi:

. 2 _ PR -
1) eutettico ternario’con fase liquida avente la medesima coiuposizione
della fase solida (eutettico); questo si verifica guando le “‘rccce

suli tre rami convergono prorpio nel punto triplt.-

punto a forcella o di transizione

A%
~—

in esso non si ha eutettico Perché si dimostr a che in un eutettico 1a
composizione della fase liquida & eguale alla composizione Pedla della
fase solida, cosa che qui non accade, INfatti siamo in presenza di un
riscuglio ternario con Tase liquida a composizione diversa da cuel .n
solida media perchd i tre componenti noﬁ sl esmuriscono completomente
Per culi la solidificazione va oltre il punto triplo ciod resteri =ncora
del liouido in eccesso che si deposita lungo la linea di valle in
eutettico binario.- _ )

Questi Gue punti sono entr:mbi invarianti, solo che in 1) .egrﬂ*kwjb

- ell~eo
l'invariznza persiste sino alls deposizione totale dell'eu-
tettico; mentre in 2) 1'invarianza siocia in una

flono-variansa lungo la linea di valle.-

I N
EQUILITRI Ao o }0 A fiho N e
:

1 possono studiare i diagranri di equilibrio anche

¢on 1'applicazione delle funzioni della termodina-

Iics : e[,orce,lla,,

U, 8, H=TU - pv
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precisarente se consideriamo la funzione cosl definita:
- = T ' = f T * e .n
G =H- 1S G = £(T,B,n, o)

dicismo che in un punto di un giagramma si ha l'eguilibrio tra due o +
fasi quendo in cuel punto la funzione'G,forma un minimo, il che enuivele
o dire che in guel punto 4G=B.-

1,2 funzione G prende il nome di energia libera o potenziale termodina-
mico per cul possiamo defingre 1'equilibrio di un punto come il minimo |
delia curva d-1 potenziale termodinamico.-

nonsideriamo in un sistema chiuso ed isolato una trasformazione reversibi-

le ed unairmeversibile, si avra nel due casi rispettivamente:

ds = 0 asy 0

- per cul non potra che essere senpre as » 0.-

Se la trasforrazione che si considera e di carattere chimico si us~ =llora
la funzione G per saggiare la reversibiliti o meno del_.a trssformazione
stessa. Dalle pgonsid razioni fatte sull'entropia e dalla definizione stessa
di G se ne conclude che nel caso di,un sistema reversibile si ha AdG=0, men=
tre per un sistema irreversibile dGLO, il che vuol dire che nei processi di

trasforrazione { snche ¢di fase) spontanei, l'ensrgis libera deve diminuire.
N + ]

Definiamo ora cpme potenziale chirico l'espressione:

e (28
DL /7 s, My een | Mo

ove l'indice i indica il generico comnponente i-esimro e conveniamo di indi-

care con :nw, qﬂﬁ Iiyeeee le concentrazioni d21 gen:rico cor mente i-esimo
nelle varie fasi g, [j, X.—

Jonsideriar o il ceso di una faose metallica d,che pud trasforrarsi in una
fese [y in determinate condizioni di T e p. Se passando da ) a b G ai:inui-
S5ce, la tr-s?ormazione Mﬁ+ﬁ avviene coipletarente e cid vuol dire che a
Melle pe T & + stabile.

Se G=cost allora dG=0; o e P possono coesistere in e~uilibrio senza che
VArino le loro messe nzi tempo, ciod la probabdlita che o si trﬁsforni in
b & erunle al.l probabilit™ che P si trasformi in M.

Fer yn corvo puro si ha: -

dG = =847 + wvdp
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Ma dovhbirio considerare :iscugli ( soluzioni solide) =d n componenti, e +

sl Q",il’ldi si ha:

()ﬁr < Sal +VolP+OG

O{M,'p@‘_-‘- AR -4- Lpd ’D(m.l'i‘{’
e Om,q)

o |'1nalCEC£,b,X ...7(P indica 1le generlca Tase del generico co.woneten

te. A

T e p costame, indicando con.Lela, Tase gen: rlca, si ha:

oG - L 9‘5 p\mn? zfe,u,q,d%

sne & l'enus.zione Londwmentale della chlmlca dell'cuilibrio daile fasi.

Perch® sussista l'equilibrio, ciod Perch® sia 4G=0, cuindi

& siz in esuilirbio con una fase ﬁ occorre che il potenziale chimico di py

sin egunle a quello di ﬁ, cioé deverisultare:.

Ay = M b TEOREMA DI GIBBS
, ;

ove con 1 indichidamo il genszrico con.ponente i-esiro.

Dal teor di Gibhs si perviene alls regola delle fasi in base allas qurle

la varianze & data dalla dlfLerenza tra 1m N° gdelle v1r1Qb111 e quello.

d-lle equaziohi disponibili.

Abbiaro duncue visto che in un sistemna chimico fisico che evolve 1

l'energin
libera G dirunuisce fino a formere un mininro all'erulllbrlo ove dG=0, ci

interesssa org considerare conme varia ¢ al variare della con centrszione.

Prendians quindi in esame lo stato stabile di una lega, quelsizsi composi-

zlone essa abbia, sulls base dell 'and=zmento delle curve dell

relative a2lle varle fasi del sistems in con81der321one.

51 abbia un sistema in cui 1 due metalli componenti siano caratterizzati

dzlla stessa struttura crmstalllna' in un simile sistens binario una lega »

PW presentarsi sia sotto forma 4i una soluzione solida onogenen come pure

B2lio stmLo di una miscela di diverse fasi: occorre pertanto stabilire

cunle del’e due possibilith rappresenti lo stato pili stabile.

Sl consideri 1a lega di cornosizione 2, Quando essa esiste core riscels di

51 corvoste dei due’ cor ponent
“ata dal runto
Che 3 p

“1 purd A e B, la sua energia libersa sary
F il qusle & individueto dalla intersezione dells retts e |

abﬂrosentat@ della composizione della lega in eseme, con 1 coNn—
8lungente i valori relativi alle energie libere G

e GB del cristmlli ded
COMDonenti pari,

percheé uns Fese .

'energin lihersa

T,

~
Y
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' sosicoshd 1z riscela di fasi d ori-

TIOgY W orwLsdes .1 goluzion
dirinszione. Pertanto quando la legza & co- *
si4vite 42 una miscela dalie fasi contrasse—
gente da Ap e BI_l'energia libera relativa sa-
Sete, G8 B che, come appare dal digram.a, & Gﬂ
nettamente iferiore ad F.

ap.are evidente che quanto + orogenes risulta

1n lega in esame; ossia gquanto + Al e 3l si

znnros;ireno ad ®_ nells curva dell'energia A:

3

n

1ibers della soluzione solida, tanto + basso risulteri: il valore di £ .

7

-t

'pl o750 limite in cii Al ¢ B. si identificano con ¥, dimodo che le lega
: 2

1
si trasforma in una soluzione solida omogenea con energia libera ¥, que-

] b}
cta ultime funzione rag:iunge il suo valore minimo. Se ne conclude che 1l
cistema A+B allo stato pur o non & stabile e si vede che l'eruilibrio
fre. A e B8.si1 ha solo in soluzione solida (sempreché A e B sieno miscibili
n:ilo stato solido) ciod alla concentrazione C il miscuglio sl evolve con
dG{0, fino ad arrivare in F3 che corrisponde come gia d-:tte al minimo di &

aompntibile con le condizioni iniziali.

"si consideri,ora il diagrsmma dell'energiz libera nel quale una parte della

curva & volta verso l'alto. Occorre in tal caso stabilire se 1a lega di
composizione C potra esistere come soluzione solida omogenma, cul comrpeta
wn energia libera F, oppure comemiscela di fasi: & evidente che l'énergia
libera subisce une dininuzione quandi la lega omogenea si suddivide in un
miscuglio di fasi. Pertanto, se si originasse una miscela di grani costi-
tutit dalle due soluzioni solids Al e Bl, lt'energia libkera totale, riferi-
¥ &l una "uantithi unitaria, dovrebbe essere data da Fy che, come si vede,
® inferiore ad 7. Di mano in mano che Al © Bl divengono + distintr-mente
Sed rarti, l'energia libere subisce un progressivo abhsssarento fintantoche
nm}Si reggiunge un punto oltre il quale un aumc to della diflerenzs di
Comnosizione fra le due Tasi causa di nuovo un sumento dell'energis libers=.
iosijl miscuglio di fasi composto da Ae e 52 ¢ caratterizzato da un'energia

lib » k) - - - %
era 7> che appare superiore a ~uelila F3 relativa alle miscela rapioresen-—
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-, tale esempio risulta chiaro che,
per ung lega, 2bistato stabile corrisp
iory od una miscela di fasi tale ch
derr ad una , 3L °heg,
1a retta congiungente i due punti
rpporesentativi sulla curva ddll'e=

nergia libera, & situata nella po-

sizione + bassa poséihilej detta retta | e
o S 4
q

A, Cy

deli'energia libera con due punti contatto in A3 e B,, detti punti

nostituisce la tg corune della curvsas

oI+t

|
I
esgendo situati nellfintorno dei due minimi della curva dell'energis libersa. %
puttoeid risulfain accorda col teorems di Gibbs per il qunle deve risultn-
re: ' _' {
ovvero per l'equilibrio mnella fase di imriscibi.liti devono risultare e~
guali i poteniiali chimicd quindi i punti =& di equilibrio si troveno smlle
tg corune uMen%% i due puntidi,tgenza nel caso citato della immigeibilith, P
risultanoessere le soluzioni liﬂiti.

E' posuibile concludere stabilendo le segusnti regole: r

1) per corposizioni in corrispondenza alle quali il minimo di energia 1li-

bera & dato da un punto che si trova sulla curva della Energia libera di

une fase singola, ha origine una lepa omogenea costituita dalla suddettr
fase, | |

2) per composizione in corrispondenza delle quali il minimo deil'energ:n
libers & dato da un punto che %§5%§§§x:su'una tg comune alle curve di e E

Nergia libera delle fasi singole, la lega dovra risultare costituita de
Miscela di dette fasi. -

3) in una lega omogenea la composizione della fase varia al variare della
Compogizione della lega, mentre in un miscuglio di fasi le comrposizioni di
QUeste restano le stesse,mentre cambiano le loro proporzidni relative per

rmdlficazioni di compowizione dells lega .
D

a7 L] - - . - - | .
&l diagramma si vede che, variando le concentrazioni dei corponenti, varia |

12 zons ai stabiliti delle varie fasi possibili. Da O a X

1 la G diminuisce
Anm

eptando 1a'concentrazione dio&, e guindi & stabile 13 fase(ﬂ pura.
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Analogamente la fase 6 é stabile da Ca X_ « Da X a X_ 1'enmergia libera di
ol e @ ¢ maggiore di quella che compete al miscuglioc of + ( che & data dal
la retta orizzontale che & tangente comune alle curve di variazione delle G di
ot e di » Quindi de X, a X & gtabile il miscu- _ )eTyyat da boa, '
glio delle fasi <{e « 51 dice che le zone 0X_ e ' X= MJ&LWRL &hmﬁ)
X C sono zone monofasiche, mentre la zona Xlxa & una Q’%hﬁw’(
zong bifasice.
Cid detto appare chiaro 1'andamento del diagramma qui a Ha
a basso, che & relativo ad una lega che pud avere 3 fasi
() ) - it |
Notismo che i diagrammi fjno ad ora condiderati so- 7,;ﬂg;__%ﬁ__ﬂ47L_ﬁﬁ4_fL___Th
pno tutti a temperatura costante . ‘ ?5*“ e ;{ I
Bi & visto che & possibile ,ad una data temperatura, > J
determingre i limiti di concentrazione entro i quali
un sistema binario risulta stabile, qualora siano no-
te le curve dell'energia libera caratteristiche delle d@%ﬁkfhtbwk
diverse fasi presenti nel sistema stesso e con rife- |

rimento alla temperaturs considerata .

Si tratta ora di stabilire 1'effetto della temperatu

ra sulle posizioni relative di cdettdé limiti di con—
centrazione, o " zone di confine" fra le singole fa-
8ie

Considerando le posizioni reciproche delle singole
curve di energia libera, in corrispondenza a valori
diversi della temperatura, & facile individuare i 1i J
witi di composizione delle fasi per le warie condi-— /L
zioni considerate: i risultata iﬂ ottenuti possono

cosl essere riuniti in un diagramma di equilibrio, _
in modo da stabilire,una volte per tutte, le posizdoni dei limiti fra le fasi, in
funzione della temperatura . -

4&

— Completa miscibilitd allo stato solido e liquidb .
In corrispondenza alle alte temperature, quando tutte le possibili leghe del si-
stema considertao si travano allod stato liqaido, la curva dell'ehergia libera
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sara dlsposta superiormente a quella relativa alla fase liguida, come & visibile

nel caso in cui si considera una temperatura T ( diagramma a ); in modo analoge
per basse temperature ( T5 }» la curva della faee\sol;da 8i trovera in complesso
in posizione inferiore rispettoa quella della fase liquida . Il comportomento di-
rante il decorso del raffreddamento nell'intervallo di temperatura di soladifica—
zione potrd essere interpretato sulla base di un progressivo abbaasamento della
curva dell'energia libera dell'intera fase solida mel campo che intersisa la cur-

va della fase liquida « Se si considera il raffreddamento a partire da T1 » appa

re evidente che la fase liquida risultera stabile per tutte ke composizioni pos—
8ibili fintantoché non viene raggiunta la temperatura T f Questo rappreaenta
il punto di solidificazione per A aklo stato puro, e pertagto le due curva dovran

Ro incontrarsi in detto punto, nel modo igdicato nel diagramma b . In dipendenza

dedle inclinezione della curva, tutiavia, la fase solida dovra possedere un &

maggiore energia libera per tutte le restanti composlzlonz ¢ ne condegue che, nel
1'intero sidtema, sard dato soltanto wn caso in cui il solido si trova alla

statp
stabile, e cioé

mento della, temperatura determina un'intersezione fra le due curve, nel modo indi

¢ato per la temperatuta T3 - Si vede, in tal caso, che esiste un intervallo dj

Concentrazioni, limitato a 8inistra di C1 » nel quale & stabile la fdse solida, e

'llns Ly .
econde intervallo a destra di C2 » Del quale & ancora presente il liquido .,

s iprecisamente, in corrispondenza ad A puro . Un ulterlore abbassa -



|
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Le composizioni intermedie insistono nell'intervallo Clta‘ Lﬂ. cui il minimo
dell'energia libera risulta dalla tg comune alle due curve : simili leghe, per-
tanto, esdstono per queste temperature allo stato di una miscela tra fase soli-
da e liquida, quest'ultima essendo soggettia a variazicni di composizione compre-—
ge fra C1 e 02 « Per un ulteriofe abbassamento della temperatura, il punto di
intersezione fra le due curve si sposta dnsensibiimente Progressivamente verso
zone del diagramme piu ricche in B , di modo che anche 1'intervallo di composi-
gioni relativo alla miscela di fasi limitato da C1 e 02 ¢ soggetto ad uno sposta—
mento nella medesima direzidne . Nello stadio finale, si rgggiunge ha tempera-—
tura ’I‘4 s in corrispondenza della qual e qualgissi lega, escluso naturalmente il
metallo B allo stato puro, si trova allo stato\solido, mentre al di sotio di que-
sta-temperatura, saréd stabile la pggig solida nell'intero intrevallo di concen—
trazioni ; Nel caso dell'esempio prescelto; si & supposto che il punto di soli-
dificazione del compomenet puro A ( T2 ) ‘sia superiore a quello di B ( T4) : per
rappressntare tale fatto le due curve dell'energia libera sono state leggermente
inclinate, 1'una rispet£o all'altra, di modo che nel diagrammma (a), [\Gi appare

minere di AG2 « Il che signifiea che ,a temperature comprese nel campo di esiésten

. za del liqguido, come nel caso del diagramma ( & ), per la temperatura T s il me=

tallo A si trova pii vicino al suo punto di solidificazione, dato che la differen
za fra le energie libere della fase solida e di quella liquida risulta, in tali

condizioni, inferiore .

- Miscibilitd parziale allo stato solido .
Frendendo in esame il processo di raffreddamento a partire da T1 s appare evidente
che il progressivo abbassamento della cueva dell'energia libera caratteristica
della fase solida determina, in uubriou tempo, un punto di intersezione con la
seconda curva, nell'estremitd del ﬁiagramma piu ricca in A : per conseguenza le
leghe pil ricche in A saranno le prime a solidificarsi .

Pertanto in corrispondenza ad una tempepatura opportuna quale la T2 s &ppenu in-

feriore al pumto di fusione gi A puro, le leghe ricche in A sono costituite dalla
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soluzione solida oL, come risultea dal diagramma (b) . Aumentando la compos i~

zione del secondo componente ( B ), 8i entra nel campo di esidtenza di due fasi

(ol,+ liquido ); mentre, oltre detto intervallo di composizioni, tutte le altre

leghe si trovano allo stato liquido . In corrispondenza a piu basse temperature

la curva dell'energia libera della fase solida interseca quella della fase liquida

anche nella zona del diagramma pil ricca in B, cosicché dovrd esistere un inter-

vallo di concentrazioﬁi entro il quale risulta stabile questaf seconda soluzione

golida, che si poira indicare con c£2 » IL che risulta dal diagramma (c) che si i
riferisce alla temperatura ES « Per tale valore‘della temperatura & possibile
tracciare due tabgenti comuni alle-curve di energia libera, con il che restano
individuate due regioni distinte rappressntative della éonsistenza di due fasi

e cioé 3 aCl + liguido” e of g * liguido .Un ulteriore abbassamento della tempeF
ratura causa una minore differenza fra le inclinazioni delle due tangenti vomuni,
con una conseguente diminuzione dell'intervallo di concentrazioni entro il quale
appare stabile la sola fase liquida . Nello stadio finale si raggiunge una tempe
ratura ( T4$) per la quale le due tg coincidono in un'unica retta : il che equi-
vele a dire che la tg comune ai due valori minimi délla curva di energia libera ﬂ

della fase solide si identifica con quella relativa alla fase liquida .
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Questo fenomeno si verifica in corrispondenza alla temperatura eutettica, e ciod
alla pili bassa temperatura ammissibile per l'esistenza, allo state liquido, sia
in modo completo sia parziale , di una determinata lega contenuta nel sistema
considerato . La composizione Cc y per la qiale & possibile il verdficarsi della
suddetta condizioney sulla base della temperatura cogrispondente, & nota sotto
1'indicazione di concentrazione eutettica . Pé r valori della temperatura inferio
ri a T,, tutte le leghe contenute nel diagramma sono stabili soltonto allo stato

4
” solido .

- Miscibilitd parziale allo stato solido con ﬁeritettico .
I1 sistema & caratterizzato dalla presenza di due distinte soluzioni solide,d1 e
o g si moti altresi come la curva dell'energia libera della fase oda sia si=-
tuata al di sopra della‘Zase relativa alla faseci,l s mentre il punto di fusione
del metallo ‘!2 puro si trova piuttosto i basso . Ne risulta che per valori della
temperature tala da permettére la formazione della fase Nla quest'ultima fase ap-
pare pee primb in un dato intervallo di composiziopi , mentre un aumento anche mo
desto della temperatura & causa delln coesistenza della miscela X + liquido .
In tal caso il comportamento appare ppposto a quello indicato nel caso della figu
ra precedente, perché si presenta un esempio di una curva di energia libers (:12)
che interseca la tg comune congiungente le altre due curve dell'energia libera,
qualora latemperatura vepge fatta diminuire . Nel caso carttterisﬂtioo di un

eutettico, al contrdtio, la curva dell'energia libera della fase liquida attra-

versa la comune congiungente i minimi di energia libera delle fasi solide, per un

aumento della temperatura .

T {K$
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Prendiamo ora in considerazione la formazione di unm compostio éteeopolare molto
stobile . La stabilitd termodinemiva si attue quando il composto per formarsi

diminuisce la propria enmergia libera fino ad un minimo in corrispondenza della

concentrazione di,formazione. In questo caso la reazione di formazione del composto

avviene spontaneamente e la stabilitd cinetica del éomposto formatosi sara tanto
maggiore quanto pilt lungo sard stato il tempo di reazione e quindi quanto pild lemn

ta sarda stata la velocitd della reazione stessa ( su quest'ultima si pud sempre

influire con dei catnlizzatori ) . Tanta pit il minimo dell!
¢ ° )

va al composto é‘uccentuato,rispettoa 1le curve di G dei compognenti,

energia libera relati
tanto piu i
punti A e B si sposteno verso gli estremi del diagramma con condeguente diminuzio

ne delle zone di stabilitd di a diB ed aumento delle zone o.(+§' e Y +Q) .

#
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— Sistemi contenenti fasi indermedie .

Le curve dell'energia libera hanno un andamento tale che durante il corso del raf

freddamento, a partire dalle stato liquido, la curva dell'energia libera della fa
se X’ interseca per la prima la curva relativa alla fase liquida : si veda il dia=
gramma (b-) . Le leghe comprese nell'intervallo di concemtrazioni in cui prende o
rigine la fase Y dovranno pertanto solidifivare per prime passando direittamente
dollo stato liquido alla struttura che compete alla fase Y « Un ulteriore ahbassa-
mento della temperatura(T3 e T4) determina la comparsa delle fasi { e p nelke
zone estreme del diagrammn . Quando la temperatura discende al di sotto di T, 1le

4
energia libera della fase solida si Spostano verso il basso,rel&ﬁi

vamente a quella della fase

tre curve dell!

liquida, cosicché le quattro tg comuni del diagramma
d finiscono gradualmente con 1'identificarsi nelle due tg tracciate nel caso e .

Pertanto si féarmeranno due eutettici formati dalla fage intermedia e da ciascuna

delle due soluzioni solide Primarie ,
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Nel diagramma successivo la fase o/ sard la prima a formarsi nel raflreddamentd
attraverso 1l'intervallo di solidificazione, mentre la fase intermadia-yfar& la
sua prima apparizione quando la curva relative dell'energia libera interseca

la tg comune che funge altresi da congiipngente fra le curve dell'energia libe-
ra della fase K e di quella liquida .

Pertanto avverra una trasformazione sintettica alla temperatura T

E -
Condideriamo quindi l'andamento delle curve di emergia libera in un sistema bina—
rio nel quale si formi una fase intermedis, con formazione di un diagramma di
equilibrio di tipo peritettico . Una modificazione del diagramma successive pud

assere il seguente .




A

Fijo ad ora abbiamo visto trasformazioni che riguardavano il passaggio liquido so-

lido, vediamo ora di occuparci delle trasformazioni allo stato solidoi Consideriame

il diagramma della completa miscibilitéd allo stato liquido e solido nell'ipotesi

che lo stato solido posaa ancora sﬁbirg trasformemioni . Precisamente al di sotto
dello IHK Ia solﬁzione solida pura deposita per precipitazione allo stato soli~-
do dei cristallini di A . Percid lungo la HK la X 8i impoverisce del compomnente
A . Anelogamente avviene per B lungo la JK ove la fase Xsi impoverisce del com—~
ponente B , ‘ Abc/
Nel punto K si he un eutettico nella fase
solida che & costatuito da un miscuglio di <

cristalli finissimi di A e B e che viene

detto eutectoide . Per temperature inferio—

ri a quells del punto X gi hanno dristalli

di A ed eutectdde nell'intervallo AK' e

eristalli di B ed eutectdide nell'interval——

lo X'B « I cristalli di A ( o di B ) si

Ay 5
. LY
l'eutectoide . A+ 5 lecdside T | Y+

presentano come annegati nella messa del-

—

loo"h A Coen % YA

[£]
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Se riscoldo la massa eutettica con A (o B ) arrivato ad una certe temperatura %
posso riottenere la fase )§ operando in tale modo una solubilizzazione allo sda=0 |
to solido . E' bene porre in evidenza che la completa miscibilita allo stato soli- |
do prima accennata & valida solo per il passaggio liquido-solido e vale, per ogni
determinata concentrazione, fino ad una determinata temperatura, al di sotte della
quale iniziano a seéararai i componenti A e B allo stato solido nel modo gia de-
seritto . Consideriamo ora il caso in cui allo stato solido sussista parziale mi-
pcibilitd tra A e B . Le varie trasformazioni allo stato Aac 4
golido sono indicate dal diagramma qui a lato che & in L
tutto analogo a quello gia trattato per 1l'equilibrio li- k+L
quido solido nel caso della completa miscibilita allo
stato liquido e parziale allo stato solido . Nel punto

T si avra 1'eutettoide fra le i‘asi@é e @ « In questi

procesgsi di trasformazione allo stato solido, col dimi- J B : c P
nuire della temperatura si ahanno veri e propri fenoméni | O(rl'é' : /"’ft ’
. N ! ¢
di precipitazione allo stato solido . Se la precipita- , ; ‘wy B
o
zione avviene ai confini dei grani, cioé & intercri- inunddbuer o
oJ o dy 0V E
stallina, egsa porta un indebolimento del metallo . Se ¥ ,Lwr
non si opera secondo successioni di stati di equilibrio, dfeﬁlﬂjg b E

cio2 se non si dé egli atomi del selido, ad es. mediante

brusco raffreddamentda, il tempo di far avvenire la trasformazione, si possono otte
nere o temperature assai basse fasi che in condizioni normali sussisterebbero solo
ad alte temperature : tuttavie queste fasi non sono stabili e tendono a portarsi
nelle condizioni di stabilitd che competono alle fasi di quelle temperature .

Da. un punto di vista energetiﬁyéi pud notare che l'energia libera di queste fasi
metastabili non forma uwn minimo . Il processo descritto prende il nome di tempra,

e precisamente chiameremo tempra di fase id fenomeno mediante ik quale si pud man-

tenere una fese fuori equilibrio ad una temperatura completamente ,estranea alla

fase stessa . Si & visto che il fenomeno della precipitazioné.allo-stato solido &

‘jﬁ;fg&igmentale importanza nei riguardi delle caratteristiche meccaniche, quindi

® copitale conoscere la modalitd di tale precipitagione per potere eventualmente
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ovviare ad essa mediante un provesso di tempra che prende il nome di temﬁrs di so=-

luzione « A differenza della tempra di fase dove si evitava una vera e propria

trasformazione di fase mediante un rapido raffreddamento, qui la velocitd del rafﬂ

freddamento fa 8i che in unag detecminata fase non possano avvenire femomeni di
precipitazione allo stato solido evitando in tal modo la formazione di altre fasi
in senc alla fase in condiderazione . Inoltre mentre nella tempra di fase il pro=
dotto metastabile di fine tempra non si trovave in equilibrio termodinamico con le
condizioni ambiente, nella tempra di soluziéne la tempra che si.ottiene alla fine
del processo di tempra & termodinamicamente stabile . Come esempio di soluzione al
lo stato solzdo'cons1dér1amo un pezzo di diagrammas Cu = Al . In esso i eristalli
misti che alla T ( in B ) avevano una percentuale di Cu del C% diminuiscono tole
percentuale lengo la BD, &1 diminuire di T . La curve BD & la curva di saoturazione

4T
allo stoto solido con precipitazione solida di Cu Al2 . A

delle lega » La.zona DBCCu & una zdéna di soprassaturazione’

Sottoponiamo la lega considerats alla tempra di soluzione

ed esaminiamo l'andamentq della durezza del prodotto finale

in funzionme del tempo . A Fine tempra inizia quel lento pro

cesso di preéipitazione allo stato solido che era atato impe~

dito dolla pempra stessn; in consejuenza di ¢id avviene un % A
graduale aumento delfa durezza ( inveecchiamento della lega ) A

A lungo andare la durezza aumenta sempre progressivamente fino a giungere ad unﬁ
vodiore wmassimo oltriLl quale comincia a diminuire ( fase del superinvecchiamento
della lega ) . Perché avviene con 1'invecchiamento questo fenomeno di indurimento?
Questo fenpmeno ® dovuto alle tensioni che si inducdno nel reticolo in quantd il
8oluto che precipite dalla soluzioné solida resta impigliato nel reticolo, lo di-
sturba e 1o mette quindi in uno atato di tensione . X1 reticolo tende tuttavia ad
e¥pellere le impurezze precipitate, ma cid avviene molto lenteamente, come tutti i -
fenomdni'di diffusione allo stato solido, per cui lo stato di tensione permane pra-
ticamente + Perché poi avviene il superinvecchiamento, o meglio, perché la durezza

arrive dd un massimo e poi diminuisce ?

o
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~con conseguente aumento della ripiditd delle curve

(RiicH

Bli atomi precipitati dispersi nel reticolo, che appemra
precipitati sono isolati allo stato atomico, tendomo ad
unirsi, si ha cio& un fenomeno Qi aggregazione di coale-
gcenza - Quando gli atomi si aggregano,perd, i centri

disturbatori del reticolo diminuiscono bruscamente, e, di

conseguenia diminuiscono anche le tensioni interne e quin

di le durezza . Il peecipitato di solito tende ad aggregsr

-

giai limiti degki atomi o ai limiti dei vari piani reti- -
colari . Il fenomeno d-:11l'invecchiamento e quindi della
coalescenza di hﬁa lega & notevolmente influenzato anchedalla presenza di piccole
quantitd di altre sostonze nella lega di base ( add es aggiungendo piccole quan—
tith di,Mg ( 1% ) nel duralluminio ( Al + 4 + 6% Cu ) ) . .
L'invecchiamento di uma lega pud essere acceleeato espo- h ' e,
nendola o vibrozioni ultrasomiche o sottoponendola ad un
bombardamento neutronico . Murante il

fenomeno dell!invecchiamento della

Q&Aﬁ,

lego il reticolo di hage non subisce

sensibili veriszioni mentre il limite
Tow | ok Anveeehs
di servamentd aumentea con 1'invecchiamento e 1l'allungamento

diminuisce . Il processo di inevecchismento & altresi influenzato della tempereatu-

ra di modo che diremo maturale quel processo che avviene a temperatura drdinaria,
mentre artificiale sard il processo che avviene a temperatura superiore . Conside-

rando ad es, Una lega Ag-Cu vediamo che un aumento della temperatura di invecchia%

mento favofisce la precipiﬁazione allo stato salido &dmyww A

di durezzo che portano in un tempo piu breve ai valo-
ri massimi corrispondenti ( che si abbassano al cre-
scere della temperatura ) , ovvero un d:terminato va-
lore di durezza & rsggiungibile in un tempo di in-

vecchiamento tanto minore quanto maggiore & la tempe-

ratura di invecchiamento ed inoltre si manifesta pri-

ma il fenomeno delile coalescenza all'aumentare di to—

le temperatura .



Consideriamo ora una lega di Cu — Be temprata ad 800°
ed invecchiata a 350°C e vediamo come varia la durez=—
za ﬁell'invechhiamenﬁo in funzione del tenore in BB.
Ua grafico si vede che la precipitazione alld stato
solido e quindi l'aumento della durczza si fa pil
rapido quanto maggiore ¢ la quentitd di Be aggiunte

al Cu « La curvae (1) dekla, figura ci dice che per 4

1116

lr&’l 'L he

ot

1'1,34% di De la durezza della lega tende ad aumen—

ig;gg_,,auud’ai;;wgge :
b T e .

€
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¥

tare o+ Per 1'1,82 di Be e per percentuali maggiori v

la durezza raggiunge wn massimé ( con l'andare del

tempo ) e poi decresce. Il punto B corrisponde gquindi all'inizid del periodo di su

perinvecchiamento . Il cardco di rottura aumenta nell'invecchiamento con la tempe-

rature fino ad un magsimo e 1l'aumento & tanto pild brusco quante pilt la temperatura

di invecchiamento & elevata; giunti al massimo si he una
diminugione uel carico per coalescenza . Si & detto che
il fenomeno dell'invecchiemento & dnfluenzato dalla pre-
senza nella legoe di elementi estranei alle lega stessa,
vogliamo ora pruocisare che tale influenza dipende deal fat—
to che l'aggiunte di piccole quuntita di elementi estra-
nei alle legn (ad es. elementi delle triadi e dei gruppi
di transizione ) pud pperarc un controllo sul fenomeno
della precipiteazione allo stato solido con le conseguenze
git ndte che ne derivano. Nel grafico a lato si vede ip
come l'agpiunta di piccole quantitd di C alla lega Cu-Al
porti delle modifiche al grafico ol limite di snervamento
della lege in funzione del crescere del tempo di invec—
chiamento . Abbiemo qui in alto riportato un grafico che
fu vedere 1'influenza esercitata dalle vibrazioni ultrase—
niche en nell'invecchiamento di una lega, e quindi il
tempo per arrivare alla massima durezza in funzione al

tempo di esposizione delle vibrazioni ultrasoniche .

RS P
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Consideriamo la resistivita e@et&rica delle leghe .

La conducibilitd & notoriamente di tipo elettronico, do-—
vuta cioé ad un flusso di elettroni, per cui essa & sog-
getta a diminuire quasi linearmente con la temperatura .

Se introduciamo la resistivitd come 1 abbia-
conducibilitd
mo che unf{ aumento della temperatura porta ad und aumento

quasi lineare della resistivitd . Qualora al crescere del-— °¢,

la temperatura si presenti nel diagramma della resistivi-
ta un brusco salto questo & dovuto ad unf cembiamentd di
fase, tale fenomeno &i,pud osservare nel Rubidio .

Inoltre ogni impirezza agyiunta nel metallo porta ad una
variazione della resistivitd e precisamente genera sempre
un aumentai di resistiviti; ad es. nel Cu bastano picco-—

lissime quantitd di P per provocare grandi variazioni nel-

la condmcibility, infatti essa diminuisce notevolmente .

i

0 h%wge
Come il P si comporta As; invece Ag influenza molto poco. ~1 V‘
Appare quindi chiaro le necessitd di avere Cu puro, oltenuto con metodi elettroliti-~ |
¢i o L'awnento della resistivitd & dovute oltre che alla presenza di impirezze an—
che alla deformazione del reticolo cristellino del metallo. Vediamo ora un grafico
che ci indiché 1'aumento della resistivita di Cu, Ag, Au per aggiunta dell'l% in
atomi di oaltri elemenni . L'aumento maggiore della resistivitd & provocato dagli
elementi che hanno valenza piu elevata ciod da quelli che hanno pilu elettroni li-
beri . Cid si vede assai chiaramente se aggiungiamo al Cu gli elementi che stanno
sulla sua stessa riga ( del primo grande periodo dells Tavola di Mendelejeff ). :
Zn , Ga, Ge , As § s
Si noti che anche aggiungendo ad un determinato metallé un metallo a pil alte con-
ducibilitd, questo provoca sempre @ana diminuzione della conducibilitd del metallo
di partenza . ' [mﬁﬁimtt&
Consideriamo ora la conduttivitd elettrice delle leghe

Se la lega & un miscuglio meccanico di due metalli al-

lo stato puro anche assai minuto ( eutettico ), la




conduttivit& & una propriet& additiva dei valori dei

due metalli puri ed e percib rappresentata dalla retta

a .

Se 8i forma un composto 81 ha una spezzata AbB , in
cui b corrisopnde al compostio, sempre, ben inteso, ﬁ

nell'ipotesi che A B e composto sono immiscibili al-
lo stato solido e costituiscono fra di loro miscugli
meccanici anche sotto forma di eu.ettico .

Se la lega & una soluzione solida con notevole misci-
bilita dei suoi componengti allo stato solido la con—
duttivita & ropidomente diminuita per aggiunta sia
dell(uno mia dell'altro componenéte » La curva presen—
ta un minimo in W e . Coéi si spiega la graonde resisti-
viti deila costantana ( 40% Ni e 60% Cu ) ; si pensi
che Xa conduttivitd del Cu & 57,2, la conduttivita del
Ni & 8,5, mentre quella della costantana & circa.2 .
Se i due metalli sono miscibili solo parzialmente allo
stato solido, la curwa della conduttivita ha l'aspet—
to dell a figura qui a-ccanto, ove il tratio rettili-
neo corrisponde a miscele eutettiche ddlle due so=-
luzioni solide limiti e percid obbedisce alla regole
dei miscugli, come nel caso 1, gli altri due tratti

di curvae rientrano nel caso 8 . .

Se i due metalli formano un composto capace di dare
con essi gsoluzioni solide in tutti i repporti le cur-
va ha l'andamento della curva qui aveanto, e c¢io2 ha
un massimo di conduttiviti d in cbrrispdndenza del
composto puro e i due rami della curva rientrano nel
ceso 3 perché il composto funziona, da questo punto

di vista, come un metallo puro capace di dare solu-

zioni solide con A e B in tutti i rapporti .

/‘

Ay Etoh eoffe- Co

|

ok, %

T

™




=1

Aol 4 b

Se i due metalli formano un composto capace ul dare

con essi soluzioni solide parziali la curva della con-
ducibilitd presenta due tratti rettilinei corrisponden-

ti alla formazione d:i due eutettici X e e*x .

visto che affinché due sostanze

Fino ad ora abbiamo

Y e
: - . . Cewt, ©
diano uno soluzione solida, bisogna che i loro diame— A r /o ¢

tri atomici non differiscano per pil del 14 % .
Ga he dimensioni atomiche pil simili a quelle del ‘&Jﬂétti

Cu, di quanto non le abbia Zn . 1uttavia sono pil o

probabili e stabili i composti di Cu e In da quelli

di Cu e Ga « Se consideriamo la curva della mi-

&y
gcibiliti allo stato ¥olide tra 4n e Cu, tra Ga Ry (4 2
e Cu e tra Ue e Cu vediamo che tﬁnto pit il me-
i 3 4%534¢;m5$£é
tallo ha dimensioni atomiche inferiori tanto piu Wod T
'Q

la zono della miscibilitd & soggetta a diminkires
fotto questo che & contro 1l'intuizione pia immediata che farebbe prevedere un au—
mento delle midcibilitd in corrispondenzo di un metallo di caratteristiche volu~-

metriche sempre inferiori . Cid wuol dire che in rapporto alla solubilita inter=—

vengono altri fattori sn=rupperde oltre alle dimensioni atomiche, quali ad es. la

vulenza, cioé il numero depli elettroni liberi . ln pessibilitéd di formazione

delle soluzioni solide limite & influenzata dunque dai valori delle reciproche vo-
lenza e precisamente la solubilitd ahlo stato solido diminuisce con 1'aumentare
della valenza del soluto . Cid dipende dal fatto che gli elementi con valenza mag-
giore possono;metdere a disposizione un numero maggiore di elettroni L&beri ( me-
tallici ) . Gonsiderando un ottone ( veda dopo ) : sostituendo gli atomi di Zn a
quelli di Cu, eumento il rapporto tra il numero di elettroni getallici ( liberi )
e il numero degli atomi della cella,aumenta ciod la concentrazione elettronica .
Si possono considefare i diagrammi di stato(curva del solidus ) in fiingione della
percentuale in atomi ed in funzione della con-

_ Ak ;
centrazione elettronica, e si vede clje guandeo ﬁ ?

quest'ultima & ip ascisse le-due curve tendono
a coincidere . Per la concentrazione eletirouica ez

si & trovato un limite che non pud essere supe-~

rato, e llume e Hotery trovd che tale valore ¥ fiiiine

" '_'°?~Jnu
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te © caratteristico di og=ni struttura . Consideriamo ora le fasi ,( Zn- Cu con

¢ €

concentrazione elettronica max = 1,384 3 Al in Cu c.e.m. = 1,4083 Ga-Cu c.e.m?
1,408 3 Si~Cu cee.me = 1,420 5 Se in Cu c.e.m. = 1,380 ;3 Sn in Cu c.e.ms =1,270

Cd-Ag c.e.m. =1,425 3 Zn-Af ce.eems = 1,35 5 In-Ag ce.eome = 1,40 3 Ga— Ag c.eums =

21,38 ;Sn-Ag cee.me = 1{366 ¢ Le fasi oL di leghe binmarie hanno guindi pretica=
mente tutte la stessa concentrmione limite, che oscilla intormo a 1,4 ( 0< ) .
Considero ora delle fasi g; : Zn-Cu ( ottonef} ) c.eems = 1;48 ; Sn~Cu ( CuSSn
gtechiometricamente ) 1,48 ; Zn-Au 1,48 ;3 Cd-Au 1,49 ; Cd-Ag 1,5 § si vede éhe
quindi la concentraziene elettronica per le fasi @ oscilla sull'l,5 ed inoltre si
pud notare come il rapporto stechiometrico, sd es. Cu5 Sny, non Fa alcun signifi=
coto, essendo solejjmportante il valore della concentrazione elettronica al fine
del proporzionamento dei metalli nelle leghe . Negli ottoni ( con molto Zn )

si ha anche @na fase Y s che & molto complicata, con un reticolo di 52 atomi .
Le fasi Y honno dei rapporti dei rapporti atomici polto stroni che non possono

lontonamente simulare rapporti stechimetrici . Sono fasi.'( H Cu5 Zn8 H Cﬁ3A14 B

Cual Si8 H N15 anl s che presentano una concentrazione elettironica eguale a

’
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e | 8i hanno cioé ventuno eletironi metallici oghi tredici atomi e c¢id & ri-
spettato dalle comjpsizioni di tutti i composti precedentementé scritti ( ad es.
per CuSZn8 si hanno 8+5= 13 atomi con 8%2 + 5}(4.: 21 elettironi di valeﬁza 5

nel caso poi del N15zn21 si hanno 26 atomi con 21.2 + 0 elettroni di valenza, si
nota che qui il Ni vienme contate come atomo, ma non mette eletironi metallici nel
re%icolo, cosi si comportano tutti gli elementi delle triadi ) .

Uonsideriamo ora la fase € ( prisma esagonale compatto ) : la sha concentrazione
elettronica @ ~g— .

Lsempi di queste fasi donmo : Cu~Zng 5 Aglng ; AuZn, , ove Al & trivalente e Sn e
Si sono da considerarsi tetr&valenti o Si vede quindi come ogni struttura di fase
ha un suo ceratteristico rapporto elettronico . Ma c¢'® di pilt, per leghe d%verse

in Cu la curva di allungamento in funzione della tensione & eguale a paeritd di

Concentrazione elettronica .
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