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RESUMEN

Le superleghe base Nichel e base Cobalto ricoprono un ruolo importante nel settore aerospaziale,
dove le prime vengono impiegate principalmente per componenti altamente sollecitati in temperatura
(grazie all'indurimento per precipitazione della fase intermetallica y’-Ni3(Al Ti)) e le seconde invece
trovano applicazione in parti esposte a severi fenomeni corrosivi e di ossidazione a caldo. Da quando
Sato et al. (2006) hanno dimostrato che anche le superleghe di Cobalto possono essere rinforzate
mediante precipitazione (y’- Co3(Al, W)), questo tipo di materiali ha ottenuto crescente interesse
nell'ambito della ricerca e come naturale conseguenza sono state sviluppate le prime superleghe base
Cobalto e Nichel. In questa ricerca sperimentale, ¢ stata definita una nuova superlega base Cobalto e
Nichel considerando I'entropia configurazionale e il metodo di calcolo dei diagrammi di fase
(CALPHAD) e successivamente ¢ stata sviluppata mediante metallurgia delle polveri. Le polveri,
ottenute per atomizzazione in gas, sono state caratterizzate dettagliatamente e processate mediante
Spark Plasma Sintering e Laser Powder Bed Fusion. E stato condotto uno studio di ottimizzazione
dei parametri di processo per entrambe le tecniche e il materiale ottenuto nelle condizioni ottime ¢
stato sottoposto a solubilizzazione e invecchiamento. Per la caratterizzazione del materiale negli stati
as-built e as-heat treated sono state utilizzate tecniche di microscopia (microscopia ottica e
microscopia elettronica a scansione (SEM)), analisi di microdurezza e inoltre sono state valutate le
proprieta meccaniche a trazione e a compressione al variare della temperatura.

ABSTRACT

Nickel-based and cobalt-based superalloys play an important role in the aerospace sector, where the
formers are mainly used for components highly stressed in temperature (thanks to precipitation
hardening of intermetallic phase y'-Ni3(Al, T1)) and the latter instead find application in parts exposed
to severe corrosive phenomena and hot oxidation. Since Sato et al. (2006) demonstrated that also
cobalt superalloys can be strengthened by precipitation (y'- Co3(Al, W)), this family of materials has
gained increasing interest in research and as a natural consequence the first cobalt-nickel based
superalloys were developed. In this experimental research, a new cobalt-nickel based superalloy was
defined considering the configurational entropy and the phase diagram calculation method
(CALPHAD) and subsequently it was developed by powder metallurgy. The powders, obtained by
gas atomization, were characterized in detail and processed by Spark Plasma Sintering and Laser
Powder Bed Fusion. An optimization study of the process parameters was carried out for both
techniques and the material obtained under the optimal conditions was subjected to solubilization and
ageing. For the characterization of material in the as-built and as-heat treated states, microscopy
techniques (optical microscopy and scanning electron microscopy (SEM)), microhardness analyzes
were used and, furthermore, tensile and compressive mechanical properties were evaluated at room
temperature and high temperature.
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1. MOTIVAZIONE E OBIETTIVI

Da migliaia di anni, la metallurgia si ¢ basata sullo sviluppo di leghe basate su un elemento
maggioritario, le cui proprieta venivano migliorate con I’aggiunta di altri elementi (indurimento per
precipitazione, soluzione solida...). Tuttavia, lo sviluppo della scienza e della tecnologia ha richiesto
proprieta sempre maggiori alle leghe metalliche tradizionali. Da queste necessita nacquero prima le
superleghe e poi gli intermetallici. La rivoluzione nel modo di pensare la metallurgia inizid con
Cantor et al. (2004)[1], quando sviluppd un materiale monofasico a partire da cinque elementi in
uguale concentrazione (FexoCr20Mn2oNi2oCo2) € con Yeh et al.(2004)[2], che spiegarono la
possibilita di ottenere una sola fase controllando I’entropia configurazionale del sistema, cosi
nacquero gli high entropy alloys (HEAs). Sono passati quasi 20 anni da quelle pubblicazioni storiche
e le leghe di alta entropia hanno conquistato un’importanza sempre maggiore. Queste leghe hanno
come effetti la stabilita della microstruttura, la diffusione lenta, la distorsione elevata del reticolo e
I’effetto cocktail delle proprieta.

Le superleghe base nichel sono state protagoniste per decine di anni nel settore aerospaziale, dovuto
alle loro buone proprieta meccaniche a alta temperatura legate all’indurimento per precipitazione
della fase intermetallica y'-Ni3(Al, Ti), insieme all’indurimento per soluzione solida, la precipitazione
di carburi e la possibilita di realizzare grani colonnari o componenti monocristallini (resistenza al
creep eccezionale). Le superleghe base cobalto, indurite per soluzione solida e precipitazione di
carburi, offrono una buona resistenza alla corrosione e alla ossidazione, pero proprieta meccaniche
inferiori a temperatura elevata, per questa ragione il loro utilizzo ¢ stato limitato ai componenti con
inferiori requisiti meccanici. Sato et al. (2006)[3] dimostrarono che anche le superleghe base cobalto
possono essere indurite per precipitazione di y'-Cosz(Al, W). Fu cosi che si iniziarono a studiare
superleghe base cobalto-nichel con I’idea di sfruttare la combinazione positiva delle due famiglie di
superleghe, entrambe rinforzabili per precipitazione di y’ e con l’obiettivo di aumentare la
temperatura di solvus di y' e le proprieta meccaniche.

Questo lavoro sperimentale nasce dall’unione di queste linee di ricerca (HEAs e superleghe base
cobalto e nichel), perché 1’elevata entropia puo garantire la stabilita della microstruttura anche per
esposizioni prolungate a elevata temperatura, la diffusione lenta puo contrastare i fenomeni di creep
e la distorsione del reticolo porta a eccellenti proprieta meccaniche. Sono state scelte due tecniche di
powder metallurgy (PM) per sviluppare la nuova CoNi-based high entropy superalloy (CoNi HESA)
per permettere al materiale di mostrare il suo potenziale, sfruttando i vantaggi della PM come la
dimensione fine del grano, I’omogeneita della composizione nel materiale, anche per composizioni
complesse e la possibilita di ottenere componenti near net shape, tra gli altri vantaggi. Il primo
obiettivo di questo lavoro € dimostrare la processabilita, mediante laser powder bed fusion (LPBF) e
spark plasma sintering (SPS), di una nuova HESA, con potenzialita nel settore aerospaziale. Una
volta ottimizzato il processo di formatura, il secondo obiettivo ¢ di valutare I’effetto del trattamento
termico di solubilizzazione e invecchiamento sulla microstruttura e proprieta meccaniche in modo da
poter confrontare il materiale in analisi con lo stato dell’arte delle HESAs.






2. INTRODUZIONE

2.1 LEGHE E SUPERLEGHE DI ALTA ENTROPIA

2.1.1 DEFINIZIONE DI LEGHE DI ALTA ENTROPIA

La metallurgia, da migliaia di anni, si ¢ basata sullo sviluppo di leghe con un elemento maggioritario
(ferro, rame, titanio, alluminio...) le cui proprieta si miglioravano aggiungendo altri elementi e
sfruttando 1 principali meccanismi di indurimento quali ad esempio indurimento per precipitazione e
soluzione solida (sostituzionale o interstiziale). Tuttavia, lo sviluppo della scienza e della tecnologia
ha richiesto sempre maggiori requisiti ai materiali, tanto da non poter essere soddisfatti dal concetto
tradizionale di leghe. Da queste necessita nacquero le superleghe, materiali dove la concentrazione
dell’elemento maggioritario (inferiore al 70%) ¢ molto inferiore rispetto alle leghe tradizionali e
successivamente vennero sviluppati gli intermetallici, generalmente composti binari, caratterizzati fa
elevata durezza, resistenza in temperatura, ma anche fragilita. La rivoluzione nel modo di pensare la
metallurgia inizid con Cantor et al. (2004)[1] quando fu sviluppato un materiale monofasico con
struttura face centered cubic (fcc) a partire da cinque elementi presenti in uguale tenore
(Fe20Cr20Mn2oNi20Co20) € con Yeh et al. (2004)[2], che spiegarono che ¢ possibile ottenere una sola
fase a partire da una composizione tanto complessa controllando 1’entropia configurazionale. Per
questa ragione si parla di questa classe di materiali come di leghe di alta entropia (HEAs). Sono
passati quasi 20 anni da queste pubblicazioni storiche e le HEAs hanno acquisito una importanza
sempre crescente nella ricerca e nell’industria [1-2, 4-9].

In letteratura, si fa riferimento alle HEAs come leghe con elementi principali multipli, leghe senza
base, leghe si soluzione solida concentrata e leghe di composizione complessa. Esistono differenti
definizioni di HEA e questo argomento ¢ oggetto di dibattito. Dal punto di vista della composizione,
si definisce una HEA come una lega con 5 o piu elementi principali, ognuno con una concentrazione
tra 5 e 35% at%. Tuttavia, un’altra definizione riconosciuta si basa sull’entropia del sistema, in
particolare definendo una HEA come una lega con S5 e > 1 61R, con S5 idle entropia
configurazionale molare totale in una soluzione solida ideale (1.61R ¢ I’entropia configurazionale
massima di un sistema di 5 elementi in una lega equiatomica) e R costante dei gas. Altri autori
suggeriscono di definire la soglia minima a 1.5R e altri ancora definiscono una soluzione solida
monofasica come HEA [1-2, 4-9].

In una HEA si possono considerare 4 effetti principali [1-2, 4-9]:

1. Effetto di alta entropia (termodinamico): in base a G=H — T S (dove G ¢ I’energia libera di
Gibbs, H entalpia, T temperatura e S entropia), maggiore I’entropia, minore I’energia libera
di Gibbs e pertanto viene favorita la formazione di una sola fase in soluzione solida invece di
composti intermetallici.

2. Diffusione lenta (cinetico): la diffusione di una HEA ¢ piu difficile a causa della maggiore
energia di attivazione del processo, legato alla varieta di elementi presenti in una HEA. La




diffusione lenta ha un effetto positivo sulla resistenza meccanica a elevata temperatura,
ritardando 1 fenomeni di scorrimento plastico a caldo.

Elevata distorsione del reticolo (strutturale): la differente dimensione degli atomi presenti nel
reticolo determina la distorsione della rete cristallina e ostacola il movimento delle
dislocazioni.

Effetto cocktail (proprietd): le proprieta di una HEA dipendono dalle proprieta degli elementi
che la costituiscono perd anche dalla sinergia tra gli stessi, ottenendo a volte risultati

imprevedibili, maggiori rispetto alla somma lineare dei contributi dei singoli elementi. Inoltre,
in questo contesto, sono stati sviluppati accoppiamenti inediti tra diversi elementi metallici.

2.1.2 TIPI DI LEGHE DI ALTA ENTROPIA

Il concetto di HEA ha introdotto una rivoluzione nella maniera di pensare una lega e ha aperto le
porte a combinazioni di elementi idealmente infinite e senza precedenti. Tuttavia, in questi quasi 20

anni, con diverse migliaia di composizioni differenti studiate, le HEAs sviluppate possono essere
raggruppate in alcune categorie principali come si puo vedere in Fig. 1 e Fig. 2, dove si mostra la
frequenza con cui un elemento ¢ stato impiegato in una HEA, in base alle 408 HEAs studiate nella
review di Miracle and Senkov (2017)[5], considerata uno dei principali lavori di revisione
sull’argomento [1-2, 4-9]:

Metalli di transizione (3d): ¢ la famiglia di HEAs maggiormente studiata e include elementi
come Al, Co, Cr, Cu, Fe, Mn, Ni, Ti e V; il progenitore di questo gruppo di HEAs ¢ la lega di
Cantor (CoCrFeMnNi, Cantor et al. (2004)[1]). Concettualmente questo gruppo di HEAs si
puo considerare un’estensione degli acciai inossidabili (Fe-Cr-Ni) e delle superleghe di nichel
(Ni-Cr-Fe, Ni-Cr-Mo, Ni-Cr-Co-Fe-Mo).

HEAs leggere: lo scopo di questa classe di HEAs ¢ di realizzare materiali strutturali leggeri,
include elementi come Li, Mg, Sc, Si, Sn, Ti e Zn. Tuttavia, sino ad ora non hanno dimostrato
proprieta comparabili con le leghe di magnesio e di alluminio [5, 10-12].

Refractory HEAs (RHEASs): tra gli elementi utilizzati si possono trovare Cr, Hf, Mo, Nb, Ta,
Ti, V, W, Zr e Al con MoNbTaW e HfNbTaZr tra i sistemi piu studiati [5, 6, 12-14]. Queste
HEAs sono state sviluppate per competere o superare le proprieta delle superleghe di nichel
e in questa prospettiva sono gia stati ottenuti risultati promettenti: Senkov et al. (2011)[13]
hanno sviluppato due RHEAs (NbMoTaW, VNbMoTaW) la cui resistenza a 1600°C ¢ di =
400 MPa, un risultato inarrivabile per le superleghe di nichel. Inoltre, per applicazioni ad alta
temperatura, il concetto di alta entropia € stato applicato alle superleghe, risultando nello
sviluppo di HESAs [6].



e Lantanidi: elementi come Dy, Gd, Lu, Tb, Tm e Y formano la classe di “HEAs lantanide (4f)”,
per esempio YGdTbDyLu e GdTbDyTmLu, i quali esibiscono una struttura esagonale
compatta [4, 5, 15].

HIGH ENTROPY ALLOYS

3d Transition Refractory
metals

CoCrFeNi AITiVCr HoDyYGdTE NbCrMoTaTiZr

CoCrFeNiMn  MnAIZnCu{Mgx) AINbMoTaV
CoCrCuFeNITi AlLIMgZnSn AlMoNbTaTiZr
CoCrCuFeNiAl AlLiMgScTi WNbMoTaV

Fig.1 — Principali famiglie di HEAs [4].
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2.1.3 TIPI DI SUPERLEGHE DI ALTA ENTROPIA

Le crescenti richieste del settore industriale, aerospaziale e nucleare in quanto a materiali resistenti
all’ossidazione, alla corrosione e con elevate proprieta meccaniche a alte temperature hanno portato
all’ottimizzazione delle superleghe di nichel, sino a raggiungere il limite massimo attuale in termini
di temperatura, intorno ai 1200°C. Tuttavia, la introduzione delle HEAs ha aperto nuovi scenari di
ricerca: questa classe di materiali presenta microstruttura stabile in un ampio intervallo di temperatura
(effetto alta entropia) e buona resistenza meccanica (distorsione del reticolo, soluzione solida) anche
ad alta temperatura (diffusione lenta) [6, 16-18]. Sono state studiate varie HEAs per questo scopo,
per esempio, AISiTiCrFeCoNiMoos e AlSiTiCrFeNiMoos hanno dimostrato ottima resistenza
all’ossidazione, legata principalmente all’ossidazione preferenziale di Cr, Al e Ti [17]. Per quanto
riguarda la resistenza alla corrosione a caldo, fenomeno che porta alla distruzione dello strato di
ossido superficiale protettivo, la HEA CoCrFeNiTio s offre risultati promettenti [18].

Rispetto alle prime HEAs, ’obiettivo di migliorare le proprietd a alta temperatura ha portato
all’introduzione di elementi refrattari (Re, W, Mo, Ta, Nb, Zr) nella composizione, definendo cosi la
classe delle RHEAs: Senkov et al. (2010)[14] svilupparono due RHEAs (WNbMoTa e WNbMoTaV,
entrambe equiatomiche) costituite da una singola fase body centered cubic (bcc) e nel 2011[13]
dimostrarono che le proprieta meccaniche ad alta temperatura delle RHEAs studiate sono del tutto
comparabili con quelle delle superleghe di nichel tradizionali (Fig.3), anche se tuttavia presentano
minore resistenza e fragilita a temperatura ambiente [13]. In Fig. 4, viene mostrata la resistenza
specifica in funzione della temperatura della RHEA di Senkov et al. [13] e di altre RHEAs,
comparandole con le principali famiglie di materiali utilizzati ad alta temperatura [19]. Inoltre, le
RHEASs mostrano buona resistenza all’ossidazione a caldo [20].
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Fig.3 — Confronto tra superleghe base nichel e RHEAs [14].
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Fig.4 — Confronto tra materiali convenzionali e RHEAs [19].

Le superleghe tradizionali presentano una microstruttura con matrice indurita per soluzione solida e
precipitati coerenti, con 1’obiettivo di ottenere questa microstruttura nelle HEAs, nacquero le HESAs.
Le HESAs presentano una microstruttura con matrice fcc e precipitati L12, in maniera analoga
rispetto alle superleghe tradizionali, pero si trovano in uno spazio composizionale differente, come si
puo vedere in Fig. 5, sia rispetto alle superleghe sia rispetto alle HEA equiatomiche [6, 16, 21].
Tuttavia, va detto che la definizione di HESA non ¢ assoluta e si riferisce principalmente a una
convenzione. Per esempio, Wang et al. (2017)[22] svilupparono una HEA (Alp2CrFeCoNi2Cuo.2) con
matrice fcc e precipitati (N1,Cu)3Al di tipo L1,, referendosi al materiale come di una HEA e ci sono
diversi esempi in questo senso [22-24].
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Ni-base superalloys

Alloy design space for high
entropy superalloys/ HESA
Equal molar high entropy alloy
(Centre of phase diagram)

Co-base superalloys

oV (Fe, 2)

Fig.5 — Spazio composizionale delle HESA, superleghe base cobalto e base nichel e HEAs equiatomiche [21].
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Yeh et al. (2015)[21] introdussero per primi il termine HESA, facendo riferimento al fatto di aver
applicato il concetto di alta entropia per ottenere una microstruttura stabile formata da una matrice
fcc rinforzata da precipitati coerenti L1, simile alle superleghe tradizionali. Svilupparono tre
composizioni differenti ricche in nichel (Tabella 1) mediante colata e trattamento termico
(invecchiamento). La microstruttura non presenta fasi deleterie per le proprieta meccaniche (5, o, 1,
W, B), inoltre la HESA C offre ottima resistenza all’ossidazione.

Tabella 1 — Composizione, entropia di mixing, densita e temperatura di solvus di y’ studiate da
Yeh et al. (2015) [21].

Ni Al Co Cr | Fe Ti | Ta | Mo | W | ASuix Densit3y Y’ solvus
(g/em?)

A | 50589 | 172 | 92 | 82 | 6.0 - - - 1.46 R 7.68 1146°C

B | 40.7 | 7.8 | 20.6 | 122 | 11.5 | 7.2 - - - 1.58R 7,64 1165°C

C | 486 ]103| 170 | 75 | 90 | 58 | 06 | 0.8 | 04 | 1.56R 7.94 1194°C

Tsao et al. (2016)[25] confrontarono la resistenza all’ossidazione e alla corrosione di due HESA
ricche in nichel (Tabella 2) con una superlega commerciale (CM247LC): ’aumento di massa durante
prova di ossidazione, inversamente proporzionale alla resistenza all’ossidazione, ¢ comparabile a
900°C (Fig, 6a) per 1 tre materiali studiati. In particolare, la HESA-1 forma uno strato protettivo di
Cr203, invece la HESA.2 e la superlega CM247LC di AL,O3, (Fig. 7). La differente natura dello strato
di ossido influisce sulla resistenza all’ossidazione a 1100°C (Fig. 6b), dove la HESA-1 mostra un
aumento di massa molto maggiore (resistenza peggiore), mentre il comportamento di HESA-2 e
CM247LC ¢ comparabile. Tuttavia, lo strato di Cr203 offre una migliore resistenza alla corrosione a
caldo, inversamente proporzionale alla perdita di massa misurata durante prova di corrosione con
ricoprimento di Sali (75% Na>SOs + 25%NacCl, 900°C, 100h), come si puo vedere in Fig. 8: HESA-
1 dimostra la migliore resistenza alla corrosione a caldo.

Tabella 2 — Composizione, entropia di mixing, densita e temperatura di solvus di y’ delle HESAs
studiate da Tsao et al. [25].

>

Density Y

Ni | Al | Co | Cr | Fe | Ti | Hf | Ta | Mo | W | ASmix 3
(g/cm’) | solvus

HESA-1 | 440 | 3.9 | 223 | 11.7 | 11.8 | 63 | - - - - | 1.58R 7.64 1165°C
HESA-2 | 51.0 | 5.0 | 180 | 7.0 | 90 | 5.0 | - 20 |15 1.5 ] 1.56R 7.94 1194°C
Cl\lilé47 61.8 56| 92 | &1 - 071432 |05]95]| 129R 8.50 -
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Fig.8 — Resistenza alla corrosione di HESA-1, HESA-2 e CM247LC [25].

Senkov et al. (2016)[26] studiarono una RHEA AlMoo.sNbTao sTiZr, con una struttura formata da
una matrice bee e precipitati B2 coerenti ottenuta per fusione con arco in vuoto, colata, hot isostatic
pressing (HIP) e ricottura. Per la similitudine con la microstruttura gia descritta delle superleghe
tradizionali, decisero riferirsi al materiale come refractory HESA (RHESA). 1l materiale presenta
precipitati cubici (bec, ricchi in Mo, Nb y Ta) con una dimensione media intorno ai 30 nm, una
frazione volumica del 63% e canali di matrice (B2, matrice ricca in Al, Ti e Zr) con larghezza media
di 7 nm tra i precipitati. La resistenza alla compressione della RHESA al variare della temperatura ¢
maggiore rispetto alle superleghe tradizionali (Inconel 718, Mar-M247 ¢ Haynes 230), con una
resistenza a 1000°C di 745 MPa.



Tsao et al. (2017)[27] preseguirono il lavoro di Yeh et al. (2015)[21], dimostrando la stabilita della
microstruttura di HESA B e C: dopo invecchiamento isotermico a 700, 800 ¢ 900°C per 1000, 500 e
500°C rispettivamente, si osserva la crescita di y> mantenendo forma sferica, perd non si osservano
seconde fasi fragilizzanti. Sinoti che nelle superleghe di nichel tradizionali, simili contenuti di Al, Ti
e Fe possono portare alla formazione di fase B dopo una esposizione prolungata a alte temperatura.
Tsao et al. (2017) studiarono per la prima volta il comportamento a creep di una HESA.

Tsao etal. (2017)[29] svilupparono medium entropy superalloys (MESAs) e HESA basate sul sistema
Ni-Co-Fe dimostrando la stabilita della microstruttura dopo 300h a 900°C, senza formazione di fasi
infragilenti. Zhang et al. (2018)[30] valutarono I’effetto sulle proprieta meccaniche dell’aggiunta di
un 0.2% di Hf in un sistema Niss(FeCoCr)40AlTiis. Antonov et al. (2018)[31] produjeron mediante
fusione con arco, colata e trattamento termico vari HESAs con composizioni inedite, per esempio,
con lo stesso contenuto di cobalto e nichel, pero anche con contenuto maggioritario di cobalto.
Senkov et al. 2018[32] utilizzarono I’HIP dopo colara per processare nuove RHESAs, costituite da
una matrice B2 e precipitati nanometrici bee coerenti. Altri esempi di RHESAs sono disponibili come
referenze [33-38].

Kang et al. (2019([39] furono tra 1 primi a produrre una HESA ricca in nichel mediante PM
(alligazione meccanica e SPS). Detrois et al. (2019)[40] studiarono una HESA ricca in nichel con
buona resistenza meccanica, prodotta per via tradizionale di fusione-rifusione multipla e colata. Chen
et al. 2020[41] confrontarono le HESAs realizzate per colata con le principali superleghe
commerciali, dimostrando che le HESAs sono potenzialmente meno costose (per esempio, possibile
maggior uso di Fe grazie all’effetto di alta entropia e pertanto minore costo del materiale di partenza),
piu leggere (possibile maggiore utilizzo di Ti e Al) e presentano una maggiore liberta di modulazione
delle proprieta (per esempio variando il partitioning elementare tray e y’ per variare, per esempio, il
misfit tray e y° e dunque il rafting durante creep). E stato studiato anche il sistema AICoCrFeNiTi
[42-43]. Gorrse et al. [44] ottennero una HESA ricca in nichel con il metodo Bridgman. Liu et al.
(2023)[45] dimostrarono 1’effetto positivo del silicio sia sulle proprieta meccaniche sia sulla
resistenza a ossidazione in una HESA con lo stesso contenuto di Co e Ni. Anche Pandey et al.
(2019)[46] studiarono una HESA con lo stesso simile di Co e Ni [Co 37.6%, Ni 35.4%]. Inoltre, si
studiarono i sistemi CoFeNi, CrCoNi-MESA, CrCoNi medium entropy alloy (MEA) e CoCrNi [47-
51].

Come si puo vedere da questa panoramica, sono state sviluppate principalmente 5 famiglie di HESAs:
HESAS ricche in Ni [21-22, 25, 27-31, 39-44, 50, 52-68], CoNi [23, 45-46, 69-83], Co [84-86], altre
basi (come FeCoNiCr [24, 87-94], CoFeNi [47, 95-97], CoCrNi-MESA[48, 98], CoCrNi-MEA[49,
99-100], CoCrNi[51], CoCrFeNiCu[101], FeCr[102] e FeNi[103]) e RHESAs [26, 32-38, 104-107].
Nel prossimo capitolo si prestera speciale attenzione alle CoNi-HESAs, poiché oggetto di questo
lavoro di ricerca. In alcuni lavori gli autori si sono riferiti al materiale come HESA, pero abbondano
gli esempi in letteratura di HEAs e MEAs con microstruttura di tipo superlega (matrice soluzione
solida — precipitati coerenti) che tuttavia non vengono definiti HESAs o MESAs dai propri autori
[22-24, 52-65, 69-72, 84-97, 99-103]. Inoltre, ci sono poche review sul tema delle HESAs [6, 16, 33,
108-111]. Quasi tutte le HESAs sviluppate sino ad ora sono state prodotte per colata € un numero
ridotto invece per PM [39, 49-51, 69, 75, 92, 97, 101, 107] e questi studi saranno oggetto di un
capitolo dedicato.
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2.1.4 SUPERLEGHE DI ALTA ENTROPIA BASE COBALTO E NICHEL

L’obiettivo di aumentare la temperatura massima di lavoro dei motori ¢ sempre stato cruciale per il
settore aerospaziale, poiché 1’efficienza dei motori aumenta con la temperatura di lavoro. Con questa
finalita grandi sforzi sono stati fatti per sviluppare materiali metallici e intermetallici di alte
prestazioni. Le superleghe base nichel sono state le superleghe dominanti in questo settore per
decenni grazie alle loro ottime proprieta ad alta temperatura legate all’indurimento per precipitazione
di y'-Niz(Al, Ti), insieme all’indurimento per soluzione solida, la precipitazione di carburi e la
possibilita di ottenere grani colonnari € componenti monocristallini, portando a eccezionale resistenza
al creep [112-116]. Le superleghe tradizionali base cobalto, rinforzate per soluzione solida e
dispersione di carburi, offrono una buona resistenza alla corrosione e alla ossidazione, pero proprieta
inferiori a alta temperatura se comparate con le superleghe di nichel e per questa ragione il loro uso
¢ stato limitato a componenti con minori requisiti meccanici. Sato et al. (2006)[3] dimostrarono che
anche le superleghe base cobalto possono essere indurite attraverso precipitazione di y'-Cosz(Al, W)
con struttura L.1,, e queste superleghe hanno conquistato interesse crescente negli ultimi anni [3, 117-
120]. Vista la possibilita di rinforzare entrambe le basi per precipitazione ¢ data la buona solubilita
del Ni nel Co, nacque una nuova linea di ricerca riguardante superleghe base CoNi, con I’idea di una
combinazione positiva delle due famiglie di superleghe come, per esempio, una maggiore temperatura
di solvus di y' [121-131]. Locq et al. (2018)[132] studiarono I’effetto di differenti trattamenti termici
su y' in superleghe base CoNi. Murray et al. (2020)[121] svilupparono con successo una superlega
base CoNi mediante LPBF e trattamento termico. Chu et al. (2022) [133] studiarono ’evoluzione di
differenti forme e dimensioni iniziali dei precipitati y' in una superlega base CoNi sviluppata con il
metodo tradizionale e trattamento termico di solubilizzazione e invecchiamento. Bezold et al.
(2023)[134] studiarono il comportamento in deformazione di superleghe policristalline base CoNi a
velocita di deformazione e temperature rispettivamente tra 10> e 10® s e tra 750 e 850°C.

Per aumentare ’intervallo di temperatura di stabilita di y', la stabilita della microstruttura per
esposizioni lunghe (centinaia di ore) ad alta temperatura e le proprieta meccaniche delle superleghe
base cobalto e nichel, ¢ stato applicato il concetto di alta entropia nella determinazione della
composizione. La diffusione lenta inoltre puo contrastare il fenomeno del creep, la distorsione del
reticolo pud migliorare le proprietd meccaniche e 1’alta entropia pud aumentare la stabilita della
microstruttura. Antonov et al. (2018)[31] produssero mediante colata e trattamento termico diverse
HESASs con contenuto maggioritario e simile di Ni e Co, nel sistema Al-Co-Cr-Fe-Nb-Ni

Secondo il loro studio, I'aumento del contenuto di Co porta ad una diminuzione della temperatura del
solvus di y'. Inoltre, la riduzione della concentrazione di Co, oltre che di Nb e Fe, porta ad una minore
formazione di fasi di Laves. Liu et al. (2023)[45] hanno studiato I'effetto dell'aggiunta del 2% di Si
sulle proprieta meccaniche e sulla resistenza all'ossidazione in un HESA (N12Co2FeCr)92Ti14Als. 11 Si
permette di formare una fase G intergranulare che protegge il materiale dall'ossidazione a bordo
grano. Xiao et al. (2022)[78] attribuiscono la microstruttura stabile all’effetto della diffusione lenta,
sebbene il suo meccanismo non sia ancora del tutto noto. Nel loro studio valutano I'effetto della
concentrazione di Co (x =0, 15, 30%) nel sistema Niso.9.xCoxFe13CrisAl¢TisBo.1 sull'ingrossamento
di y' a diverse temperature. Nutor et al. (2022)[111] pubblicarono una review sulle MEAs base
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CoNiM, dove M = Cr, Fe o V, induribili per precipitazione, soluzione solida interstiziale e per
dispersione di ossidi.

A differenza della maggior parte degli studi, che utilizzano principalmente Al e Ti per ottenere 7',
Zhao et al. (2020)[82] hanno sviluppato una HEA (Ni2Co2FeCr)92AlsNbs con una microstruttura
simile a una superlega ma con nano-precipitati (Ni, Co, Fe, Cr)3(Al, Nb). Questa HEA ha un'elevata
resistenza meccanica (limite di snervamento =~ 800MPa) da temperatura ambiente a 760°C, dove
mostra un massimo della curva anomalo, per poi diminuire rapidamente all'aumentare della
temperatura. Successivamente, Zhang et al. (2022)[79] hanno studiato 1'effetto della temperatura di
invecchiamento (64h, 700, 800, 900°C) sulla microstruttura di questa HEA. L’invecchiamento a
700°C porta alla formazione di una microstruttura fcc-L12, mentre il trattamento a 800 e 900°C porta
alla formazione di una fase € a bordo grano, dannosa per le proprieta meccaniche, come si puo vedere
in Fig. 9. Yang et al. (2019)[81] hanno valutato le proprieta meccaniche a trazione sia a temperatura
molto bassa (-196°C) che a temperatura ambiente della HEA Ni3oCosoFei3CrisAlsTis, senza riferirsi
al materiale come HESA, sebbene abbia una microstruttura a matrice fcc e precipitati (Ni, Co, Fe,
Cr)3(Ti, Al). Gli autori spiegano la scelta della composizione secondo: Al, Ti sono formatori di
prepitati; Ni e Co per stabilizzare la matrice fcc; Cr per ridurre la stacking fault energy. Le curve
sforzo-deformazione ottenute dalle prove di trazione alle due temperature testate (Fig. 10) mostrano
la combinazione di resistenza e duttilita del materiale, particolarmente interessante per applicazioni
a basse temperature. Yang et al. (2020)[74] hanno aggiunto lo 0,1% di B al sistema precedente. Liu
et al. (2022)[83] hanno confrontato la resistenza a ossidazione e il comportamento meccanico di due
HESASs di composizione (Ni2Co2FeCr)o2AlsNbs € (Ni2Co2FeCr)o2 TiaNba.

Pandy et al. (2019)[46] hanno realizzato una HEA CoNi con wuna composizione
C037.6Ni354Al9.9M04.9Crs.9Taz §Ti3 5 con una temperatura di solvus di 1156°C, utilizzando la tecnica
colata-solubilizzazione-tempra-invecchiamento. Dopo la colata la microstruttura ¢ di tipo dendritico
con segregazioni e precipitati di forma irregolare nella regione interdendritica, tuttavia dopo
solubilizzazione (1250°C, 50h) non si osservano segregazioni. Si noti invece che, nonostante la
tempra in acqua, nella microstruttura solubilizzata si osservano precipitati sferici di y', la dimensione
media del grano ¢ di 100-250 um e la durezza ¢ di 330 HV. Dopo invecchiamento (900°C, 50h) 1
precipitati sono di forma cuboidale e distribuiti omogeneamente nella matrice y, con una durezza
risultante di 380 HV. Inoltre, in Fig.11 si puo vedere il partitioning degli elementi tra y e y'. 1l
materiale ha una resistenza alla compressione di circa 800 MPa, da temperatura ambiente a 770°C
per poi diminuire rapidamente; a 770°C si osserva un piccolo picco anomalo di resistenza meccanica,
simile al comportamento di altre superleghe tradizionali a base Ni e Co. Gli autori hanno sottoposto
il materiale a invecchiamento a 900, 950, 1000°C per 300, 500, 750 e 1000h per valutare 1'evoluzione
della morfologia dei precipitati. Peng et al. (2020)[95] variarono il contenuto di Al+Ti in una HEA
(Ni1Co)s2+2x(AlT1)s+2xFe29.4xCr1s con X tra 0 e 4 (Tabella 3), per valutare 1’effetto di questi elementi
sulla formazione di y’ e sulle proprieta meccaniche. L.’aumento di Al+Ti conduce a una maggiore
frazione volumica di y’ (V¢,’) dopo invecchiamento, risultante in una maggiore resistenza a trazione
e minore duttilita (Fig. 12). Diversi studi si concentrano sul sistema NiCoFeCr (con Ni e Co come
elementi maggioritari) e sull’effetto del contenuto di Al+Ti sull’indurimento per precipitazione [23,
73, 75-76, 135-138].
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Tabella 3 — Effetto del contenuto di Al+Tisu Vg e
durezza [95].

Viy HV1
Niz26Co26Fe29CrisAl2Tiz 0.4 188
Niz27Co27Fea2sCrisAlsTiz 6.6 216
NizgCozsFer1CrisAlsTig 13.2 333
Ni2oCo29Fe17Cr15AlsTis 15.6 354
Ni29.5C0295Fe15Cr15AlssTiss | 16.6 384
NizoCozoFe13CrisAleTis 18.5 392

Esistono pochi studi in letteratura sulle HESAs monocristalline, Xiao et al. (2023)[80] ottennero una
HESA monocristallina (Co41NizsAli1sTaxsCrsTis) con il metodo Bridgman e successivo
invecchiamento (1250°C, 48h) con una distribuzione omogenea di y’(dimensione media 271437 nm)
nella matrice v, senza fasi deleterie. Il partitioning degli elementi ¢ stato valutato con il microscopio
elettronico a trasmissione: Ti e Ta sono maggiormente distribuiti in y', Ni e Al debolmente in v' e,
invece, Co e Cr mostrano una forte tendenza alla partizione nella matrice. La Vg, ¢ di circa 1'80%.
Un valore cosi elevato ¢ da attribuire alla presenza nella composizione del 20% di formatori di y'
(Al+Ti+Ta). La resistenza alla trazione, valutata nella direzione di crescita [001], ¢ elevata fino a
900°C, dove si osserva il classico picco anomalo seguito da una rapida diminuzione della resistenza.
Questa tendenza dimostra ancora una volta la resistenza al softening offerta dalla microstruttura di
tipo superlega.

Fu et al. (2023)[69] hanno utilizzato la PM (atomizzazione in gas ed estrusione a caldo) per sviluppare
una HEA AlisgsFe11.15C032.11Cr10.76N130.13. Sia la polvere che il materiale estruso presentano una
doppia microstruttura fcc-bee con nanoprecipitati L12 nella prima fase e B2 nella seconda. Lo sforzo
di snervamento in compressione a temperatura ambiente ¢ di 937 MPa, con un carico di rottura di
3361 MPa e un allungamento del 44%. In generale, nelle superleghe, i trattamenti termici sono
ottimizzati per ottenere precipitati di forma cubica, poiché le forme allungate e irregolari sono
dannose per le proprieta meccaniche. Tuttavia, Dasari et al. (2021)[70] hanno ottenuto per
precipitazione discontinua precipitati L1> sotto forma di nano-rod con un diametro di 30 nm e una
lunghezza di 330 nm in una HEA Alop2Tio3Co015CrFeNiis. Questa HEA dimostra proprieta
meccaniche paragonabili alle superleghe commerciali fino a 500°C. Per temperature piu elevate,
invece, si conferma la maggiore efficacia del precipitato cubico.
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2.2 METALLURGIA DELLE POLVERI
2.2.1 DEFINIZIONE, PROCESSO, VANTAGGI E APPLICAZIONI

La PM ¢ una famiglia di tecniche di produzione di componenti metallici: il materiale, inizialmente in
forma di polvere, viene lavorato per ottenere il componente finale. Esistono diverse tecniche di
produzione delle polveri, come le tecniche meccaniche (con o senza cambio di fase) e chimiche e
diverse tecniche di formazione del prodotto (pressatura e sinterizzazione, metal injection moulding
(MIM), additive manufacturing (AM), HIP, SPS, laminazione ed estrusione..), ma in generale lo
schema di processo ¢: produzione di polveri, consolidamento e post trattamento (trattamento termico,
termomeccanico e superficiale) [139-141].

Tra le tecniche chimiche per la produzione di polveri troviamo l'elettrolisi, la riduzione chimica e il
metodo carbonile. Questi tipi di tecniche garantiscono una produttivita limitata (e costosa) di polveri
di alta qualita (livello di contaminazione molto basso). Le tecniche meccaniche si dividono in quelle
che promuovono un cambiamento di fase e no. Nel primo gruppo troviamo le tecniche di
atomizzazione (in acqua, in gas, in plasma), mentre nel secondo gruppo ¢ compresa la alligazione
meccanica. Tra le tecniche citate, non tutte consentono di lavorare qualsiasi materiale, ad esempio il
metodo del carbonile permette di ottenere solo polveri elementari, non leghe. Inoltre, il processo
scelto influenza la forma, la porosita interna e la precisione della composizione della polvere, quindi
non ¢ possibile combinare tutti i processi di produzione della polvere con tutti i processi di
consolidamento, poiché ogni tecnica di consolidamento richiede alcune proprieta specifiche [139-
141]. La polvere utilizzata per questo studio ¢ stata prodotta mediante atomizzazione di gas, per
questo nella discussione viene prestata maggiore attenzione a questa tecnica.

Nel processo di gas atomization (GA), il metallo viene fuso per induzione in vuoto in un crogiolo in
una camera separata per induzione (vacuum induction gas atomization (VIGA)) o con un elettrodo
(electrode induction gas atomization (EIGA)), poi il metallo fuso fluisce attraverso un ugello nella
camera di atomizzazione dove incontra il flusso di gas (argon, elio, azoto) in pressione e solidifica
molto velocemente (10°-10° K/s), e al fondo la polvere viene separata in uscita della camera con un
ciclone. Il metallo puo anche essere atomizzato a gas da un crogiolo non protetto quando la lega non
contiene elementi sensibili all'ossidazione. La polvere ottenuta ¢ sferica, di dimensioni comunemente
comprese tra 1 e 100 pm con buona precisione di composizione chimica. I parametri che influenzano
il processo sono molteplici, ad esempio I'angolo formato tra il flusso di metallo liquido e il flusso di
gas atomizzante, la velocita e la pressione del flusso di gas, la temperatura del metallo fuso e la portata
del metallo liquido e la forma dell'ugello. Lo schema del processo GA ¢ mostrato in Fig. 13 [139-
140]. Dopo aver prodotto la polvere, € importante caratterizzarla: morfologia, microstruttura, porosita
interna, distribuzione granulometrica, composizione, densita apparente, fluidita e compressibilita; A
seconda del processo di consolidamento considerato, sara piu importante conoscere alcune
caratteristiche della polvere rispetto ad altre (ad esempio la compressibilita per pressatura e
sinterizzazione). Verra descritto come ottenere alcune delle proprieta citate in maggior dettaglio nel
capitolo di caratterizzazione della polvere.
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Fig.13 - Schema del processo di GA [139].

Come accennato, 1 processi per passare dalla polvere a un componente near net shape sono molteplici:
pressatura uniassiale e sinterizzazione, HIP, MIM, laminazione ed estrusione, SPS e AM [140]. In
particolare, le ultime due tecniche saranno presentate nei capitoli dedicati. Uno dei vantaggi della PM
sta nel grado di utilizzo del materiale, superiore ai processi tradizionali come fusione, lavorazione a
caldo e lavorazione meccanica, che diventa un fattore chiave per i materiali ad alto costo (es.
superleghe, acciai inossidabili e leghe di titanio) e per 1 materiali difficili da lavorare meccanicamente.
In generale, la PM ¢ un processo interessante, soprattutto in tre ambiti: quando ¢ l'unico modo
possibile per lavorare un materiale (ad esempio, nel caso di WC-Co), quando consente maggiore
produttivita e minor costo per componenti relativamente semplici, con le stesse prestazioni di altre
tecniche tradizionali (cuscinetti meccanici prodotti per pressatura e sinterizzazione) e quando
rappresenta 1'unico modo per ottenere una certa geometria e struttura complessa (ad esempio,
materiali porosi per AM) [139, 142-144].

La AM trova gia applicazione nel settore biomedicale, dove le protesi porose con proprieta
superficiali variabili consentono di regolare l'interazione tessuto-protesi (ad esempio,
osteointegrazione e osteoinduzione), che ¢ considerata il parametro principale per il successo di una
protesi. Inoltre, in una struttura porosa ordinata (protesi a struttura trabecolare), la modifica delle
dimensioni e della geometria dei vuoti e delle trabecole permette di ottenere un modulo di Young e
una resistenza meccanica praticamente identici all'osso della persona che necessita della protesi (le
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proprieta meccaniche delle ossa dipendono da persona a persona e anche dall'eta del paziente). La
Fig. 14 mostra una protesi d'anca, ottenuta per AM in lega di titanio [139, 145-148].
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Fig. 14 — Protesi d’anca [148].

La quasi assoluta liberta in termini di geometria, la possibilita di ottenere un unico componente
multifunzionale invece di un insieme di parti diverse, la possibilita di produrre serie limitate di
componenti personalizzati e ottenere componenti near-net shape rendono la AM una tecnica molto
interessante per il settore aerospaziale. Attualmente, gli acciai avanzati ad alta resistenza, le
superleghe base nichel e le leghe di titanio lavorate mediante AM stanno riscuotendo grande interesse
nel mondo della ricerca accademica e industriale, e un grande sforzo ¢ stato fatto per ottimizzare 1
parametri di produzione e studiare la correlazione parametri-difetti-microstruttura. Inoltre, le
proprieta statiche meccaniche di queste leghe prodotte mediante AM si sono dimostrate uguali o
migliori rispetto all'equivalente lavorato tradizionalmente. Tuttavia, la resistenza a fatica ¢ inferiore
per il componente as-built (come stampati), a causa della presenza di difetti quali cricche e finiture
superficiali inadeguate. E possibile migliorare la resistenza a fatica chiudendo le cricche interne
mediante HIP. Oggi, le proprieta meccaniche a caldo sono ancora in fase di studio e vengono
sviluppate nuove varianti delle tecniche di AM mediante laser, come la tecnica di deposizione diretta
laser ad altissima velocita [141, 149-152].

Un settore in cui la PM ha svolto un ruolo importante per quasi cento anni € quello automobilistico,
dove le tecniche di PM piu utilizzate sono la pressatura e sinterizzazione e il MIM, in particolare per
1 componenti in acciaio. Un esempio di applicazione sono 1 cuscinetti autolubrificanti, ma non solo,
la PM trova applicazione nel motore, nella trasmissione e nel telaio di un'auto, come si puo vedere
nello schema proposto in Fig. 15. In Fig. 16 sono riportati alcuni esempi di componenti come
ingranaggi e componenti della pompa dell'olio prodotti mediante PM [143].
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2.2.2 TECNICHE DI FORMATURA

2.2.2.1 LASER POWDER BED FUSION

L’AM ha rivoluzionato il mondo della PM e della metallurgia in generale, riscuotendo sempre piu
interesse sia dal punto di vista accademico che industriale, in particolare nei settori aerospaziale,
biomedico e automobilistico Le tecniche AM in generale consentono la realizzazione di geometrie,
anche frutto di ottimizzazioni topologiche, prima impensabili con le tecniche di produzione
tradizionali. Inoltre, queste forme ottimizzate consentono di ridurre il peso dei componenti con la
conseguente riduzione dei consumi di carburante, costituendo un importante vantaggio per le
applicazioni nel settore dei trasporti. Un altro vantaggio ¢ la possibilita di ridurre il buy-to-fly ratio a
=~ 1 (rapporto tra la massa iniziale di materiale necessaria per ottenere un pezzo e la massa del pezzo
finale), molto inferiore a quello del processo di lavorazione meccanica all’utensile (= 10). Tra le
tecniche AM basate sulla fusione utilizzate per la lavorazione di materiali metallici troviamo: LPBF,
electron beam powder bed fusion (EPBF), wire arc additive manufacturing (WAAM) e laser directed
energy deposition (LDED) tra le principali [153-158]. Il processo LPBF, schematizzato in Fig. 17, si
compone di piu fasi: la polvere si trova in una zona di alimentazione la cui base puo essere sollevata
e abbassata. Sollevando la base, la polvere in eccesso esce dalla zona di alimentazione ed ¢ disponibile
per essere trasportata da un recoater (ad esempio un rullo) verso la zona di costruzione, anch'essa
dotata di base mobile. Una volta che il recoater ha ricoperto la base della zona di costruzione, viene
utilizzato un laser focalizzato con un sistema di specchi per fondere localmente lo strato di polvere
secondo un percorso prestabilito corrispondente alla sezione del componente. Successivamente si
solleva la base della zona di alimentazione, il recoater preleva nuova polvere e la riposiziona nella
zona di costruzione, ed il laser procede a fondere il nuovo strato di polvere e fondere tutto o parte del
precedente strato solidificato. Un flusso costante di gas inerte (Argon o Azoto) riduce il rischio di
ossidazione e contaminazione [153-158].
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Il processo LPBF ¢ complesso e il risultato dipende da una grande quantitd di parametri di processo,
quali:

e Laser power (LP), potenza del laser utilizzato (100-1000 W).

e Scanning speed (LP), velocita di movimento orizzontale del laser (500-1000 mm/s).

e Hatch distance (HD), distanza tra due scansioni consecutive in uno stesso strato (30-250 um).

e Layer thickness (LT), spostamento verticale della base della zona di alimentazione, realizzato
ad ogni ciclo (20-100 um)

e Scanning strategy (di strato e di orientazione), percorso del laser in ogni strato (continuo,
islands e stripes) y rotacion relativa de la orientacién de una capa con respecto a la anterior
(0, 67, 90°). Alcune possibili scelte vengono mostrate in Fig. 18.

e Preheating, preriscaldare la base della zona di costruzione, serve per ridurre il gradiente
termico e la velocita di raffreddamento, al fine di ridurre le tensioni residue.

Fig. 18 — Alcune delle possibili strategie di scansione [156].
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La volumetric energy density (VED) ¢ un parametro utilizzato per quantificare 1’effetto combinato di
4 dei parametri di processo precedentemente menzionati e si calcola come (1):

VED = LP [ J ] 1
" SSHDLT mm3 (1)

E stato dimostrato in diversi studi che I'aumento della VED, cioé¢ la quantita di energia trasmessa al
materiale per unita di volume, porta ad un miglior risultato in termini di densificazione, ma valori
troppo elevati possono portare alla formazione di cricche a causa delle maggiori tensioni residue
presenti. Tuttavia, l'utilizzo della VED come indicatore universale della combinazione delle
condizioni di processo ¢ oggetto di dibattito, in quanto alcuni studi hanno dimostrato che diverse
combinazioni di parametri di processo, risultanti nello stesso valore di VED, possono portare a
risultati diversi in termini di microstruttura e densificazione [159]. Un altro aspetto molto importante
da considerare ¢ il materiale utilizzato, in polvere e quindi anche la morfologia della polvere, la
dimensione e la distribuzione dimensionale, la riutilizzabilita della polvere. In particolare la polvere
utilizzata per LPBF deve avere una forma sferica per garantire scorrevolezza e facilitare il lavoro del
recoater nella distribuzione della polvere nell'area di costruzione. Per quanto riguarda le dimensioni,
vengono comunemente utilizzate polveri nel range da 15 a 50 pm, possibilmente con una
distribuzione granulometrica stretta per ottenere omogeneita di densificazione del materiale
(uniformita di fusione): avere polveri con dimensioni molto diverse provocherebbe lo shielding delle
polveri pit fine da parte di quelle piu grossolane (meno efficienti nell'assorbire 1'energia laser), con
possibile fusione incompleta delle particelle piu piccole, causando un difetto nel componente. La
polvere pud essere considerata fine, ma anche la fluidita della polvere non dovrebbe essere
compromessa [153-158]. Molti studi si sono concentrati sulla valutazione della riutilizzabilita della
polvere per diversi materiali, in quanto fenomeni come lo sputtering (a causa alla potenza del fascio
laser, ¢ possibile che gocce del bagno fuso o particelle parzialmente fuse, vengano sparate e cadendo
sulla polvere del letto causino agglomerazione con altre particelle), ossidazione e evaporazione di
alcuni elementi (ad es. Cr in IN625) durante LPBF possono modificare la scorrevolezza, la
distribuzione dimensionale e la composizione chimica della polvere non fusa e limitare la
riutilizzabilita della stessa e, quindi , non consentire uno dei principali vantaggi di questo processo
[153, 160-161].

Tra 1 materiali ampiamente studiati per LPBF troviamo materiali ad alte prestazioni e ad alto valore
aggiunto oltre che interesse strategico, come le leghe di titanio (es. Ti6Al4V), acciai inossidabili (es.
AISI 316L), superleghe di nichel (es. IN625, IN718) e alcune leghe di alluminio (es. AISi10Mg). 1l
processo LPBF sottopone il materiale a condizioni di non equilibrio simili a quelle della saldatura,
come un raffreddamento estremamente rapido (=10%-10° K/s), fusione localizzata, elevati gradienti
termici nel componente ed elevate sollecitazioni residue, quindi non tutti 1 materiali metallici sono
adatti per 'LPBF. All'interno delle superleghe base nichel ci sono superleghe saldabili e non saldabili,
a seconda del contenuto di elementi di lega come Cr, Co, Al e Ti, ma anche C, come si puo vedere in
Fig. 19 [153-158].
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Fig. 19— Saldabilita delle superleghe di nichel [153].

Il processo LPBF porta ad una particolare microstruttura anisotropa, ampiamente caratterizzata in
letteratura: grani cristallini molto fini (a causa dell'elevata velocita di raffreddamento) colonnari,
dendritici e orientati preferenzialmente paralleli alla building direction (BD, direzione di sviluppo
strato per strato del componente, comunemente indicata con Z), pertanto, se si immagina di studiare
una sezione perpendicolare alla BD, la microstruttura risultera piu fine ed equiassica, essendo formata
dalla sezione dei dendriti colonnari. A titolo di esempio, se si considerano le superleghe di nichel,
che hanno una struttura fcc, la direzione di crescita preferenziale ¢ la direzione [001] (a causa del
modulo elastico inferiore, Fig. 20) e cresce orientata preferenzialmente parallela alla BD nel melt
pool (piscina di metallo fuso formato dall'interazione materiale-laser) a causa dell'orientamento del
flusso di calore, come si puo vedere in Fig. 21 [153-158, 162-163].
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Fig. 20 — Relazione tra modulo eldstico e
orientazione in un monocristallo di
superlega di nichel [163].

Fig. 21 — Crescita di grani colonnari in un melt pool [162].

I1 bagno fuso ¢ una situazione transitoria, in cui la polvere viene fusa localmente insieme alla parte
superiore dello strato precedente (o piu strati precedenti, a seconda della potenza del laser) e poi
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solidifica molto rapidamente quando il laser si allontana, ma anche se ¢ una situazione transitoria, la
microstruttura ne eredita la morfologia. La forma, la dimensione e l'orientamento delle dendriti nel
melt pool possono dare un'indicazione delle condizioni di processo utilizzate, ma il problema non ¢
cosi semplice, perché un bagno di fusione non ¢ isolato nello spazio, ma ¢ influenzato da scansioni
adiacenti dello stesso layer (HD e LP) e dalle scansioni di layer successivi (LP, LT, rotazione relativa
tra strati successivi). Alla base del melt pool la crescita dei grani ¢ colonnare e prevalentemente
[001], mentre ai lati 'orientamento del flusso termico porta alla formazione di dendriti secondarie
[010], maggiore ¢ la HD e quindi la distanza tra due bagni fusi consecutivi dello stesso strato, minore
¢ la sovrapposizione tra 1 due bagni fusi (e quindi la rifusione delle pareti del bagno fuso) e quindi
maggiore la presenza di dendriti [010] residue; lo stesso effetto puo essere dovuto a un LT troppo
elevato [162]. La microstruttura LPBF ¢ anisotropa con grani colonnari orientati parallelamente alla
direzione di costruzione e, di conseguenza, il materiale risponde diversamente alle sollecitazioni
meccaniche a seconda della direzione considerata e della temperatura. A temperatura ambiente, la
direzione parallela alla direzione di costruzione ha un carico di snervamento e un modulo di Young
inferiori (principalmente grani [001]) rispetto alla direzione perpendicolare al BD, tuttavia, a
temperature elevate, il materiale ha una resistenza maggiore se i grani sono orientate parallelamente
alla direzione della sollecitazione meccanica, secondo lo stesso concetto delle palette delle turbine
sviluppate per crescita colonnare e quindi ¢ la direzione parallela alla direzione di costruzione che
offre la migliore resistenza al creep. Il trattamento termico (solubilizzazione + invecchiamento) e
anche I’HIP riducono l'anisotropia della microstruttura e con essa l'anisotropia delle proprieta
meccaniche [163-166].

La possibilita di ottenere componenti near-net shape dalla forma complessa, personalizzabile e con
una microstruttura unica ¢ sicuramente interessante, ma come accennato, questi risultati si possono
ottenere solo con un'attenta ottimizzazione dei parametri di processo, o altrimenti i difetti dell' AM
possono essere diversi e possono essere dovuti a diversi motivi. Inoltre, indipendentemente dai
parametri di processo, la qualita della polvere (omogeneita della composizione chimica, porosita
interna) gioca un ruolo importante. I difetti piu comuni sono lack of material/fusion (LOM/LOF),
keyhole porosity, porosita sferica dovuta all'intrappolamento di gas della camera, cricche,
evaporazione di alcuni elementi, inclusioni, scarsa finitura superficiale, distorsione del pezzo dovuta
a tensioni residue [153 , 158, 167]. LOM/LOF, un esempio viene mostrato in Fig.22, ¢ un tipo di
difetto caratterizzato da una forma irregolare e da una dimensione considerevole (100-500 um),
spesso associato alla presenza di polvere parzialmente fusa (riconoscibile dalla diversa
microstruttura) sul perimetro del foro. La forma irregolare del difetto porta ad una diminuzione delle
proprieta meccaniche, in particolare, ¢ dannosa per la resistenza alla fatica. Quando il difetto ¢
compreso tra due strati successivi e presenta una forma allungata perpendicolare alla direzione di
costruzione, in letteratura ¢ chiamato anche bonding defect, in quanto vi € una discontinuita tra due
strati successivi [165, 169].

Questo tipo di difetti puo essere attribuito a tre differenti cause:
e QOverlap: sovrapposizione insuficiente tra due melt pool successivi della stesso strato (HD
troppo grande) pero anche tra melt pools di strati successivi (LT troppo grande).
e LP: la dimensione dei melt pool e, pertanto, la sovrapposizione, ¢ proporzionale alla LP.
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e Polvere irregolare: se sono presenti particelle di polvere troppo grandi e agglomerazioni,
queste possono agire come uno scudo per le particelle pii piccole e impedire la corretta
fusione delle particelle pit piccole nella loro ombra e la rifusione del materiale circostante.

e

Lack of fusion porosity

Fig. 22 — LOM/LOF in una Inconel 625 prodottta
per LPBF [168].

La keyhole porosity ¢ un tipo di difetto quasi sferico, generalmente associato a una VED troppo
elevata e consiste nella formazione di una cavita (zona di depressione del vapore) all'interno del melt
pool a causa dell'evaporazione del metallo. Se la bolla di gas non ha il tempo di uscire dal melt pool
prima della solidificazione, rimane come difetto nella microstruttura [167]. La Fig. 23 mostra una
simulazione del processo di formazione di una keyhole porosity, mentre la Fig. 24 mostra una
sequenza di immagini radiografiche dinamiche che ne evidenziano sperimentalmente gli stadi di
formazione.

Further pore squeezing

[ _ Temperature (K)

300 1054 1808 2561 3315

Fig. 23 - Simulazione del processo di formazione di una keyhole porosity [170].
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Fig. 24 - Radiografiche dinamiche delle fasi di formazione di una keyhole porosity [171].

Un altro difetto comune del LPBF ¢ la porosita sferica (circolarita maggiore di 0.7) dovuta
all’intrappolamento di gas e puo essere causara da diversi fattori, quali [153]:

e Intrappolamento di gas inerte della camera di metallo fuso.
e Porosita interna della polvere, dovuta all’atomizzazione.

e Umidita della polvere.

e Instabilita del melt pool.

Le inclusioni in AM sono principalmente legate alla contaminazione da C, O e N delle polveri iniziali
o della camera di processo. Ad esempio, una forma comune di contaminazione ¢ quella di avere uno
strato di ossido sulla superficie delle polveri. In ogni caso, la dimensione delle inclusioni LPBF (< 10
um) € molto inferiore a quella osservata, ad esempio, nelle superleghe di nichel di colata o lavorate a
caldo (100-200 um) [153].

Tra tutti 1 difetti AM, quello che viene considerato un possibile collo di bottiglia nel processo sono le
cricche, perché possono essere causate da diversi motivi e con i gradienti termici elevati della tecnica
sono praticamente inevitabili. Sono state identificate tre modalita di frattura per le superleghe base
nichel:

o Solidfication cracking (anche hot cracking-tearing): questo tipo di cricca si origina quando
l'orientamento cristallografico tra due grani adiacenti ¢ troppo elevato (solitamente il valore
limite ¢ di circa 13°) e si propaga al confine tra i due grani [169, 172]. In altri lavori di ricerca,
invece, associano il nome di solidfication cracking ad un altro meccanismo, quando il melt
pool solidifica lo sbalzo termico tra il metallo fuso e il materiale precedentemente solidificato
causa una contrazione rapida in solidificazione, con la formazione di cricche radiali nel melt
pool solidificato [173].

e Liquation cracking: nel processo LPBF, la velocita di raffreddamento estremamente elevata
provoca la riduzione della mobilita degli atomi di soluto nel liquido nella regione
interdendritica, provocando la microsegregazione e la formazione di una fase eutettica (di non
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equilibrio) a basso punto di fusione. Nel caso delle superleghe di nichel, questo tipo di
fessurazione ¢ dovuto alla formazione di uno strato eutettico. Altri autori, invece, associano
il nome di liguation cracking ad un altro meccanismo, quando le dendriti si stanno
sviluppando tendono ad intrappolare fra loro frazioni di liquido, e, di conseguenza,
l'alimentazione di liquido in questa zona isolata del bagno non ¢ sufficiente per accomodare
la deformazione di solidificazione e il ritiro puo portare alla formazione di cricche [173].

o Solid state cracking (anche ductility dip cracking e/o strain-age cracking): a differenza delle
precedenti, questo tipo di cricche si forma con il materiale interamente allo stato solido, ed ¢
dovuto alla diminuzione della duttilita del bordo grano tra il 40 e il 70% della temperatura di
liquidus. Si fa inoltre riferimento allo strain-age cracking quando il materiale raggiunge la
temperatura di invecchiamento (dovuta ad esempio al passaggio del laser negli strati
successivi) e le sollecitazioni dovute alla formazione e crescita dei precipitati si sommano alle
tensioni residue gia presenti, portando alla formazione di cricche [173-175].

Come accennato in precedenza, i difetti interni come cricche ¢ LOM/LOF sono virtualmente
inevitabili nei componenti as-built LPBF e si rivelano particolarmente dannosi per la resistenza a
fatica. Un modo per rimediare a questi difetti, eliminandoli parzialmente, ¢ I'HIP, che consiste
nell'applicare una pressione per mezzo di un gas sul componente gia formato, in una camera riscaldata
ad una temperatura tale da consentire fenomeni di diffusione e scorrimento plastico. Questa tecnica
puo essere utilizzata anche come metodo di formatura per consolidare le polveri (in questo caso
incapsulandole). La diffusione, attivata dalla temperatura e dalla pressione, consente di chiudere i
difetti interni e di omogeneizzare la microstruttura LPBF altamente direzionale, come svantaggio,
tuttavia, devono essere presi in considerazione la crescita del grano e il costo del processo [153].
Tuttavia, non tutti 1 difetti possono essere corretti, in particolare la pressione isostatica non puo fare
altro che ridurre leggermente le dimensioni delle porosita dovute all'intrappolamento del gas della
camera. Tillmann et al. (2017) hanno applicato I'HIP (1150°C/100MPa/4h) a campioni LPBF as-built
di IN718 con un effetto positivo sulla densita relativa (da 99,917 % a 99,998 %), ma ¢ stata osservata
porosita sferica residua dopo HIP [176]. Aydinoz et al. (2016) hanno applicato I’HIP combinato con
diversi trattamenti termici a campioni as-built LPBF di IN718, ottenendo la scomparsa della
microstruttura anisotropa, la dissoluzione di fasi deleterie come le fasi di Laves e un aumento della
duttilita associato ad una diminuzione della resistenza a temperatura ambiente [177].

2.2.2.2 SPARK PLASMA SINTERING

Il processo SPS, schematizzato in Fig.25, € un processo di sinterizzazione di polveri metalliche e
ceramiche che utilizza pressione (uniassiale), temperatura e corrente elettrica pulsata per sinterizzare,
generalmente sotto vuoto, anche materiali difficilmente sinterizzabili a temperature inferiori rispetto
ad altre tecniche e in tempi piu brevi (minuti - decine di minuti): la polvere viene posta in uno stampo
(es. grafite) e si instaura una corrente elettrica pulsata tra le superfici dei punzoni (es. grafite) della
pressa; tra le particelle di polvere si instaura una grande differenza di potenziale che porta alla
formazione di scariche elettriche tra le particelle, inoltre I'effetto Joule contribuisce al riscaldamento
del materiale una volta ottenuta continuita nel materiale. Oltre a quanto gia accennato, I'SPS consente
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un consumo energetico inferiore rispetto, ad esempio, all'HIP e ad altre tecniche di sinterizzazione
senza pressione, e i tempi ridotti e la temperatura di processo inferiore consentono di mantenere un
grano cristallino fine. L'SPS ¢ utilizzato principalmente nella ricerca per sinterizzare materiali
ceramici (Al2O3, ZrO», TiO2, SiC, Si3N4), leghe (acciai, leghe di titanio, superleghe di nichel),
compositi (superleghe di nichel rinforzate con Si3Na, leghe di titanio rinforzate con Al,O3, acciai e
HEA rinforzati con nanoparticelle Y203) e intermetallici (TiAl e NiAl) [178-184].
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Fig. 25 - Schema di SPS [178].

L'esatto meccanismo fisico che si verifica durante SPS non ¢ ancora del tutto compreso perché i
fenomeni che si verificano durante il processo sono vari (vaporizzazione-condensazione,
deformazione plastica, diffusione superficiale, a bordo grano e di volume, nonché scariche elettriche
ed effetto Joule), infatti, alcuni autori preferiscono riferirsi al processo con il nome di Field-Assisted
Sintering Technique (FAST), poiché non vi ¢ certezza della formazione del plasma [179]. L'idea
generalmente riconosciuta ¢ che le scariche elettriche si verificano principalmente all'inizio del
processo e che diminuiscono con il progredire della densificazione del materiale; quando la scarica
si sviluppa nello spazio tra due particelle, I'elevata temperatura locale (fino a 10* °C) consente
'evaporazione/fusione della superficie della polvere e la formazione di colli di sinterizzazione in un
tempo molto rapido [178]. Inoltre, quando si produce una scarica tra due particelle, la pressione d'urto
della scarica e l'alta temperatura rimuovono 1 gas adsorbiti sulla superficie delle particelle e lo strato
di ossido superficiale [178, 181]. Il controllo del processo ¢ fondamentale per la qualita del prodotto
finale, in particolare la temperatura (e quindi la velocita di riscaldamento) viene generalmente
monitorata con termocoppie disposte radialmente nello stampo. Invece, la densificazione viene
valutata controllando 1’avanzamento del punzone [178, 182]. Sebbene I’SPS permetta di ottenere
componenti densi con grano cristallino fine e quindi maggiore durezza, ottenibile in minor tempo
(pressatura e sinterizzazione in un unico passaggio) rispetto al processo di sinterizzazione senza
pressione, bisogna tener in conto che le geometrie che si possono produrre sono molto semplici e di
piccole dimensioni. La Fig. 26 mostra alcuni componenti ceramici prodotti con SPS per applicazioni
soggette ad usura, e la Fig. 27 mostra uno stampo prodotto da SPS in WC puro senza legante per lenti
in vetro asferico, attualmente in commercio per l'industria ottica [ 178]
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Fig. 26 — Componenti di SisNy e Al;O3 prodotti Fig. 27 — Stampi prodotti per SPS in WC para
per SPS [178]. [178].

2.3 METALLURGIA DELLE POLVERI E SUPERLEGHE DI ALTA
ENTROPIA

Le HESA, cio¢ leghe indurite per precipitazione di una seconda fase coerente, ma con un alto livello
di entropia configurazionale, sono state sviluppate di recente e la maggior parte degli studi si basa su
processi tradizionali, combinando la colata con processi termomeccanici e trattamenti termici. Un
esempio di processo tradizionale, utilizzato in letteratura [46, 82-83, 95], ¢ costituito da fusione ad
arco (in argon o in vuoto) ripetuta 4-5 volte per garantire una composizione uniforme,
solubilizzazione dei lingotti di colata, laminazione a freddo con riduzione della sezione (50-70%) in
piu passaggi, trattamento di ricristallizzazione e maturazione finale per ottenere la precipitazione di
v' [46, 82-83, 95]. Il trattamento di laminazione-ricristallizzazione ha lo scopo di ottenere una grana
cristallina fine. Come si puo vedere ci sono diversi passaggi da compiere, con il rischio di contaminare
il materiale, per arrivare al campione finale che perd puo presentare un grano cristallino grossolano
(30-250 um) e difetti di colata, come segregazioni [ 46, 82-83, 95]. In due casi sono state ottenute
HESA monocristalline con il metodo Bridgman [44, 80]. Un'alternativa, sostenibile e capace di
ottenere risultati eccezionali, ¢ la PM. Successivamente, viene riportata un'analisi di diversi casi di
utilizzo della PM per lo sviluppo di HESA, riscontrati nella letteratura scientifica.

Kang et al. (2019)[39] hanno utilizzato la PM (alligazione meccanica e SPS) per produrre una HESA
ricca di nichel (NigsCo022Al12CrsFesTisMo1). L’alligazione meccanica ha permesso di ottenere una
polvere di forma irregolare e dimensione media di 50 pm, monofasica fcc con tracce di Mo
(nell'ordine si dissolvono Fe — Al, Co, Ti — Cr — Mo). Dopo la sinterizzazione, il materiale ¢ stato
sottoposto a trattamento termico di solubilizzazione (1200°C, 10h) e doppio invecchiamento (1000°C,
3h e 880°C, 20h). Il materiale finale ha una matrice fcc, precipitati y' e particelle di TiC e Al2O3 (la
presenza di quest'ultime si pensa dovuta alla contaminazione di C e O durante 1'alligazione meccanica,
uno dei limiti di questa tecnica). La dimensione media dei grani € molto fine (= 570 nm), si osservano
nano-geminati e 1 precipitati y' sono distribuiti omogeneamente (<267 nm, frazione in volume del
40%). 1l materiale descritto ha un modulo elastico di 206GPa, un limite di snervamento a trazione di
1355 MPa, un carico di rottura di 1433MPa con un allungamento a rottura dell'8.7%. Oltre alla
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dimensione fine del grano cristallino, un altro vantaggio PM ¢ la possibilita di disperdere
omogeneamente un rinforzo ceramico nanometrico, come Y203, e di sfruttare il meccanismo di oxide
dispersion strengthnening (ODS). Kong et al. (2020)[50] hanno sviluppato una HESA ODS ricca in
Ni mediante alligazione meccanica, SPS e trattamento termico (solubilizzazione e doppio
invecchiamento) e, per confronto, hanno prodotto lo stesso materiale con il tradizionale processo di
colata. La HESA ODS, dopo trattamento termico, presenta una grano medio sub-micrometrico (=
0.530um), molto piu fine dell'equivalente ottenuto per colata (= 250 pum), con una distribuzione
omogenea di precipitati sub-micrometrici di y' (%267 nm, 40% frazione di volume). Il materiale con
l'aggiunta dell'1% in volume di Y203 ha una resistenza a snervamento a temperatura ambiente, 700°C
e 800°C rispettivamente di 1155, 880 e 485 MPa. Anche Fu et al. (2018)[97] hanno utilizzato
alligazione meccanica e SPS per ottenere una HESA FeCoNi (FexsCo25NixsAlioTiis).

Anche Smith et al. (2023)[51] hanno utilizzato la PM per ottenere una HEA ODS per applicazioni a
temperature elevate. E un caso di studio interessante perché la HEA ODS viene ottenuta mediante
AM. Gli autori hanno sviluppato una HEA NiCoCr (composizione nella Tabella 4) con struttura fcc
rinforzata con nanoparticelle Y203. Le particelle di polvere sono state rivestite con nanoparticelle di
Y203 mediante miscelazione acustica ad alta energia, la morfologia delle particelle prima e dopo il
trattamento ¢ mostrata in Fig. 28. Il materiale, prodotto mediante LPBF, offre una resistenza al creep
molto piu elevata rispetto ad altre superleghe commerciali e altre HEA, come si puo vedere in Fig.
29, a dimostrazione che ¢ possibile ottenere nanocompositi anche con tecniche di AM.

Tabella 4 — Composizione di una nuova HEA NiCoCr ODS [51].

Elemento Ni Co Cr Re Al Ti Nb w C

wt% 32.15 33 29 1.5 0.3 0.25 0.75 3.0 0.05

Fig. 28 - Morfologia della polvere prima e dopo dell aggiunta di nano-ossidi mediante miscelazione
acustica di alta energia [51].
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Fig. 29 — Comportamiento a creep di una nuova NiCoCr HEA ODS [51].

Yuan et al. (2021)[101] hanno studiato una HESA Alp3CoCrFeNiCu prodotta con LPBF e trattata
termicamente (650°C, 10h), con una microstruttura formata da una matrice fcc e precipitati L1». |
vantaggi della AM sono evidenti, tuttavia, a volte produrre polveri per GA in quantita limitate per
piccoli lotti di produzione puo essere economicamente insostenibile. Chen et al. (2023)[92] hanno
valutato la possibilita di eseguire una lega in-situ mediante LPBF per la HEA (CoCrFeNi)os Al Tis. 11
sistema CoCrFeNi ¢ stato ampiamente studiato in letteratura e si € rivelato una base promettente per
il futuro, motivo per cui ¢ piu facile trovare sul mercato polveri di CoCrFeNi: con questo lavoro gli
autori hanno dimostrato che ¢ possibile miscelare polvere di CoCrFeNi con il 3% di polvere
elementare di Ti e il 3% di Al e ottenere un materiale chimicamente omogeneo mediante LPBF. Il
materiale as-built ¢ stato doppiamente invecchiato, risultando in una microstruttura con matrice fcc
(con partitioning di Co, Cr e Fe) e precipitati y' quasi sferici e sotto forma di nano-rod, tuttavia sono
state osservate anche fasi L2;. e o infragilimenti. Lin et al. (2020)[75] hanno sviluppato una HEA
indurita per precipitazione di composizione Alp2Co15CrFeNiisTio3, mediante LPBF e
invecchiamento diretto a 750°C per 50h. Dopo I'invecchiamento, hanno ottenuto una microstruttura
multifase con precipitati L1>, nano-ossidi complessi e precipitati L2 bce ricchi di Ni, Ti e Al
Confrontando il materiale prodotto mediante PM con lo stesso materiale prodotto con il metodo
tradizionale, si possono osservare una dimensione media del grano piu fine (29 pm contro 50 pm) e
migliori proprietd meccaniche sia a temperatura ambiente che a 500°C. Gli autori hanno correlato
l'elevata resistenza a trazione a temperatura ambiente (limite elastico 1235MPa e resistenza
meccanica 1550 MPa) con la complessa microstruttura, che implica diversi meccanismi di
indurimento (grano fine, nano-ossidi, tensioni interne e precipitati bee). Kustas et al. (2022)[107]
hanno utilizzato la AM per sviluppare una RHESA Alg.42Ti0.25Nbo.13Z10.0sM00.0sTao.04 con bassa
densita (5,7 g/cm3) e resistenza costante da temperatura ambiente sino a 800°C (=700 MPa) . Wang
et al. (2023)[185] hanno combinato la AM con la laminazione a freddo per fabbricare una HESA
ricca in Co (Co45Cri5NizoAlsTis). Tutti 1 lavori AM precedentemente menzionati sono stati portati
avanti con LPBF, tuttavia, in alcuni casi ¢ stata utilizzata la tecnica di EPBF [186-187]. Oltre all’AM
e SPS, sono stati utilizzati anche altri processi di PM. Fu et al.(2023)[69] hanno utilizzato 1'estrusione
a caldo per ottenere una HEA AlisssFei1.15C032.11Cri0.76Ni30.13. Sia la polvere che il materiale estruso
presentano una doppia microstruttura fcc-bce con nanoprecipitati L12 nella prima fase e B2 nella
seconda

La metallurgia delle polveri ¢ stata applicata in pochi casi, tuttavia, ha certamente il potenziale per
ottenere risultati unici in termini di omogeneita di composizione, grana fine e geometrie realizzabili,
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nonché la possibilita di disperdere omogeneamente nanoparticelle ceramiche di rinforzo, sia mediante
sinterizzazione sia con AM e la possibilita di ottenere alligazione in situ, tra gli altri vantaggi.
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3. MATERIALI E METODO SPERIMENTALE
3.1 MATERIALE INIZIALE
3.1.1 COMPOSIZIONE

La composizione dell'HESA base CoNi, oggetto di questo lavoro sperimentale, ¢ stata determinata
con calcoli termodinamici (ThermoCalc) per ottenere un sistema con entropia configurazionale
(AS;,i) maggiore di 1.5R, un materiale con una microstruttura con matrice soluzione solida y e
precipitati y', con un'elevata temperatura di solvus di y', una densita minima ed evitando la formazione
di fasi deleterie (B, p e o). L'entropia configurazionale ¢ calcolata con

ASmix = —R zxi In X (1)

essendo R e x; rispettivamente la costante dei gas e la frazione molare dell'elemento i-esimo del
sistema [188]. La composizione ottenuta ¢ riportata in Tabella 5: Co e Cr stabilizzano la matrice v,
Ni, Al, Ti, W, V e Ta sono formatori y', W rallenta i fenomeni di diffusione, V, Al e Ti riducono la
densita del materiale, inoltre Cr e Al garantiscono resistenza alla corrosione e all'ossidazione a caldo
[46, 131, 189-190]. Il diagramma di fase calcolato ¢ mostrato in Fig. 30 (contenuto costante di tutti
gli elementi tranne il nichel, che cambia a spese del cobalto). Un contenuto di nichel del 35% evita
la regione di stabilita della fase B bce e consente un'elevata temperatura di solvus.

(A) 1500
1400 L
1300 L+y
'53‘ 1200+
Tabella 5 — Composizione della HESA oggetto - i
di questo studio (at. %) [188]. 2 1100- v+ P
- - 8 + v+
Co|Ni|Al|Ti|V|W]|[Tal|Cr| ASy;, & 1000 7 Yy
'—
36 (|35 8 |4 142 1]2] 9] 1.58R 9001
8001 ,
700 T T T T

240 26.0 28.0 30.0 32.0 34.0 36.0 38.0 40.0
Mole percent Ni

Fig. 30 — Diagramma di fase della CoNi-HESA [188].

3.1.2 PRODUZIONE DELLE POLVERI

Questo lavoro di ricerca si concentra sullo sviluppo di una nuova CoNi-HESA mediante due tecniche
di PM. Le polveri (2,7 Kg) sono state prodotte presso il centro di ricerca CEIT (Donostia-San
Sebastian, Spagna), mediante atomizzazione in gas (Argon) con una pressione di atomizzazione di
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45.2 bar e un flusso di gas di 73 g/s, una sovrapressione nella camera di fusione di 0.25 bar, con un
rapporto gas-metallo di 5.04 e un ugello di 2.5 mm di diametro, per un tempo di 192 s [191]. La
polvere ¢ stata setacciata con una sistema di setacci con maglie da 20, 63 ¢ 100 um, messa in
vibrazione meccanicamente per 20 minuti (300 g di polvere per volta). Gli intervalli dimensionali di
20-63 pm e 63-100 pum sono stati utilizzati rispettivamente per LPBF e SPS.

3.2 CARATTERIZZAZIONE DELLE POLVERI
3.2.1 MORFOLOGIA E COMPOSIZIONE

La polvere ¢ stata posta su una superficie adesiva, per osservarne la morfologia mediante scanning
electron microscopy (SEM). La composizione della polvere ¢ stata verificata, semi-
quantitativamente, mediante energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS).

3.2.2 DIFFRAZIONE LASER

La distribuzione dimensionale della polvere ¢ stata valuta con interferometro laser Malvern
Mastersizer 2000, ripetendo la misura 3 volte.

3.2.3 ANALISI MICROSTRUTTURALE

Per analizzare la porosita interna e la microstruttura della polvere ¢ necessario inglobarla in un
campione di resina in modo da essere capaci di maneggiarla con facilita, successivamente la
superficie del campione ¢ stata lucidata fino a vedere la sezione delle particelle di polvere. Il
procedimento di preparazione metallografica per microscopia ottica, SEM ed electron backscattered
diffraction (EBSD) si descrive nel rispettivo capitolo.

3.2.4 APPARENT AND TAP DENSITY, FLOWABILITY

La densita apparente si ottiene ponendo 50g di polvere in un cilindro di dimensioni standard e
calcolando il volume che la polvere occupa nel cilindro, € importante non compattare la polvere. La
densita apparente ¢ il rapporto tra la massa della polvere utilizzata e il volume occupato nel cilindro.
Inoltre, per valutare I'impaccamento della polvere, ¢ stata calcolata la tap density: 50 g di polvere
sono stati posti in un cilindro di dimensioni standard e questo ¢ stato colpito meccanicamente per 1
minuto, quindi la fap density ¢ il rapporto tra la massa di polvere utilizzata e il volume che essa occupa
nel cilindro al termine della prova. La scorrevolezza della polvere ¢ stata misurata con un flussimetro
Hall. Queste misure sono state ottenute solamente per la polvere LPBF, poiche il processo SPS invece
€ un processo per lo pit manuale.
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3.3 FORMATURA DELLE POLVERI
3.3.1 LASER POWDER BED FUSION

La tecnica AM scelta per valutare la stampabilita del nuovo materiale ¢ LPBF, eseguita con una
macchina Renishaw AM400 con un flusso costante di Ar nella camera per ridurre il rischio di
ossidazione. Inizialmente ¢ stata necessaria un'ottimizzazione dei parametri di processo, in particolare
basata su due dei citati (LP e SS) mantenendo gli altri costanti (LT e HD) e mantenendo la stessa
strategia di scansione (meander con una rotazione relativa di 67° tra l'orientamento di strati
consecutivi, Fig. 31). LP e SS sono stati variati nell'intervallo, rispettivamente, di 110-190 W e 550-
750 mm/s, risultando in 14 combinazioni (14 campioni, Smm x Smm x 7mm, Fig.32) dei due
parametri. Le coppie di valori SS e LP sono state scelte per ottenere una VED nell'intervallo 60-95
J/mm?, con un'eccezione al di sotto di questo intervallo e una al di sopra. Inoltre, i due parametri sono
stati variati per ottenere diverse combinazioni di SS e LP risultanti nella stessa VED. I valori dei
parametri di processo e la VED risultante sono riassunti nella Tabella 6. Come verra descritto in
seguito, 1 criteri presi in considerazione per la decisione delle migliori condizioni di processo sono la
densita relativa e la presenza di difetti. Altri campioni (Smm x 15mm X 7mm) sono stati stampati con
le migliori condizioni di processo determinate nell'ottimizzazione, per effettuare i trattamenti termici
e ottenere i campioni per le proprieta meccaniche.

X

Hatch‘ Distance
n layer (0°)
T T T T 11 1 | ntllayer (0°+67°)

Y

Z (Building direction)

Fig. 32 — Campioni stampati per [ ottimizzazione
dei parametri di processo LPBF.

Fig. 31 — Strategia di scansione.

33



Tabella 6 — Parametri di processo LPBF ¢ VED.

N LT LP SS HD VED

| [um] (W] [mm/s] | [um] | [J/mm’]
1 40 130 550 80 73.86
2 40 130 650 80 62.50
3 40 150 650 80 72.12
4 40 150 750 80 62.50
5 40 170 750 80 70.83
6 40 110 550 80 62.50
7 40 190 850 80 69.85

8 40 170 850 80 62.50

9 40 190 750 80 79.17
10 [ 40 190 650 80 91.35
11 40 190 550 80 107.95
12| 40 170 650 80 81.73
13 40 150 550 80 85.23
14| 40 150 850 80 55.15

3.3.2 SPARK PLASMA SINTERING

L'altra tecnica di PM scelta per sviluppare il nuovo materiale ¢ I’SPS, realizzata con un forno HP D
25/3 (FCT, Germania) sotto vuoto. Analogamente a LPBF, ¢ stato necessario ottimizzare i parametri
di processo, come temperatura (1150, 1175°C), velocita di riscaldamento (100-400°C/min), tempo di
sinterizzazione (7, 10, 15min), mantenendo costante gli altri, come la pressione applicata (50 MPa).
Sono state scelte 5 combinazioni dei tre parametri di processo, come si puo vedere nella Tabella 7,
ottenendo 5 campioni cilindrici di dimensioni @20 mm x 3 mm (Fig. 33). La densita relativa, calcolata
come descritto di seguito, viene utilizzata per determinare le migliori condizioni di sinterizzazione
del materiale.
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Tabella 7 — Parametri di processo SPS.

Tempo di Velocita di
. Temperatura . . .
Campione °C) sinterizzazione  riscaldamento
(min) (°C/min)

SPS-A 1150 100

SPS-B 1150 10 400

SPS-C 175 100 Fig. 33 — Campione sinterizzato

SPS.
SPS-D 1175 7 100 on
SPS-E 1150 15 400

3.4 TRATTAMENTO TERMICO

Viene eseguita un'ottimizzazione del trattamento termico, solo sui campioni SPS elaborati nella
migliore combinazione di parametri di processo. Il primo trattamento consiste in una solubilizzazione
a 1190°C per 2h seguita dal raffreddamento in aria e in acqua, per valutare 1'effetto del mezzo ri
raffreddamento. La temperatura di solubilizzazione viene scelta 25°C superiore alla temperatura di
solvus del materiale (1165°C). L'obiettivo di questo trattamento ¢ dissolvere i precipitati
eventualmente presenti nei campioni sinterizzati e ottenere una soluzione solida sovrasatura a
temperatura ambiente mediante rapido raffreddamento dalla temperatura di solubilizzazione.
Successivamente, per ottenere una distribuzione omogenea dei precipitati sub-micrometrici, viene
effettuato il trattamento di invecchiamento, seguito da raffreddamento in acqua. Lo schema di
ottimizzazione del trattamento termico ¢ mostrato in Fig. 34. Per valutare 1'effetto della temperatura
sui precipitati, l'invecchiamento ¢ stato eseguito a tre diverse temperature come 800, 900 e 1000°C
per 24 ore. Una volta ottimizzato il trattamento termico, per fare un confronto, vengono utilizzate le
migliori condizioni (mezzo di raffreddamento post-solubilizzazione e temperatura di
invecchiamento) per eseguire il trattamento termico sui campioni LPBF, ottenuti nella migliore
combinazione di parametri di processo.
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Fig. 34 — Ottimizzazione del trattamento termico.

3.5 ANALISI MICROSTRUTTURALE

3.5.1 PREPARAZIONE METALLOGRAFICA E ATTACCO CHIMICO

I campioni SPS sono stati tagliati alla meta lungo un piano parallelo alla direzione di pressatura, come
si puo vedere in Fig. 35a. Per 1 campioni LPBF, invece, l'anisotropia della microstruttura impone di
effettuare almeno due sezioni, in modo da osservare la microstruttura in un piano parallelo alla BD-
Z (piano XZ) e in un piano perpendicolare a Z (piano XY), come si puo vedere in Fig. 35b.Le superfici
di interesse sono state levigate con carta vetrata (SiC) sempre piu fine e poi lucidate con pasta
diamantata di 3 e 1 um. Per ottenere una finitura superficiale ottimale, le superfici sono state lucidate
con una oxide polishing suspension (OPS) con particelle di ossido di silicio da 40 nm. L’attacco
chimico (10 sec, Kalling n. 2) ¢ stata utilizzato per rivelare la microstruttura ed evidenziare y' (attacco
selettivo di v).

(a) (b)

Press direction
A

Plane
considered

3 mm

Fig. 35 — Sezioni analizzate: a) SPS, b) LPBF.
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3.5.2 MICROSCOPIA OTTICA

La relative density (RD) ¢ stata calcolata come primo parametro per valutare la sinterizzabilita e
stampabilita del materiale. Per entrambi i processi, sono state prese 10 micrografie a 50x di ciascun
campione (con la superficie dei campioni nello stato lucidato-1um), utilizzando un microscopio ottico
Olympus BX51. Per i campioni LPBF, le immagini sono state scattate solo nel piano XZ. La RD ¢
stata ottenuta con il metodo di elaborazione delle immagini con il software ImagelJ, e lo stesso ¢ stato
utilizzato anche nei campioni LPBF (piano XZ) per valutare la densita delle cricche e il numero di
cricche, che sono, rispettivamente, la lunghezza totale delle cricche per unita di area e il numero totale
di cricche per unita di area [175, 192-194]. Per i campioni LPBF ¢ stato utilizzato il microscopio
ottico anche per osservare la superficie attaccata, al fine di studiare la forma e le dimensioni dei melt
pools, le cricche ei difetti in entrambi i piani (XY e XZ). Come anticipato, il metodo di elaborazione
delle immagini ¢ stato utilizzato anche per quantificare la presenza di porosita interna nelle polveri.

3.5.3 MICROSCOPIA ELETTRONICA DI SCANSIONE

La microstruttura della polvere, dei campioni LPBF as-built, LPBF as-heat treated, SPS as-sintered
e SPS as-heat treated sono state studiate al SEM. Per l'analisi sono stati utilizzati due microscopi:
FEI Helios NanoLab 600i e Apreo 2S LoVac (ThermoFisher Scientific) field emission gun SEM
(FEGSEM). Inoltre, la superficie in stato OPS ¢ stata analizzata da EBSD, con 1 due microscopi dotati
di rivelatori EBSD di Oxford Instruments, che lavorano con una tensione di 20 kV e una corrente di
3,2 nA.

3.6 PROPRIETA MECCANICHE
3.6.1 MICRO-DUREZZA

La durezza Vickers (1Kg, 10sec, INNOVATEST) ¢ stata misurata in ogni stato del materiale.

3.6.2 MICRO-TRAZIONE A TEMPERATURA AMBIENTE

I provini per la prova di micro-trazione a temperatura ambiente sono stati realizzati mediante
lavorazione meccanica, la forma e le dimensioni (spessore 1 mm) sono riportate in Fig. 36. La
resistenza a trazione ¢ valutata in due condizioni (SPS as-heat treated ¢ LPBF as-built) con tre
campioni per ogni condizione. | campioni LPBF sono stati ottenuti con 1'asse principale del campione
perpendicolare alla BD. Per il test ¢ stata utilizzata una macchina Kammrath & Weiss con una
lunghezza di misura di 4 mm e una velocita di deformazione di 107 s™!.
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Fig. 36 — Campioni di micro-trazione.

3.6.3 MICRO-COMPRESSIONE A ELEVATA TEMPERATURA

Las muestras de compresion cilindricas (@ 2 mm x 4 mm) se realizaron por mecanizado, para el
LPBF las muestras se realizaron con el eje de la muestra perpendicular a la direccion de construccion.
Para el ensayo se utiliz6 una maquina INSTRON 3384 con una longitud de medida de 4 mm, una
velocidad de deformacion de 107 s™! a temperatura ambiente, 700 800 y 900°C.

4. RISULTATI E DISCUSSIONE
4.1 CARATTERIZZAZIONE DELLE POLVERI

La polvere ¢ stata setacciata. Per il processo LPBF ¢ stato utilizzato un intervallo dimensionale di 20-
63 um, invece per SPS di 63-100 pm, pertanto furono necessarie due caratterizzazioni della polvere
in quanto la diversa dimensione potrebbe portare a risultati leggermente differenti in termini ad
esempio di composizione € porosita interna.

4.1.1 SPARK PLASMA SINTERING

La polvere SPS ha una forma sferica (Fig. 37a) tipica della polvere prodotta per GA, tuttavia si vedono
alcuni satelliti e particelle di forma irregolare/allungata, ma non influiscono in modo apprezzabile
sulle proprieta fisiche della polvere. La distribuzione dimensionale € centrata sull'intervallo di
dimensioni setacciato con D1, Dso € Doo rispettivamente di 52.5, 76.6 ¢ 117.0 um. In Fig. 37b viene
proposta un'immagine SEM della morfologia della polvere, la struttura dendritica della polvere ¢ gia
visibile dalla superficie. La porosita interna della polvere, mostrata in Fig. 37c, calcolata con il
metodo grafico ¢ paria 0.10 + 0.16 %, sebbene sia un valore piccolo contribuisce a ridurre la densita
finale del materiale sinterizzato, poiché questa porosita difficilmente si chiudera nella sinterizzazione.
L'SPS ¢ un processo di sinterizzazione parzialmente allo stato solido e la microstruttura della polvere
influenza la microstruttura del materiale sinterizzato, per questo motivo la dimensione del grano
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cristallino ¢ stata valutata mediante EBSD (Fig. 37d), risultando in un valore medio di 3,5 pm. Inoltre,
¢ presente una sola fase, di tipo fcc (Fig. 37¢). Nella Tabella 8, la composizione misurata mediante
EDS (semiquantitativa) viene confrontata con i valori nominali, 1 risultati sono vicini a quelli attesi.
Nella Tabella 8, la composizione misurata mediante EDS (semiquantitativa) viene confrontata con i
valori nominali, i risultati sono vicini a quelli attesi.

10 pm

25 pm

Fig. 37— Caratterizzazione della polvere SPS: a) vista comprensiva della polvere, b) morfologia della polvere,
¢) porosita interna, d) EBSD ed e) fasi presenti.

Tabella 8 — Composizione della polvere SPS, misurata mediante EDS [at.%].

Elemento Co Ni Cr Al Vv w Ti Ta

Nominale 36.0 35.0 9.0 8.0 4.0 2.0 4.0 2.0

Polvere 362+1.1 348+0.5 9515 7.6+04 41+0.1 22+02 39+0.8 1.7+033

4.1.2 LASER POWDER BED FUSION

La polvere LPBF ha in generale la stessa morfologia sferica (Fig. 38a, 38b) della polvere SPS, ma
meno satelliti e particelle di forma irregolare, ma sono piu frequenti agglomerazioni. La porosita
interna della polvere LPBF (Fig. 38c) risulta essere pari a 0.03 + 0.03 %, ed anche per il processo
LPBF ha un effetto negativo (sebbene diverso da SPS) portando alla formazione di difetti come
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porosita sferiche nel materiale finale: le porosita interne della polvere sono formate da gas di
atomizzazione intrappolato, quando la polvere viene fusa nel bagno fuso, le bolle di gas possono
rimanere intrappolate durante la solidificazione [153]. Il processo LPBF prevede la fusione e la
solidificazione del materiale; pertanto, non ¢ stata eseguita una analisi EBSD della polvere, tuttavia
in alcuni casi la polvere puod essere parzialmente fusa e la microstruttura della polvere puo essere
osservata localmente nel materiale consolidato. In Fig. 38d ¢ visibile un'immagine SEM della
microstruttura della polvere con la caratteristica struttura dendritica. Nella Tabella 9 si puo vedere
che la composizione ¢ vicina a quella desiderata. La densita apparente della polvere e la tap density
sono rispettivamente di 4,6 e 5,68 g/cm?>. Non & stato possibile misurare la scorrevolezza della polvere
(flussometro Hall) in nessuno dei tre tentativi effettuati.

Fig. 38 — Caratterizzazione della polvere LPBF': a) vista comprensiva, b) morfologia della polvere, c) porosita
interna e d) microstruttura della polvere.

Tabella 9 — Composizione della polvere LPBF, misurata mediante EDS [at.%].

Elemento Co Ni Cr Al A% W Ti Ta

Nominale 36.0 35.0 9.0 8.0 4.0 2.0 4.0 2.0

Polvere 357+1.5 354+05 94+02 74+03 41+01 22+04 32+12 27+09
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4.2 FORMATURA E OTTIMIZZAZIONE
4.2.1 LASER POWDER BED FUSION
4.2.1.1 DENSITA RELATIVA

Il primo criterio scelto per trovare la condizione di processo ottimale ¢ la RD, il secondo ¢ la presenza
di difetti. In Fig. 39a ¢ riportata la relazione tra LP, SS ¢ RD, come si puo notare vi ¢ una regione
ottimale, con quattro diverse combinazioni (150 W, 850 mm/s; 170 W, 850 mm/s; 190 W, 850 mm/s;
190 W, 850 mm/s; mm/s; 150 W, 750 mm/s) dei due parametri di processo che portano a una RD
maggiore del 99,90%. La combinazione di LP e SS che fornisce la RD maggiore (99,93%) ¢ 150 W
e 750 mm/s (campione n. 4), rispettivamente. Come si puo vedere in Fig. 39b, in cui ¢ presentata
un'immagine OM binaria, il grado di densificazione ¢ notevole, ma sono state notate alcune cricche
di ridotte dimensioni (=10 pm) e porosita sferiche micrometriche. L'allontanamento dalla regione
ottimale provoca una diminuzione della RD, a causa della comparsa di diversi tipi di difetti. Valori
inferiori di LP e SS determinano la formazione di difetti di grandi dimensioni (=100-500 pm) con
forma irregolare (identificati come LOM/LOF), porosita sferiche ma numero ridotto di cricche (Fig.
39d, campione n. 6), invece, I'aumento di LP, con un basso valore di SS (Fig. 39¢, campione n. 11)
porta alla presenza di cricche di dimensioni maggiori (= 100-200 um) e maggiore porosita sferica (=
10-40 um). Come accennato, la densificazione non dipende solo dal valore assoluto di LP o SS, ma
dipende anche dal rapporto tra i due parametri: VED, che considera quattro dei tanti parametri di
processo LPBF, ¢ un valore utile per confrontare diverse combinazioni di parametri menzionati, ma
non ¢ sufficiente prevedere il risultato di una stampa in termini di densificazione.

(a) (b) N. 4
{ Relative Density (%)
850 99.93
99.64
N 99.35
» 800 99.06
€ 98.77 200 pm
E / I
£ 750 - 98.48 / — -
o 98.19 () . e N.11
3 97.90 // . ' *
Q. 700 - oy / ’. b
w ) .
\ L ]
o)) : Y
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= ;.
5 - . .
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@ - . N. 6]
550 .
: AP
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Fig. 39 —a) RD v. (LP, SS); immagini OM binarie dei campioni: b) 4, maggiore densita, c) 11, porosita e
cricche e d) 6, LOM/LOF.
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In Fig. 40, la variazione di VED ¢ combinata con le osservazioni fatte in termini di difetti, poiché
VED a (LP/SS), diverse combinazioni dei due parametri possono determinare lo stesso valore di
VED, come nel caso dei campioni 4 e 6 (62,5 J/mm?*) ma 110 W, 550 mm/s (campione n. 6) e 150
W, 750 mm/s (campione n. 4) portano a livelli di densificazione e difetti riscontrati completamente
differenti. La possibile ragione di questo comportamento verra descritta in seguito.

900

VED @uimm?)
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Fig. 40 — Difetti v. VED.

4.2.1.2 MICROSTRUTTURA E DIFETTI

In primo luogo, viene studiata la microstruttura del campione n. 4 (RD maggiore). In Fig. 41 si
possono vedere le micrografie della microstruttura, nei due piani studiati. Nel piano XZ (Fig. 41a),
parallelo alla BD, si osserva la sezione trasversale dei melt pool, mentre nel piano XY (Fig. 41b) si
osservano le scansioni del fascio laser e si puo riconoscere due dei parametri di processo, come la
distanza tra due passaggi consecutivi di 80 um (HD) e la differenza di 67° tra l'orientamento di uno
strato e quello successivo. La Fig. 41c da un’immagine comprensiva dell'anisotropia della
microstruttura. La Fig. 42 mostra le immagini SEM della microstruttura nei piani XZ e XY. Nel piano
XZ (Fig. 42a) la sezione dei melt pool ¢ formata da dendriti colonnari, capaci di crescere
verticalmente anche per piu melt pool e quindi per piu strati secondo il meccanismo di crescita
epitassiale. Nel piano XY ¢ visibile una cricca orientata perpendicolarmente alla direzione di
scansione.
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Fig. 41 — Micrografie del campione 4 ottenute nel piano a) XZ y b) XY. ¢) Anisotropia della microstruttura.

Scanning
direction
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dendrites

Melt pools

Fig. 42 — Immagini SEM dei piani a) XZ y b) XY del campione 4 LPBF as-built.

La Fig. 43 mostra lo studio dettagliato della microstruttura XZ LPBF as-built. Come si puo vedere in
Fig. 43a, la struttura dendritica, orientata secondo il gradiente termico locale al momento della
solidificazione, ¢ intervallata da una struttura cellulare molto fine (0.3-0.8 pm) [195-196]. Si possono
osservare microvuoti sul bordo inferiore dei melt pool (Fig. 43b e 43c¢) e alcuni autori si riferiscono
a questa zona come alla heat affected zone (HAZ) [197]. Le dendriti colonnari (Fig. 43d) si propagano
attraverso il confine del melt pool. Inoltre si pud notare che il forte gradiente termico ha inibito la
crescita delle dendriti secondarie, appena visibili. Un focus sulla struttura cellulare ¢ presentato in
Fig. 43e. La formazione della struttura dendritica o cellulare dipende dal sottoraffreddamento locale,
minore ¢ il sottoraffreddamento, maggiore & la possibilita di crescita e sviluppo delle dendriti. E
interessante notare che non si osserva y' nella microstruttura as-built. 1 risultati EBSD (Fig. 44)
confermano le osservazioni basate sulle immagini OM e SEM. In Fig. 44a si puo notare che la
microstruttura XY ¢ maggiormente equiassiale (dimensione media del grano di 12 um) mentre in Fig.
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44b si distinguono alcuni grani orientati in direzione Z, tuttavia I'orientamento del fexture in direzione
Z ¢ debole. L'anisotropia generale della microstruttura ¢ visibile in Fig. 44c. Nello stato LPBF as-
built non si osserva fase bee (Fig. 44d y 44e).

Columnar Cellular
dendrites B ctructure

Fig. 43 —Microstruttura as-built LPBF XZ: a) vista complessiva, b) y ¢) microvuoti nel bordo inferiore dei
melt pool, d) dendriti colonnari ed e) struttura cellulare.
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Fig. 44 — EBSD della microstruttura LPBF as-built: a) XY e b) XZ. ¢) anisotropia complessiva, d) ed e) fasi
presenti nei piani XY e XZ, rispettivamente.

Come accennato in precedenza, sono stati riconosciuti diversi tipi di difetti: cricche, porosita sferiche,
LOM/LOF e inclusioni. Successivamente, viene proposta la caratterizzazione dei difetti e la relazione
tra 1 difetti ei parametri di processo. Nei campioni prodotti con bassa LP (<130 W) e basso SS (550
mm/s), sono stati riscontrati difetti come LOM/LOF. Questi difetti sono caratterizzati da forma
irregolare (Fig. 45a), dimensioni fino a centinaia di um e possono anche essere associati alla presenza
di particelle di polvere non fuse o parzialmente fuse, come mostrato nella micrografia OM di Fig.
45b e dalla immagine SEM in Fig. 45¢. Questo tipo di difetto deve essere evitato poiché la sua forma
irregolare pud comportarsi meccanicamente un intensificatore di tensione, deteriorando le proprieta
meccaniche [192, 198]. Siritiene che la minore LP sia il motivo principale della formazione di questi
difetti, poiché il fascio laser non ha energia sufficiente per fondere strati consecutivi e garantire la
continuita del materiale, come spiegato in Fig. 45d. E interessante notare che aumentando sia SS che
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LP, ma mantenendo costante VED (LP/SS costante) si ha l'effetto di ridurre la presenza di questi
difetti. In questo senso non ¢ possibile stabilire una soglia generale per VED, in quanto lo stesso
valore di VED (campioni n. 4 ¢ 6, 62,5 J/mm3) puo derivare da diverse combinazioni di SS e LP e
dare luogo alla formazione di LOM/LOF o meno. Al contrario, per un valore fisso di SS, ad es. 550
mm/s e aumentando LP (e quindi VED) si puo trovare una soglia in VED (>85 J/mm3), al di sopra
di questo valore di VED questo tipo di difetto non ¢ stato osservato [196]. Inoltre, la presenza nel
letto di polvere di particelle piu grandi insieme a bassi valori di LP puo portare alla formazione di
questo tipo di difetto di forma irregolare: particelle piu grandi si comportano come uno "scudo" € non
consentono la fusione delle particelle piu piccole nella loro “ombra” e la rifusione della sommita dello
strato precedente solidificato, dando cosi origine ad una discontinuitd. Questa considerazione
evidenzia l'importanza della polvere di partenza sulla qualita dei componenti LPBF [169].

Partially melted
particles

(d) Hatch Poorely
Distance melted zone

Fig. 45 — a) Micrografia OM binaria della sezione del campione n. 6, b) micrografia OM di un LOM/LOF, c)
immagine SEM e d) schema di formazione di LOM/LOF.

Le cricche sono il secondo tipo di difetti individuati, in particolare per valori di LP piu elevati e valori
di SS inferiori. In Fig. 46a ¢ mostrata la variazione del numero e densita di cricche al variare LP (SS
costante), come si pud vedere, I'aumento di LP, e quindi VED, porta ad un aumento sia del numero
di cricche che della loro densita, e viceversa, I'aumento di SS determina una diminuzione del numero
di cricche e della loro densita (Fig. 46b). Si puo notare che LP ha una maggiore influenza sul numero
di cricche e sulla loro densita, in quanto aumentando LP da 130 a 190 W aumenta il numero di cricche
pit di dieci volte (da 4 a 54 cricche/mm?) e circa trenta volte la densita (da 3.5:107 a 1.0-10” pm/pm?)
invece, diminuire SS da 850 a 550 mm/s provoca un aumento da 8 a 19 cricche/mm? del numero di
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cricche e della densita di cricche da 8.1-107 a 3.3-10"* pum/pm?. 11 conteggio delle cricche & correlato
ai fenomeni di nucleazione delle cricche, mentre la densita delle cricche & correlata sia alla
nucleazione che alla crescita delle cricche. Si pud concludere che entrambi 1 fenomeni sono piu
sensibili a variazioni di LP che di SS. Per quanto riguarda l'influenza della SS sul numero e sulla
densita delle cricche, il comportamento osservato ¢ coerente con i risultati ottenuti da Cloots et al.
(2016)[194] su una superlega IN738LC prodotta per LPBF. I risultati ottenuti in termini di
dipendenza dei fattori di quantificazione delle cricche rispetto alla LP concordano con il lavoro di
Yang et al. (2015)[175] con una superlega René 104.
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Fig. 46 — Numero e densita di cricche al variare di LP (a) e SS (b).

Le cricche sono considerate uno dei potenziali colli di bottiglia del LPBF, pertanto comprendere le
ragioni alla base della formazione delle stesse ¢ essenziale per valutare la stampabilita di un nuovo
materiale. In questo lavoro, la grande maggioranza delle cricche riconosciute sono allineate lungo la
BD (Z), un'immagine SEM di una cricca di solidificazione rappresentativa ¢ mostrata in Fig. 47a. In
Fig. 47b, I'analisi EBSD della cricca di Fig. 47a rivela che la cricca si sviluppa al bordo tra due grani
con una disorientazione elevata tra di loro (circa ~ 40°, le misurazioni sono mostrate in Fig. 47c e
47d). 1l solidification cracking ¢ dovuto all'elevato angolo tra le dendriti in crescita, che porta alla
separazione tra le stesse e costituisce, insieme al liquation cracking e al solid state cracking, una delle
tre principali modalita di frattura osservate nelle superleghe prodotte per AM [173]. Risultati simili
sono stati ottenuti per le superleghe base nichel da Wu et al. (2020) [169] e da Qiu et al. (2019) [199]
e su René 104 di Wei et al. (2021) [172]. Va menzionata la presenza di un ridotto numero di
inclusioni, identificate come particelle di Al2O3, come si puo vedere in Fig. 48, dovute probabilmente
all’ossidazione dell’alluminio durante LPBF.
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Fig. 47 —a) Immagine SEM di una cricca di solidificazione, b) analisi EBSD e analisi di linea della
differenza di orientazione tra i due grani, secondo la linea I (c) e linea 2 (d).

Fig. 48 — Inclusione di Al>O:s.

4.2.2 SPARK PLASMA SINTERING
4.2.2.1 DENSITA RELATIVA

La RD dei campioni SPS prodotti nelle 5 diverse condizioni di processo € mostrata nella Tabella 10.
I campioni hanno una quantita di porosita interna non trascurabile e il livello di densificazione non ¢
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distribuito in modo omogeneo nei campioni nonostante le loro piccole dimensioni, come si puo
vedere in Fig. 49. L'unica eccezione ¢ il campione C (1175°C, 10 min, 100°C/min), dove viene
raggiunta la massima RD (99,90%) e il livello di sinterizzazione ¢ omogeneo in tutto il campione.
Per questo motivo, le condizioni di processo C vengono scelte come le migliori.

Tabella 10 — Parametri di processo SPS e densita relativa.

Tempo di Velocita di Densita
) Temperatura ., . . . .
Campione °C) sinterizzazione  riscaldamento relativa
(min) (°C/min) (%)
SPS-A 1150 100 99.84 +0.12
SPS-B 1150 10 400 99.72 £ 0.17
SPS-C 1175 100 99.90 + 0.04
SPS-D 1175 7 100 99.41 £0.27
SPS-E 1150 15 400 99.59 + 0.38

Fig. 49 — Disomogeneita di densificazione (campione A).

4.2.2.2 MICROSTRUTTURA E DIFETTI

La microstruttura SPS appare equiassica (Fig. 50a) e la presenza di geminati suggerisce che il
materiale abbia una struttura fcc. Sebbene la dimensione media dei grani sia molto fine (= 7 um,
Tabella 11), si riscontrano grani di dimensioni molto diverse (Fig. 50b). L'analisi EBSD mostrata in
Fig. 50c conferma la presenza della fase fcc, senza fasi becec né al bordo del grano né nei grani.
Tuttavia, come si puo vedere nelle figure 50a e 50d, sono riconoscibili i prior particle boundaries
(PPBs) della polvere con ossidi distribuiti nei PPBs (ossidi di Al e V, figura 50e). Inoltre, sono visibili
porosita dovute a sinterizzazione incompleta (Fig. 50a). La presenza di PPBs, segnalata anche da altri
autori, ¢ negativa per diversi motivi; puo ostacolare la sinterizzazione con un effetto deleterio sulle
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proprieta meccaniche e puo essere il sito preferenziale per la formazione di carburi [49, 200]. La
presenza di ossidi nei PPBs puo essere correlata alla presenza di un sottile strato di ossido sulla
superficie della polvere iniziale. E interessante notare (Fig. 51a) che il materiale nello stato as-
sintered ha una distribuzione omogenea e submicrometrica (Fig. 51b) di precipitati y' arrotondati.

(a) \ ) b G | Sample C

| 20 um

Fig. 50 — a) Microstruttura SPS, immagine SEM, b) orientazione causale dei grani cristallini, c) fasi presenti,
d) PPBs e e) analisi EDS dei PPBs.

In tutte le condizioni di processo si ottiene una dimensione media del grano dell'ordine di = 7 pm,
circa il doppio rispetto alla polvere. Tuttavia, nonostante l'inevitabile crescita del grano, i brevi tempi
di sinterizzazione di SPS consentono di ottenere una granulometria media molto inferiore rispetto
alle tecniche di lavorazione tradizionali, dove puo raggiungere anche centinaia di pm [46, 82-83, 95].
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Tabella 11 — Parametri di processo SPS e dimensione media del grano.

Tempo di Velocita di Dimensione media
. Temperatura oL . .
Campione C) sinterizzazione riscaldamento del grano

(min) (°C/min) (um)
SPS-A 1150 100 7.0
SPS-B 1150 10 400 6.8
SPS-C 1175 100 7.2
SPS-D 1175 7 100 7.3
SPS-E 1150 15 400 6.7

Fig. 51 — a) Distribuzione di y’ nel materiale nello stato as-sintered y b) focus suy’.

4.3 TRATTAMENTO TERMICO
4.3.1 ANALISI MICROESTRUTTURALE
4.3.1.1 SPARK PLASMA SINTERING

Il materiale prodotto mediante SPS nella condizione C ¢ stato sottoposto a solubilizzazione a 1190°C
per 2 ore seguita da raffreddamento ad aria e acqua. La microstruttura (Fig. 52a e 52b) in entrambi 1
casi € molto simile e mantiene le caratteristiche della condizione as-SPS, come PPBs, geminati, grani
equiassici e distribuzione dimensionale del grano ampia. Come si puo vedere nell’ingrandimento di
Fig. 52a, y' ¢ presente nel materiale solubilizzato e raffreddato ad aria, mentre non pud essere
osservato con SEM nel materiale raffreddato in acqua. La maggiore velocita di raffreddamento in
acqua consente di ottenere una soluzione solida sovrasatura, o almeno minimizza la formazione e la
crescita di precipitati e consente un migliore controllo della microstruttura. Le osservazioni
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microstrutturali sono confermate dai risultati EBSD proposti nelle Figure 52¢ e 52d, dove ¢ possibile
apprezzare la presenza di grani di dimensioni diverse nella microstruttura. Inoltre, il trattamento di
solubilizzazione porta alla formazione di una trascurabile frazione di fase bee (Fig. 52e e 52f). Per
questi motivi, 'acqua viene scelta come miglior mezzo di raffreddamento post solubilizzazione.

Air cooled

Water cooled

Fig. 52 — a) ¢) e) Rispettivamente, microstruttura e ingradimento su y’, risultati EBSD e fasi presenti nel
materiale solubilizzato e raffreddato in aria. b) d) f) Rispettivamente, microstruttura, risultati EBSD e fasi
presenti nel materiale solubilizzato e raffreddato in acqua.

Il materiale ¢ stato sottoposto a invecchiamento a 800, 900 e 1000°C per 24 ore seguito da
raffreddamento in acqua, per valutare l'effetto della temperatura sulla precipitazione. Come si puo
vedere nelle Fig. 53a e 53b, I’invecchiamento a 800°C da origine a precipitati di forma e dimensioni
irregolari paragonabili allo stato as-sintered (< 100 nm), mentre il trattamento a 900°C (Fig. 53c e
53d) si traduce in dimensioni maggiori dei precipitati (< 500 nm). Il trattamento a 1000°C (Fig. 53e
e 53f) determina una crescita eccessiva dei precipitati, che raggiungono dimensioni dell'ordine di =
um. Non sono state osservate differenze significative nella forma e dimensioni dei precipitati tra i
campioni raffreddati ad acqua e raffreddati ad aria dopo solubilizzazione. Non c'¢ crescita eccessiva
del grano cristallino (dimensione media 8.1 pm, Fig. 54a), che rimane fine rispetto alle dimensioni
tipiche del tradizionale processo di colata. Si osserva una presenza trascurabile di fase bee (0,3%)
(Fig. 54b).
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Fig. 53 —a) ¢) e Ingrandzmento SEM per mettere in evidenza y’ nel materiale (raffreddato in aria dopo
solubilizzazione) invecchiato a 800, 900 y 1000°C per 24h e raffreddato in acqua; b) d) f) Ingrandimento SEM
per mettere in evidenza y’ nel materiale (raffreddato in acqua dopo solubilizzazione) invecchiato a 800, 900 y
1000°C per 24h e raﬁreddato in acqua

Fig. 54 —a) Analisi EBSD del materiale invecchiato a 900°C per 24h (raﬁ’reddalo in aria dopo solubilizzazione
e b) fasi presenti.

4.3.1.2 LASER POWDER BED FUSION

Il materiale LPBF ¢ stato solubilizzato a 1190°C per 2 ore, seguito da raffreddamento in aria e in
acqua. La tempra in acqua ha portato alla formazione di macro-cricche nel materiale, come si puo
vedere in Fig. 55a e per questo motivo l'acqua non pud essere scelta come mezzo. Una maggiore
velocita di raffreddamento ha il vantaggio di controllare la formazione di v', tuttavia, nel materiale
as-built contenente gid cricche dovute alla stampa, l'elevato stress termico dovuto al rapido
raffreddamento in acqua porta alla propagazione delle cricche. Al contrario, ¢ stato riscontrato che il
raffreddamento in aria post-solubilizzazione non porta alla crescita delle cricche. Per questo motivo
il trattamento di invecchiamento ¢ stato eseguito solo su campioni raffreddati in aria post
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solubilizzazione. Per eseguire il raffreddamento in acqua sarebbe necessario eseguire I'HIP prima
della solubilizzazione o in alternativa eseguire I'HIP a una temperatura superiore alla temperatura di
solvus di y', per ottenere contemporaneamente chiusura delle cricche e solubilizzazione e quindi
raffreddamento rapido se il macchinario lo consente. La solubilizzazione ha l'effetto di ridurre
l'anisotropia della microstruttura grazie alla diffusione, come si pud vedere nelle micrografie delle
Fig. 55b e 55¢, dove ¢ impossibile distinguere i melt pool dalla microstruttura as-built. Nell'immagine
SEM di Fig. 55d, si pud vedere una microstruttura piu equiassicsa rispetto al materiale as-built con
molti geminati di ricottura dovuti al rilascio delle tensioni residue di LPBF. Questo risultato ¢
coerente con il lavoro di altri autori [201-202]. Come si puo vedere in Fig. 55e, un raffreddamento
relativamente lento in aria porta alla formazione di precipitati y' molto fini (< 50 nm), omogeneamente
distribuiti e di forma arrotondata. La dimensione media del grano del materiale solubilizzato, misurata
mediante analisi EBSD (Fig. 55f e 55g) ¢ di 15,7 e 16,6 um rispettivamente nel piano XY e XZ e
nella microstruttura non ¢ stata osservata alcuna fase bcc.

Fig. 55 — a) Fratture nel campione LPBF solubilizzato e raffreddato in acqua, b) e c) microgragfie nei piani
XY y XZ, rispettivamente, del materiale solubilizzato e raffreddato in aria, d) immagine SEM della
microstruttura, e) y’, f) e g) analisi EBSD nei piani XY e XZ, rispettivamente.
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Per confrontare 1 due processi, il materiale LPBF solubilizzato a 1190 °C per 2 ore e raffreddato ad
aria ¢ stato invecchiato a 900 °C per 24 ore, seguito da raffreddamento ad acqua. Le immagini OM e
SEM (Fig. 56a e 56b) mostrano la microstruttura del materiale as-aged, come si puo vedere, la
microstruttura ¢ piu equiassiale e sono presenti geminati. Vengono mostrate solo le immagini del
piano XZ perché, dopo la solubilizzazione, come visto, il materiale puod essere considerato isotropo.
Come si puo vedere in Fig. 56¢, il trattamento porta ad una distribuzione di precipitati di forma e
dimensioni irregolari/allungate fino a 100-500 nm. La dimensione media del grano ¢ di 11.9 pm,
misurata dall'analisi EBSD (Fig. 56d) e non ¢ presente alcuna fase bcc.

-, . Z >
NET 500 nm L’X iy o g 7 ¥ @'ﬁ*‘ 2 200 pm

-

Fig. 56 — a) Micrografia del materiale LPBF invecchiato, b) immagine SEM della microstruttura, c)
ingrandimento su y” e d) analisi EBSD nel piano XZ.

4.4 PROPRIETA MECCANICHE
4.4.1 SPARK PLASMA SINTERING

La durezza del materiale prodotto per SPS, misurata dopo SPS, solubilizzazione e invecchiamento ¢
mostrata nella Tabella 12. Il materiale as-SPS ha un'elevata durezza dovuta sia alla dimensione fine
del grano cristallino sia alla presenza di precipitati y', osservata al SEM. La solubilizzazione deve
garantire la dissoluzione dei precipitati formati durante SPS e la formazione di una soluzione solida
sovrasatura, tuttavia, l'efficacia del trattamento dipende dal tempo e dalla temperatura di
solubilizzazione (solubilizzazione completa dei precipitati gia presenti) ma anche dalla velocita di
raffreddamento (inibisce la formazione di nuovi precipitati durante il raffreddamento). Come si pud
vedere nella Tabella 12, la durezza del materiale raffreddato ad acqua ¢ inferiore a quella del materiale
raffreddato ad aria, suggerendo una frazione e una dimensione dei precipitati inferiori. Il materiale
maturato a 800°C per 24h non mostra un aumento di durezza rispetto al materiale solubilizzato,
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dimostrando I'inefficacia di questa temperatura per 24h. Per gli HESA, la diffusione lenta, dovuta al
concetto di alta entropia, richiede un tempo maggiore di trattamento a 800°C per ottenere una crescita
significativa dei precipitati. Aumentando invece la temperatura di trattamento a 900 ¢ 1000°C si
osserva invece un apprezzabile aumento della durezza, coerente con la maggiore dimensione di y'
osservata con SEM. I risultati ottenuti sono paragonabili a quelli ottenuti da Peng et al. (2020)[95] su
una HESA Ni3oCosoFei3CrisAlsTis ottenuta mediante colata, solubilizzazione, laminazione a freddo,
ricottura e invecchiamento. Gli autori hanno ottenuto una durezza di 392 + 5 HV1 associata ad una
frazione di y' del 16,9% in volume. Risultati simili sono stati ottenuti nel lavoro di Pandey et al.
(2019)[46] su una HESA Co037.6Ni35.4Alo9Mo049Crs9Tas sTi3.5s prodotta in modo tradizionale, anche in
questo caso, per un tempo di invecchiamento di 50h, la massima durezza si ottiene con una
temperatura di 900°C e una diminuzione della durezza pud essere osservata per trattamenti a
temperature piu elevate.

Tabella 12 — Durezza Vickers del materiale SPS.

Material Durezza (HV1)
As-SPS C 397.5+£8.5
Solubilizzato, raffreddato in aria 384.5+14.0
Solubilizzato, raffreddato in acqua 3493+ 11.9

Invecchiato 800°C, 24h (raffreddato in

o . 350.5+5.0
acqua post solubilizzazione)
Invecchiato 900°C, 24.h. (raff.reddato in 19544 14.6
acqua post solubilizzazione)
Invecchiato 1000°C, 24h (raffreddato in 303448 1

acqua post solubilizzazione)

Il materiale SPS, solubilizzato e raffreddato in acqua, e maturato a 900°C per 24 ore, mostra uno
sforzo di snervamento di 567 = 88 MPa, un modulo elastico di 198 + 32 GPa, un carico a rottura di
717 =79 MPa e un allungamento a rottura di 9.4 £ 0.5 % e in Fig. 57a ¢ riportato il comportamento
a trazione a temperatura ambiente di uno dei tre campioni testati. In Fig. 57b ¢ visibile la superficie
di frattura del campione testato, dove ¢ facilmente riconoscibile la forma delle particelle di polvere
iniziali, visibili anche nell'ingrandimento di Fig. 57c. Questo risultato conferma che la sinterizzazione
non ¢ stata efficace e l'effetto deleterio dei PPBs. La frattura interparticellare non consente al
materiale di mostrare le sue vere proprieta perché la frattura si forma e cresce tra le particelle. Per
quanto riguarda una Ni-HESA sviluppata mediante SPS, Kang et al. (2019)[39] hanno ottenuto uno
sforzo di snervamento di 1355 MPa e un carico di rottura di 1443 MPa associato a una deformazione
a rottura dell'8,7%.
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Fig. 57 —a) o v. ¢ risultato della prova di micro-trazione a temperatura ambiente sul materiale SPS as-aged,
b) immagine SEM della superficie di frattura e c) ingrandimento della superficie di frattura, sono chiaramente
visibili cricche interparticellari.

4.4.2 LASER POWDER BED FUSION

La durezza del materiale prodotto per LPBF ¢ riportata in Tabella 13, comparabile con il materiale
SPS. L’invecchiamento porta alla crescita dei precipitati molto fini dello stato solubilizzato, e
pertanto si pud osservare un aumento della durezza fino a 410,8 HV1 nel materiale invecchiato. La
durezza finale del materiale ¢ simile a quella del materiale as-built, si pud pensare che questo risultato
sia dovuto al bilanciamento tra I'introduzione di precipitati, il rilassamento delle tensioni residue del
materiale as-built e la crescita della grana cristallina.

Tabella 13 — Durezza Vickers del materiale LPBF.

Materiale Durezza (HV1)
As-LPBF 4 413.0+£8.2
Solubilizzato (raffreddato in aria) 394.0+ 3.0
Invecchiato a 900°C, 24h 410.8 £ 8.0

In Fig. 58a ¢ possibile vedere il comportamento a trazione a temperatura ambiente del materiale LPBF
as-built. 11 materiale dimostra un buon compromesso tra resistenza e duttilita (Tabella 14) con una
resistenza allo snervamento di 625 = 21 MPa e un allungamento a rottura di 31.0 = 6.0%,
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confermando che la AM ¢ una tecnica competitiva per sviluppare HESAs. La superficie di frattura
(Fig. 58b ec) ¢ di tipo duttile con microvuoti, e si possono osservare particelle micrometriche (<1-
10um) di Al2O3, riconosciute mediante EDS e gia osservate nella microstruttura as-built. Poiché il
materiale LPBF non presenta precipitati a causa dell'elevata velocita di raffreddamento durante il
processo, si potrebbe pensare di eseguire la maturazione direttamente dopo la stampa. Lin et al
(2020)[75] hanno raggiunto un aumento della resistenza allo snervamento di 284 MPa nel materiale
invecchiato subito dopo la stampa, rispetto al materiale stampato. I risultati di questo studio sono
confrontabili con quelli ottenuti da Fujeda et al. (2019)[186] mediante LPBF su una CoNi-HESA
(Co1.5CrFeNi; 5TipsMoo.1) nella condizione as-built (resistenza allo snervamento di 773MPa, carico
di rottura 1178 MPa, allungamento a frattura 25,8%). Wang et al. (2023)[185] hanno attribuito le
elevate proprieta (resistenza allo snervamento 800 MPa, carico di rottura 1075 MPa, allungamento a
frattura 26,8%) della Co-HESA (Cos45Cri5Ni3oAlsTis) prodotta per LPBF principalmente
all'indurimento per soluzione solida.
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Fig. 58 — a) o v. &, risultato della prova di micro-trazione a temperatura ambiente sul materiale LPBF as-
built, b) immagine SEM della superficie di frattura, c) ingrandimento della superficie di frattura, sono visibili
i microvuoti duttili e d) inclusion si Al;Os.
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Tabella 14 — Proprieta meccaniche a trazione del materiale LPBF.

Material Limite eléstico Modulo elastico R:ii;f::rc;a Alargamiento a ruptura
MP GP o
(MPa) (GPa) (MPa) (%)
As-LPBF 4 625+ 21 144 + 18 1050 + 30 31.0+ 6.0

Nella Fig. 59 si puo vedere I’effetto della temperatura sulla resistenza a snervamento in compressione
del materiale mello stato LPBF as-aged. 1l materiale mantiene un’elevata resistenza sino agli 800°C,
per poi diminuire rapidamente intorno a 900°C. Si puo vedere un accenno di picco anomalo a 800°C.
Se confrontata con la HESA FeCr sviluppata da Zhou et al. (2018)[102], la HESA CoNi oggetto di
questo studio mostra minore resistenza a snervamento a basse temperature (minore di 400°C) pero
maggiore resistenza a elevate temperature. Il comportamento a compressione ¢ comparabile con la
HESA CoFeNi di Zhou et al. (2023)[47]. In generale, come si puo vedere in Fig. 59, il risultato del
presente studio ¢ promettente se comparato con CoNi-HESAs [46, 69], Ni-HESA [30] e RHESAs
[13].
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Fig. 59 — Effetto della temperature sulla resistenza a snervamento in compressione del materiale LPBF
invecchiato, confrontato con altre HESAs e RHESAs [13, 30, 46, 69].
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5. CONCLUSIONI

In questo lavoro sperimentale, una nuova superlega di alta entropia base cobalto-nichel (CoNi-HESA)
¢ stata sviluppata mediante due diversi processi di PM (SPS e LPBF), partendo da una polvere
atomizzata in gas. Il materiale consolidato e ottimizzato ¢ stato sottoposto al trattamento termico di
solubilizzazione e invecchiamento. Le principali conclusioni del lavoro sono le seguenti:

POLVERE

e La polvere presenta una composizione prossima alla composizione nominale, una
microstruttura dendritica e una forma sferica con alcuni difetti (porosita interne, satelliti e
agglomerazioni). La dimensione media dei grani cristallini della polvere SPS ¢ di 3.5 pm.

OTTIMIZZAZIONE LPBF

e Le migliori condizioni del processo LPBF (condizione 4), considerando densita relativa e
presenza di difetti, sono LP di 110 W e SS di 750 mm/s (VED 62.5 J/mm3). In queste
condizioni il materiale presenta una densita relativa del 99.93%.

e La microstruttura del materiale LPBF as-built ¢ anisotropa con dimensione media del grano
cristallino di 12 pm, con grani allungati paralleli alla BD e fini ed equiassici nel piano
perpendicolare alla BD. Non sono stati osservati né fase bee, né precipitati y'.

e Sono stati identificati vari tipi di difetti come cricche, LOM/LOF, porosita sferiche e
inclusioni.

e La VED non puo essere utilizzata come unico parametro per prevedere la formazione di
difetti, perché lo stesso valore VED porta a diversi livelli di densificazione.

e Le cricche presenti sono identificate come cricche di solidificazione e tra 1 due parametri di
processo scelti, LP ha la maggiore influenza sulla formazione delle cricche.

OTTIMIZZAZIONE SPS

e Il massimo valore di densita relativa (99,90%) ¢ stato ottenuto per la condizione C con una
temperatura di sinterizzazione di 1175°C, per un tempo di 10 min e una velocita di
riscaldamento di 100 °C/min. Nelle altre condizioni di processo, la densificazione ¢ minore e
non si raggiunge omogeneita di sinterizzazione nei campioni.

e Lamicrostruttura del materiale sinterizzato presenta grano cristallino fine (7 um), equiassiale,
ma con ampia distribuzione dimensionale. Si possono riconoscere geminati, porosita, PPBs
con ossidi e non si osserva alcuna fase bcc. Inoltre, si osserva una distribuzione fine ed
omogenea di y'".

TRATTAMENTO TERMICO

e [l trattamento termico ¢ stato ottimizzato sul materiale SPS (condizione C). Il trattamento
ottimale ¢ costituito da solubilizzazione (1190°C, 2h, raffreddamento in acqua) seguita da
invecchiamento (900°C, 24h, raffreddamento in acqua).

e [l raffreddamento in aria dopo solubilizzazione porta alla formazione di precipitati y'.

e [l materiale SPS as-aged offre una microstruttura equiassica, grano cristallino fine (8.1 pm)
con precipitati y' fini (< 500 nm) di forma irregolare. Si pud osservare uno 0.3% di fase bcc.
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Per confronto, il materiale LPBF (condizione 4) ¢ stato sottoposto al trattamento termico SPS
ottimizzato.

Per il materiale LPBF, il raffreddamento in acqua dopo solubilizzazione porta alla formazione
di macro-cricche, per questo motivo ¢ stato utilizzato il raffreddamento in aria dopo
solubilizzazione. Il trattamento di solubilizzazione porta alla formazione di geminati e alla
perdita della microstruttura anisotropa di stampa. Si osservano precipitati y' fini (< 50 nm),
omogeneamente distribuiti e sferici. Non si osserva fase bce nella microstruttura.
L’invecchiamento porta alla crescita dei precipitati (100-500pum), di forma irregolare.

PROPRIETA MECCANICHE

Il materiale SPS as-aged mostra ridotta duttilitd dovuto ai PPBs, con una resistenza a
snervamento di 567 + 88 MPa.

Il materiale LPBF as-built offre un buon compromesso tra resistenza e duttilita (resistenza a
snervamento di 625 = 21 MPa, allungamento a rottura di 31.0 + 6.0%).

Il materiale LPBF as-aged mantiene un'elevata resistenza a compressione (800-1000MPa)
fino a 800°C per diminuire a 900°C, paragonabile con altre HESAs e RHESAs.
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