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ACRONIMI

PEO: Plasma Electrolytic Oxidation

OM: Microscopia ottica

SEM: Microscopia Elettronica in Scansione
TEM: Microscopia Elettronica in Trasmissione
wt.%: weight percent (percentuale in peso)
at.% atomic percent (percentuale atomica)
SSSS: Super Saturated Solid Solution

3DAP: 3D Atom Probe

UTS: Ultimate Tensile Strength (Tensione di rottura)
YS: Yield Strength (Tensione di Snervamento)
E: Elongation (Allungamento)

PAS: Positron Annihilation Spectroscopy
LSM: Laser Surface Melting (Fusione Superficiale Laser)
MAO: Micro Arc Oxidation

DC: Direct Current

AC: Alternate Current

LSH: Laser Surface Hardening

LSM: Laser Surface Melting

LSA: Laser Surface Alloying

LCS: Laser Composite Surfacing

LSC: Laser Surface Cladding

LSP: Laser Surface Peening

COF: Coefficiente d’attrito
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INTRODUZIONE

La crescente necessitd di riduzione dei consumi e delle emissioni inquinanti,
imposta dalle sempre piu stringenti normative nel settore dei trasporti, ha portato a un
rinnovato interesse verso lo sviluppo di leghe leggere alto resistenziali [1-3].

L’alleggerimento strutturale costituisce, ad oggi, la risposta piu efficace per
soddisfare le richieste imposte dalle regolamentazioni del settore automotive, in termini
di riduzione dei consumi. La massa di un autoveicolo incide infatti per circa il 60 % sul
consumo totale ed una riduzione del 10% in peso provocherebbe una conseguente
riduzione dei consumi di circa il 5 % [3].

Il magnesio ¢ il piu leggero tra i metalli per impieghi strutturale, con una densita
che risulta 1/4 rispetto alle leghe ferrose e circa i 2/3 rispetto alle leghe di alluminio.
Inoltre le leghe di magnesio godono di ottime proprietad, quali elevata resistenza
specifica, buona colabilita, ottima capacita di smorzamento delle vibrazioni e di
isolamento da campi elettromagnetici [4-9].

Dr’altra parte la sua scarsa resistenza a corrosione, le scarse proprieta tribologiche
ed il decadimento delle prestazioni alle alte temperature hanno fatto si che 1I’impiego del
magnesio e le sue leghe fosse limitato ad un mercato di nicchia, relativo al settore
motorsport o ad impieghi in ambito strutturale secondario [10-14].

Studi recenti hanno evidenziato come 1’aggiunta di terre rare possa incrementare
le proprieta meccaniche e allo stesso tempo migliorare la resistenza a corrosione.
L’aggiunta di tali elementi permette, tramite opportuno trattamento termico T6, di
indurre una fine dispersione di precipitati nanometrici nella matrice che aumentano le
proprieta meccaniche anche ad alta temperatura [15-18]. Inoltre le terre rare svolgono
un’importante azione “purificante” su elementi indesiderati, quali ferro e nichel,
formando allo stesso tempo seconde fasi che fungono da barriera, rallentando il
processo di corrosione [11,19-22].

Nel caso di applicazioni in ambienti particolarmente aggressivi € tuttavia
necessario migliorare ulteriormente le caratteristiche tribologiche e di resistenza a
corrosione, tramite trattamenti di modificazione superficiale [23,24]. Tra i vari
trattamenti di conversione superficiale, il trattamento di Ossidazione Elettrolitica al
Plasma (PEO) permette di realizzare strati di alta durezza, relativamente sottili, con
ottime proprieta tribologiche e di resistenza a corrosione [14,25,26]. Una possibile

strada alternativa, al fine di migliorare le caratteristiche di resistenza a corrosione, €
1



rappresentata, inoltre, dai trattamenti di fusione superficiale laser, dove la fusione e la
rapida risolidificazione del metallo permette di ottenere una migliore dispersioni delle

secondi fasi all’interno della matrice di magnesio [27,28].

In tale contesto si collocano le attivita di ricerca svolte nel corso del dottorato di
ricerca, focalizzate sullo studio dell’evoluzione microstrutturale, delle proprieta
meccaniche e tribologiche di una particolare lega da fonderia, EV31A, con alte
percentuali di terre rare (Nd e Gd). La lega, prodotta dalla Magnesium Elektron®, & una
lega trattabile termicamente, con un contenuto di Neodimio e Gadolinio superiore al 4%
in peso. Tale lega, sviluppata per applicazioni ad alta temperatura in ambienti
aggressivi, mostra un’ottima colabilita grazie all’ottimizzazione degli elementi in lega.
Il trattamento termico di tempra di soluzione T6 permette di raggiungere proprieta
meccaniche specifiche eccellenti, superiori alla pit comune lega d’alluminio A356
prodotta mediante stesso processo e nelle medesime condizioni di trattamento termico.
Al fine di incrementare le prestazioni della lega e stato ottimizzato il trattamento
termico e studiata I’evoluzione microstrutturale, in particolare la sequenza di
precipitazione in fase di trattamento termico, tramite analisi in microscopia ottica (OM),
elettronica in scansione (SEM) ed elettronica in trasmissione (TEM). Le proprieta
meccaniche sono state determinate attraverso prove di trazione sul materiale nelle
diverse condizioni di trattamento termico e prove di fatica a flessione rotante in diverse
condizioni di finitura superficiale e a seguito del trattamento di ossidazione elettrolitica
al plasma (PEO). I meccanismi di frattura sono stati analizzati attraverso microscopia
SEM.

La ricerca & stata poi focalizzata sullo studio del trattamento di fusione
superficiale laser (LSM), analizzandone gli effetti sia sull’evoluzione microstrutturale
sia sulle proprieta meccaniche e sulla resistenza a corrosione.

Al fine di incrementare le proprieta tribologiche delle leghe di magnesio é stata
valutata I’efficacia del trattamento PEO sia sulla lega EV31A, sia sulle pit comuni
leghe AZ80 e AZ91D, effettuando test tribologici in modalita pattino su cilindro (Block
on Ring). In particolare si ¢ valutata le proprieta antiusura di tale trattamento e 1’effetto
di nanoparticelle di grafite aggiunte al bagno elettrolitico sul coefficiente d’attrito.

Le attivita svolte nel corso del dottorato di ricerca sono state svolte presso il
Dipartimento di Ingegneria Industriale DIN della Scuola di Ingegneria e Architettura

dell’Universita di Bologna sotto la supervisione della Prof. ssa Lorella Ceschini e in
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collaborazione con: Ducati Motor Holding; Metal Processing Institute WPI Worcester
(Prof. Diran Apelian); Dipartimento di Ingegneria Industriale dell’Universita di

Padova (Prof. Manuele Dabala).






CAPITOLO 1

IL MAGNESIO E LE SUE LEGHE

1.1 Caratteristiche chimico-fisiche

Il magnesio ¢ I’ottavo elemento piu abbondante sulla terra ed ¢ il piu leggero tra 1
materiali metallici per impieghi strutturali, con una densita di 1,738 kg/dm®, con una
struttura cristallina esagonale compatta, caratterizzata dai seguenti parametri reticolari: a
=0.32092 nm e ¢ = 0.52105 nm [29] ed un fattore d’impacchettamnto pari a 1.623 (c/a).
A temperatura ambiente, gli scorrimenti avvengono lungo i tre piani basali (0001), nella
direzione dei piani a maggior densita [1120], mentre ad alte temperature possono

avvenire anche lungo i piani piramidali (1011), orientati secondo [1120].

&>

Fig. 1: Reticolo esagonale compatto con parametri reticolari.

Cio rende particolarmente difficile le lavorazioni per deformazione plastica a freddo,
dove gli unici piani di scorrimenti attivabili sono i piani basali. Un altro aspetto da
tenere in considerazione nel momento in cui si sottopone il cristallo di magnesio ad un
processo di deformazione € il meccanismo della geminazione. Nel momento in cui il
cristallo viene sottoposto ad uno sforzo normale, lungo la direzione c, la meta superiore

del cristallo ruota di 90 come mostrato in fig. 2.
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Fig. 2: Meccanismo di geminazione in un cristallo esagonale compatto [30].

Le leghe di magnesio presentano un basso punto di fusione, variabile a seconda degli
elementi contenuti in lega, ma comunqgue inferiore ai 650 °C, insieme ad una
elevatissima tendenza all’ossidazione del bagno fusorio, ragion per cui I’intero processo
necessita di gas ausiliari [31,32]. Inoltre, presenta una buona capacita di smaltimento
del calore, con una conducibilita termica di 156 W/(mK) [29], con un coefficiente di
espansione termica a;=(25+0.0188*T°C) um/m°C. La sua variazione volumetrica,
passando dallo stato liquido allo stato solido, € di circa il 5% (passando da 650°C a 20
°C). Il magnesio & particolarmente apprezzato per la sua ottima capacita di
smorzamento delle vibrazioni [33,34], e presenta un modulo elastico di 45 GPa [29].
Infine il magnesio presenta un’ottima capacita di isolamento dai campi elettromagnetici,
caratteristica molto apprezzata nel campo dell’elettronica di precisione dove
I’interferenza elettromagnetica ¢ particolarmente sentita [3,8]. Purtroppo, il magnesio
presenta un potenzionale di riduzione standard (riferito all’elettrodo di riferimento
standard a idrogeno) pari -2.38 V [35,36], che lo rende particolarmente sucettibile al
fenomeno della corrosione. Per completezza, in tabella 1, sono raccolte le principali

caratteristiche chimice e fisiche del magneso.

PROPRIETA CHIMICO-FISICHE

Peso specifico [kg/dm?] 1.738

Raggio atomico [nm] 0.160

Parametri reticolari [nm] a=0.32092 ; b =0.52105 nm
Temperatura di fusione [°C] 650

Modulo Elastico [GPa] 45

Conducibilita termica [W/mK] 156

Coefficiente di espansione termica a:=(25+0.0188*T°C)



Variazione volumetrica 650->20 °C 5%

Elettronegativita [V] -2.38
Calore Specifico [J/mol] 26.19-1.01*10°T-1.60*10°/T?
Permabilita magnetica 1.0000012 [H/m]

Tab. 1: Proprieta chimico- fisiche del magnesio

1.2 Processo estrattivo

L’elevata reattivita chimica del magnesio impedisce di trovarlo in natura allo stato
metallico. Le acque marine contengono circa lo 0.13% di magnesio ed esistono
procedimenti che ne consentono 1’estrazione tramite precipitazione di sali, che lasciano
una brina bianca ricca di magnesio. Altre fonti comuni sono sicuramente la dolomite
((CaM@)CO3) e la magnesite (MgCOg). 1 processi produttivi per 1’estrazione del
Magnesio metallico possono essere suddivisi in due gruppi principali: processo termico
con carbone o con silice; processo elettrolitico.

| processi termici sfruttano la reazione di riduzione metallotermica che avviene ad
elevate temperature (1200 °C), nel corso della quale il magnesio viene estratto

dall’ossido sotto forma di vapore utilizzando silice e/o alluminio come agenti riducenti.
MgCa(CO3),>2CO;, + MgO + CaO MgO + C + Cl,=>MgCl, + CO

MgCa;—>CO; + MgO MgCl,~>Mg + Cl,
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Fig. 3: Principali processi produttivi del magnesio, a) processo termico, b) elettrochimico [37].

Il processo termico, schematizzato in fig. 3a [37], prevede I’inserimento all’interno di un
forno elettrico (C), di mattonelle di ossido di magnesio e carbone ad una temperatura
prossima ai 2500 °C, ottenendo cosi vapori di magnesio e ossido di carbonio. | primi vengono
poi condensati tramite una corrente fredda di idrogeno (B) e separati in un ciclone (D),
ottenendo quindi una polvere di magnesio (G). CO e H, vengono convogliati in un reattore
catalitico (T) dove reagiscono con vapor d’acqua, formando anidride carbonica, mentre
I’idrogeno viene immesso nuovamente nel circuito. Il magnesio in uscita dal separatore
ciclonico (G) ha una purezza del 90% e viene compresso in mattonelle e distillato per ottenere
livelli di purezza del 99,95 %. Il processo termico con silice e/o alluminio risulta essere
concettualmente analogo a quello con carbone, con la sola differenza che si utilizza ferro-
silice per la riduzione dell’ossido di magnesio. Nel caso si utilizzi ferro-silice come elemento
riducente la reazione € la seguente 2(CaO + MgO) + Si — 2Mg + Ca,SiOy. | vapori di
magnesio vengono poi condensati a 450 °C compattati in mattonelle di magnesio puro e
successivamente fusi. Utilizzando invece ossido di alluminio come elemento riducente la
reazione che avviene alle alte temperature € 2(CaO + MgO) + Al,O3 + Si — Ca,SiO4AlL,O3 +

Mg. Nuovamente i vapori di magnesio vengono condensati e fusi sotto forma di lingotti.



Il processo elettrolitico, rappresentato in fig. 3b, prevede 1’elettrolisi del cloruro di
magnesio fuso (MgCl,), in vasche di ghisa o di acciaio. L’anodo A ¢ costituito da grafite,
mentre il catodo C in ferro. Il cloro, che si sviluppa all’anodo, viene convogliato all’esterno
mediante opportuno dispositivo. La natura intrinseca delle vasche in ghisa o acciaio e del
catodo, rende difficile ottenere livelli di purezza superiori al 99,8%. Il processo risulta essere
termicamente meno dispendioso rispetto al processo termico con carbone o silice, in quanto le

temperature raggiunte nel bagno fuso sono dell’ordine dei 700+750 °C [37].

1.3 Designazione

La designazione piu comune delle leghe di magnesio e data dalla American
Society for Testing and Materials (ASTM) e non prevede una distinzione fra leghe da
fonderia e da deformazione. La normativa di riferimento e la ASTM B 275-05 [38], che
prevede una sigla alfa-numerica secondo lo schema seguente:
2 lettere + 2cifre + eventuale lettera
Le due lettere rappresentano gli elementi principali in lega e di seguito vengono riportati
i piu comuni:
A—-Al,B-Bi,C—-Cu,D-Cd, E-Terrerare, H—-Th, K—-Zr,L — Li, M — Mn,
N—-Ni,P-Pb,Q-Ag,R-Cr,S-Si, T-Sn,Y—-Sh,Z-Zn,W-Y,V-Gd
Le due cifre seguenti corrispondono alle percentuale in peso, dei due maggiori elementi
presenti in lega, approssimata all’intero.
La lettera finale aggiuntiva A,B,C,D,E, distingue leghe con composizione nominale
simile, appartenenti quindi alla stessa famiglia, ma con differenze minime nella
composizione e impieghi diversi.
Ad esempio la lega AZ91 E é una lega composta dal 9% di Al, 1% di Zn e la lettera

finale, E in questo caso, indica la presenza di terre rare.

1.4 Elementi di lega

Il magnesio viene raramente usato nelle applicazioni ingegneristiche senza
I’aggiuta di elementi di lega a causa delle scarse proprieta meccaniche e di resistenza a
corrosione. La scelta di quali elementi aggiungere in lega dipende principalmente dalle
differenze nei raggi atomici, poiché da essa dipende il posizionamento degli stessi
all’interno del reticolo cristallino. Un altro importante parametro da tenere in
considerazione é la variazione di solubilita del soluto (elemento di lega) nel solvente

(Mg) al variare della temperatura, requisito necessario al fine di indurre un rinforzo per
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precipitazione, durante il trattamento termico. La quantita massima di alligante dipende
dalla solubilita allo stato liquido con il magnesio, cosi come ’affinita dello stesso con
altri elementi presenti in lega. Di seguito vengono analizzati i principali elementi di lega

impiegati nell’ambito delle applicazioni industriali [29,39,40].

Alluminio: produce un affinamento del grano, aumenta la durezza grazie alla
formazione del composto Mgi7Al;,, denominato fase B, lungo i bordi di grano.
L’alluminio aumenta la resistenza a corrosione, poiché la fase B agisce come barriera
formando una zona catodica. Infine migliora la colabilita e la massima solubilita

dell’alluminio nel magnesio ¢ 12.7 wt. %.

Zinco: aumenta la resistenza meccanica della lega Mg-Al a temperatura ambiente, in
quanto diminuisce la solubilita dell’Al nel Mg, incrementando la formazione
dell’eutettico Mgi7Al1,. Viene spesso aggiunto in leghe contenenti zirconio e terre rare
per favorire la precipitazione durante il trattamento termico. Lo zinco ha un effetto
purificante sulla lega, formando composti con Fe e Ni e aumentando cosi la resistenza a
corrosione. La solubilita dello zinco e dello 6.2 wt. % ma nelle leghe commerciali lo si

trova a valori non superiori a 1 wt. %.

Zirconio: lo zirconio viene aggiunto come elemento affinante del grano in quanto,
presentando una struttura e parametri reticolari simili a quelli del magnesio, provoca un
decremento dell’angolo di bagnabilita e abbassa I’energia di barriera per una
nucleazione eterogenea. Inoltre, il sistema Mg-Zr forma un sistema peritettico, e fasi
ricche di Zr precipitano dalla fase liquida a 654 °C, ad un contenuto di Zr pari allo
0.54% wt., generando cosi numerosi centri di nucleazione preferenziale. Ha un elevata
affinita con alluminio e manganese che, se presenti in lega, ne vanificano I’effetto

affinante. La sua massima solubilita nel magnesio e dello 3.8 wt.%.

Manganese: il manganese genera un affinamento del grano, migliorando cosi tutte le
caratteristiche meccaniche ad esso connesse. L’aggiunta di tale elemento € soprattutto
legata all’effetto purificante, in quanto € in grado di legarsi al ferro, formando un

composto intermetallico Al-Mn-Fe e migliorando quindi la resistenza a corrosione.
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Silicio: il silicio si lega con il magnesio, formando il composto Mg,Si, che ha un alto
punto di fusione (1085°C) e un elevato calore specifico di fusione. Ne segue che il
silicio migliora la fluidita della lega, riducendo la velocita di solidificazione, grazie al
calore latente rilasciato dalle fasi Mg-Si [41]. La fase Mg,Si incrementa le proprieta
meccaniche in generale poiche, similmente all’alluminio, ha un effetto affinante del
grano ed essendo stabile anche alle alte temperature migliora anche il comportamento a
creep della lega. La solubilita del Si nel Mg e limitata all’ 1.5 wt. %.

Terre rare: le terre rare vengono generalmente aggiunte per incrementare le proprieta
meccaniche delle leghe di Mg, sia a temperatura ambiente, che ad alta temperatura.
L’aggiunta di questi elementi, quali ad esempio ittrio, neodimio, gadolinio etc. porta alla
formazione, a sequito di trattamento termico, di composti intermetallici stabili fino ad
elevate temperature. Inoltre migliorano la resistenza a corrosione, grazie ad un’azione
purificante nei confronti di elementi indesiderati e alla formazione di seconde fasi che
fungono da barriera, grazie alla formazione di un ossido passivante. Le terre rare
maggiormente impiegate nell’ambito industriale verrano analizzate in maniera

approfondita nel capitolo 2.

Ferro: il ferro € un elemento indesiderato, poiché incrementa notevolmente gli effetti
della corrosione galvanica. Il contenuto massimo di ferro nelle leghe di magnesio

commerciali & limitato allo 0.03 wt. %.

Nichel: il nichel ha una solubilita prossima allo zero, ragione per cui la presenza di Ni
porta alla formazione di composti intermetallici. Inoltre, come il ferro, incrementa la
corrosione galvanica e il suo contenuto nelle leghe commerciali & tenuto a valori

compresi tra lo 0.01 e 0.03 wt. %.

1.5 Processi produttivi

| processi fusori dominano la produzione di componenti in magnesio,
rappresentando circa il 98 % di tutte le applicazioni [29,42]. 1| magnesio presenta una
bassa temperatura di inflammabilita e un’elevata tendenza all’ossidazione, crescente con

la temperatura. Lo strato superficiale di ossido tende ad essere poroso, permettendo
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all’ossigeno di penetrare all’interno, ragion per cui i processi fusori necessitano di
sistemi di protezione del bagno fuso [31,42,43]. La protezione viene garantita tramite
miscele di gas inerti, come aria-SFg, aria-CO,+SFg, CO,+SFg, che si legano con
I’0ssigeno, inibendo la reazione di ossidazione del magnesio. Tuttavia 1’esafluoruro di
zolfo, SFg, € circa 24000 volte piu dannoso rispetto al biossido di carbonio CO; in
termini di riscaldamento globale e inoltre permane nell’atmosfera per circa 3200 anni
[42]. Per questo motivo, negli ultimi anni, sono state sviluppate nuove miscele di gas e
nuovi processi tecnologici, che possano sostituire 1’utilizzo del SFg come gas protettivo.
Ne costituisce un esempio il tetrafluoroetano C,H,F, [44] e il sistema di protezione del
bagno fuso AM-cover™ [44], una miscela composta da un gas attivo come HFC-134a
ed un gas di trasporto come azoto o biossido di carbonio. Il magnesio fuso non attacca
stampi realizzati in materiale ferroso, al contrario di quanto accade per le leghe di
alluminio. Diversamente reagisce con la sabbia, in particolare con il silicio ( SiO; +
2Mg > 2MgO + Si e SiO; + 4Mg > Mg,Si + 2MgO) ragion per cui gli stampi
realizzati in sabbia necessitano di particolari attenzione, utilizzando inibitori che evitino
I’interazione con il metallo fuso [42]. Di seguito verrano analizzati i processi fusori

maggiormente utilizzati nella produzione di componenti di magnesio.

1.5.1 Pressocolata (High Pressure Die Casting, HPDC)

La pressocolata (Colata in Stampo ad Alta Pressione) e il processo fusorio
attualmente piu diffuso, in quanto permette di realizzare componenti di forma
complessa a costi contenuti. Esistono due tipologie di HPDC: hot chamber die casting e
cold chamber die casting [1,45]. Nel primo processo (Fig. 4) il metallo allo stato fuso
viene mantenuto in temperatura all’interno di un crogiolo chiuso e protetto tramite gas
inerte. Un cilindro idraulico applica una pressione dell’ordine di 30 ei 70 MPa sul
metallo [29], il quale passa nella cavita dello stampo tramite un ugello. In questo
processo il canale attraverso cui fluisce la lega risulta, a sua volta, immerso nel metallo
fuso, ed il passaggio dal crogiolo allo stampo & permesso grazie ad una valvola che
regola e controlla la quantita di metallo necessaria a realizzare il componente [42,46].
L’ugello ¢ riscaldato a temperature comprese tra 400° C e 500° C, per evitare che il
metallo si raffreddi durante I’iniezione. Il forno, i canali di colata e gli stampi possono
essere realizzati in acciaio, anche se e opportuno evitare acciai legati al nichel e al
cobalto, in quanto questi elementi, una volta disciolti nel magnesio anche se a livelli di

ppm, favoriscono la corrosione localizzata [29,42].
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Fig. 4: Schema hot chamber die casting [47].

Fig. 5: Portellone posterione Aston Martin prodotto tramite HPDC [48].

In figura 5 e riportato un esempio di componente realizzato tramite HPDC, nello
specifico il portellone posteriore di un autoveicolo.

Nel secondo processo, denominato a camera fredda, il metallo fuso viene versato nella
camera d’iniezione in modo automatico o manualmente, per poi essere iniettato a
velocita dell’ordine di 5 + 10 m/s da uno stantuffo nello stampo. La lega fusa solidifica
ad una pressione compresa tra i 35 e 140 MPa fino alla forma finale. Grazie alle alte
velocita con cui il metallo raggiunge lo stampo, si riescono ad ottenere componenti con

spessori fino ad 1 mm [42,45].
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Molten metal

Cold chamber
die casting machine

Fig. 6: Schema cold chamber die casting [47].

Le velocita di solidificazione molto elevate e i costi contenuti rendono questo processo

adatto alla produzione in serie di componenti, specialmente nel settore automotive.

Fig. 7: Pannello strumentazione Buick LaCrosse 6.9 kg prodotto tramite HPDC a camera fredda [42].

Sebbene la pressofusione, sia a camera calda che fredda, sia il processo piu utilizzato,
genera un’elevata quantita di difetti tipo porosita, in quanto il gas rimane intrappolato
nel metallo a causa sia della velocita di iniezione, sia della pressione a cui solidifca il
metallo. Il livello di porosita diminuisce con lo spessore della sezione del componente e
le proprieta meccaniche sono garantite dalla presenza di un grano molto fine. Quando
sono richiesti spessori maggiori, specialmente in applicazioni strutturali, ’effetto delle
porosita risulta determinante ai fini della resistenza meccanica. Oltre a costituire una
zona privilegiata per I’innesco di cricche, alti livelli di porosita non consentono

successivi trattamenti termici, poiché il gas intrappolato nelle porosita si dilata. Sono
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quindi preferiti altri processi fusori, sebbene abbiano una produttivita limitata e costi

maggiori.

1.5.2 Pressocolata in vuoto (Vacuum Die Casting)

Per risolvere i difetti generati dalle porosita nei processi pressofusori, & stato
messo a punto il processo di colata sotto vuoto (vacuum die casting), dove viene ridotta
la pressione nella camera d’iniezione e nella cavita dello stampo, in modo da evitare che
aria o altri gas rimangano intrappolati nel getto. Di conseguenza il livello di porosita
risulta molto basso, ma i costi e i tempi di produzione aumentano sensibilmente. Questo
processo é quindi utilizzato solo in quei componenti che richiedano particolari proprieta

meccaniche.

Vagcuum Pulp Washer

Product
Engraving
Section

Vacuum Tank |
olten Metal Supply

Injection
Plunger
/O

v

Injection
Sleeve

Al Moltenr Metal Fixed Mold

Vacuum Pump Movable Mold

Fig. 8: Vacuum Die Casting [49].

Il super vacuum die casting (SVDC) e un processo fusorio dove si monitora
costantemente le condizioni di vuoto all’interno dello stampo, tramite sistemi di
controllo avanzati. Tale processo consente di ridurre ulteriormente la porosita da gas e

migliorare quindi le proprieta meccaniche del getto [42,50].

1.5.3 Colata in gravita (Gravity Casting)

| processi fusori a gravita vengono comunemente impiegati in diversi settori
applicativi strutturali e non, soprattutto grazie all’eccellente colabilita, produttivita ed
economicita del processo. Si distinguono quindi: Sand Casting e Permanent Mold
Casting.

Colata in sabbia (Sand Casting)
Nei processi sand casting lo stampo é realizzato in sabbia fissata con resina, ma poiche

il magnesio tende a reagire con quest'ultima, vengono generalmente aggiunti degli
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inibitori. 1 piu comunemente utilizzati sono: miscele di solfuri, acido borico,
fluoroborato di potassio, fluorosilicato di ammonio [29]. Le tipologie e le quantita di
inibitori aggiunte dipendono fortemente dalle dimensioni del componenete e dalla lega
impiegata. Leghe con una piu alta temperatura di colata avranno sicuramente un periodo
di interazione maggiore, cosi come componenti massivi con spessori notevoli.
A causa dell’elevato rischio di ossidazione e del basso peso specifico del magnesio, il
sistema deve essere progettato con cura, al fine di minimizzare le turbolenze in fase di
colata e assicurare una solidificazione ottimale del getto.

Colata in conchiglia (Permanent Mold Casting)
Il processo di colata in stampo permanente & concettualmente identico al processo di
colata in sabbia, con la differenza che lo stampo € di materiale metallico. La finitura
superficiale del getto risulta migliore, se comparato con la fusione in sabbia ed inoltre, a
parita delle altre condizion di processo, si ottiene un grano piu fine grazie alla piu alta
velocita di raffreddamento. Gli stampi piu comunemente utilizzati sono in acciaio,
poiche il magnesio e un elemento basso-fondente e non reagisce con il ferro. Inoltre, in
entrambe le tipologie di colata per gravita e possibile utilizzare gas protettivo
preventivamente immesso nello stampo, in modo da limitare il contatto tra metallo fuso
ed ossigeno e migliorare quindi la qualita del componente [42,45,47].
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Fig. 9: Sand Casting Process [47].

1.5.4 Colata in bassa pressione (Low Pressure Casting, LPC)

Il processo di colata a bassa pressione prevede un crogiolo di fusione
pressurizzato, generalmente situato in posizione sottostante allo stampo, che puo essere
sia in sabbia (LPSC) sia in metallo (LPDC). Nel crogiolo viene immesso un gas secco e

quindi la pressione della camera aumenta lentamente, fino a quando la pressione
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esercitata dal gas sulla superfcie del metallo fuso non é sufficiente a far defluire il
metallo liquido lungo il condotto di alimentazione. Controllando attentamente i
parametri di iniezione e i condotti di alimentazione, & possibile ottenere un getto con

livelli di porosita molto bassa e di conseguenza trattabile termicamente.

. I] /mrlng platen
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/ Dies
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Pressurising gas —E;’//"'
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/""

Metal fill

+——+— Crucible

Fig. 10: LPDC [42].

L’investimento richiesto ¢ sicuramente minore rispetto all’high pressure die casting, ma
i getti finali hanno caratteristiche molto diverse: in questo processo, date le basse
pressioni utilizzate dell’ordine del kPa, non si realizzano sezioni inferiori ai 3 mm e 1
tempi unitari di ciclo risultano maggiori. Inoltre la dimensione del grano risulta di un
ordine di grandezza maggiore rispetto alla colata in stampo ad alta pressione, dove le

velocita di raffreddamento risultano maggiori [29,42,45].

1.5.5 Squeeze casting

In questo processo il metallo fuso solidifica in stampi sotto I’effetto di elevate
pressioni. Quest’ultime sono di diversi ordini di grandezza superiori rispetto ai
convenzionali processi di colata, mantengono i gas intrappolati in soluzione. La
conseguenza diretta € che le porosita, nello squeeze casting, sono quasi del tutto
eliminate, inoltre, eliminando 1’aria che normalmente rimane all’interfaccia tra liquido
e metallo, si incrementano gli scambi termici tra bagno fuso e superfici dello stampo.
Tramite questa tecnologia si ottengono quindi componenti finiti in un solo processo e

gli stampi possono essere riutilizzati per successive fusioni. In generale esistono due
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diversi tipi di squeeze casting, conosciuti come diretto e indiretto. In entrambi i processi
esistono diversi parametri in grado di determinare la qualita dei componenti tra cui i piu
importanti sono: il volume di metallo fuso, intensita e durata della pressione applicata,
temperatura dello stampo. |l direct squeeze casting € caratterizzato da una pressione
diretta sul metallo fuso, senza nessun sistema di colata. Essendo la pressione
direttamente applicata su tutta la superficie della lega fusa per tutto il processo di
solidificazione, si ottengono componenti con bassissimo contenuto di porosita e una
struttura a grano molto fine data ’elevata velocita di raffreddamento. Direct squeeze

casting & composto da diversi step:

o un opportuno stampo viene posizionato sulla base di una pressa idraulica e
vienene pre-riscaldato alla temperatura di lavoro. Allo stesso tempo viene
solitamente spruzzato un lubrificante a base di grafite.

o viene versata una precisa quantita di metallo fuso nella cavita dello stampo
inferiore, abbassando poi gradualmente lo stampo superiore fino a che non
entra in contatto con il metallo fuso.

o la pressione viene quindi esercitata non appena il metallo inizia a solidificare e
viene mantenuta fino alla fine della solidificazione.

o infine lo stampo superiore viene aperto e il componente estratto.

(a)

Fig. 11: Direct squeeze casting [42].

:

-

(b)

(c)

L’indirect squeeze casting € invece caratterizzato da un sistema di colata tramite il quale
si trasferisce la pressione al metallo fuso, che entra gradualmente nello stampo a
velocita molto basse. Generalmente il sistema di colata € composto da un canale,
all’interno del quale il metallo fuso viene spinto da un martinetto. Poiche la pressione ¢
imposta a distanza, & difficile mantenerla costante su tutto il componente per tutto il

periodo di raffreddamento e solidificazione dello stesso. Di conseguenza si hanno
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caratteristiche meccaniche dei getti inferiori rispetto al processo diretto. Il vantaggio ¢
che questo processo non necessita di un sistema di dosaggio del metallo, in quanto
eventuali esuberi di materiali possono essere gestiti dal canale di colata [42,45,51].

Die
Casting
Punch

Fig. 12: Indirect squeeze casting [51]

1.6 Processi di deformazione plastica
Le leghe di magnesio, a causa del limitato numero di piani di scorrimento, hanno

una scarsa duttilita e lavorabilita a freddo. La possibilita di alleggerimento strutturale,
soprattutto nel settore automotive, ha portato a un rinnovato interesse per le leghe da
deformazione plastica, specialmente nell'ultimo decennio.

Slip direction Slipdirection
Basal plane

Bt
" Prismatic
1 planc

Pyramidal
plane

a Basal slip Prismatic slip Pyramidal slip
:0.7MPa t0.8~21MPa :8MPa

Fig. 13: Basal plane and CRSS value [30].

In figura 13 sono illustrati i piani di scorrimento principali, con i relativi valori della
Critical Resolved Shear Stress, da cui emerge chiaramente come sia difficile attivare i
piani piramidali a temperatura ambiente. Di conseguenza gli scorrimenti lungo la
direzione ¢ sono particolarmente difficili a basse temperature. Al contrario, aumentando
la temperatura, i valori della CRSS diminuiscono e I’energia necessaria, affinché

avvenga la deformazione sui piani piramidali, diminuisce notevolmente. Quando viene
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applicato uno sforzo di compressione nella direzione c, la meta superiore del cristallo di
magnesio puo ruotare di 90°, come mostrato in figura 14. Questo meccanismo di
deformazione & detto geminazione. Poiche nei processi di deformazione plastica e
inevitabile imporre degli sforzi di compressione, la geminazione avviene facilmente se
I’asse ¢ del cristallo di magnesio e orientato parallelamente alla direzione di lavorazione
(perpendicolarmente alla direzione di applicazione del carico). Al contrario questo
meccanismo si realizza difficilmente se 1’asse ¢ € orientato in modo perpendicolare alla

direzione di lavorazione (parallelo alla direzione di applicazione del carico).

Generation of {10-12} twinning Roll
{10-12} plane Bas
e = < ‘ \ (Normal direction)
‘ s: = ’&
23’

(Transverse direction)

RD
(Rolling direction)

Stress ¢

When {10-12} twinning occurs,
basal plane is rotated about 90°,

Fig. 14: Meccanismi di deformazione in un processo di deformazione plastica [30].

Per questo motivo le lastre in lega di magnesio sono difficilmente deformabili lungo la
direzione dello spessore e spesso si fratturano al primo stadio di una lavorazione a
freddo. Inoltre alla luce di quanto sopra detto e molto importante evitare, durante la
lavorazione a caldo, ad esempio hot rolling, una tessitura del reticolo cristallino che
abbia i piani basali orientati secondo la direzione di avanzamento della lastra, al fine di
garantire una buona formabilita a freddo [30,52].

1.6.1 Forgiatura (Forging)

La forgiatura del magnesio viene effettuata su billette o lingotti, i quali vengono
opportunamente riscaldati prima di subire la deformazione plastica. Le temperature a
cui avvengono le lavorazioni variano in funzione del tipo di lega e sono di circa 50 °C
inferiori rispetto alla curva di solidus [29]. Generalmente vengono impiegate presse
idrauliche e meccaniche, e stampi sia aperti che chiusi. Le proprieta meccaniche

dipendono fortemente dal grado di incrudimento imposto durante la lavorazione ed e
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inversamente proporzionale alla temperatura di forgiatura. Per valori di temperatura
troppo bassi si rischia di fratturare il materiale, ma con temperature troppo elevate il
grado di incrudimento risulterebbe troppo basso e con esso anche il rinforzo ottenuto.

Anche le pressioni applicate sono strettamente correlate alla temperatura di lavorazione

e sono generalmente contenute fra i 100 e 200MPa [29,30].

Fig. 15. Cerchioni forgiati per uso motociclistico [53].

1.6.2 Estrusione

I processi di estrusione a caldo vengono effettuati tramite presse idrauliche e si
possono ottenere barre e profilati di geometrie complesse. Esistono due tipi
fondamentali di estrusione: diretta e indiretta. Nel metodo diretto il pistone spinge il
metallo, che attraversa una matrice e viene realizzata la geometria voluta; nel processo
indiretto (o inverso) la matrice é solidale con il pistone. Gli stampi sono realizzati in

acciaio legato e il processo avviene a temperature comprese tra i 300° C e i 450 ° C.

Di

INDIRETTA

Extrusion

%&\\\

%
2&\\\\\\\\\\“

Indirect Extrusion

Fig. 16: Processo d'estrusione diretto e inverso di estrusione a) e profilati di magnesio di geotria

complessa b).
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1.6.3 Laminazione

Un altro processo di deformazione plastica utilizzato nelle leghe di magnesio €
sicuramente la laminazione, dove lingotti di forma piatta costituiscono il materiale di
partenza. Ogni lingotto viene preriscaldato per diverse ore, per poi essere laminato
attraverso rulli che, ad ogni passata, aumentano il tasso di deformazione. Le temperature

tipiche di questo processo sono comprese nell’intervallo tra i 315° C e 1 375°C [29].

Rolling process
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-—>
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Fig. 17: Processo di laminazione a) e foglio laminato in magnesio b).

1.7 Tecniche d'affinamento del grano

L’affinamento del grano ¢ 1’unico meccanismo di rinforzo del materiale che
migliora tutte le caratteristiche meccaniche del materiale, (resistenza a snervamento,
tenacita durezza, resistenza a fatica etc.) ad eccezione della resistenza a fatica alle alte
temperature e a creep. Oltre il 90 % delle applicazioni in magnesio é prodotta tramite
processi fusori, senza subire successivi trattamenti di deformazioni plastica, percio la
microstruttura presente in esercizio & quella derivante dal processo di solidificazione.
Per questi motivi il controllo della microstruttura nei getti risulta di fondamentale
importanza e sono stati sviluppati numerosi processi di affinamento del grano. Di
seguito verrano esaminate le tecniche di affinamento del grano riguardanti i processi

fusori.

1.7.1 Elementi alliganti

L'aggiunta di elementi alliganti al Mg puro genera un affinamento del grano
cristallino, limitando I’accrescimento dei grani, imponendo un sottoraffreddamento
costituzionale e creando dei siti preferenziali per la nucleazione [54-56]. Inoltre la
microsegregazione interdendritica del soluto, costituisce una barriera alla crescita dei
grani nucleati, contribuendo anch’essa alla creazione di una microstruttura piu fine

[57,58]. In figura 18 a e b &€ mostrato I'andamento della dimensione media del grano al
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variare della percentuale in peso di Al e di Si. In entrambi i casi si puod notare come il
valore della dimensione media dei grani tenda a calare in maniera drastica inizialmente,

per poi stabilizzarsi ad un valore asintotico.
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Fig. 18: Influenza sulle dimensioni del grano, in relazione alla distanza dal centro del getto, della
percentuale in peso di Al (a) e di Si (b)[58].

L'elemento alligante che ha la maggior influenza sulla dimensione media del
grano e lo zirconio [57-59]. Il meccanismo di affinamento del grano esercitato dallo Zr
nelle leghe di magnesio e attribuibile a diversi fattori: a) magnesio e zirconio presentano
stessa struttura cristallina esagonale compatta, con parametri reticolari molto simili,
favorendo la nucleazione di particelle di magnesio in fase di solidificazione [55]; b) per
contenuti di Zr superiori allo 0.58 wt.% il diagramma di stato Mg-Zr (fig. 20) presenta
una trasformazione peritettica, pertanto le particelle non disciolte di Zr fungono da sito

preferenziale per la successiva nucleazione [60].
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Fig. 19: Influenza sulle dimensioni del grano della percentuale in peso di Zr [58].
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Fig. 20: Diagramma di fase Mg-Zr [60].

Tuttavia questo processo di affinamento puo essere applicato solo alle leghe dove non vi
sia gia presenza di Al, poiche lo zirconio tende a reagire con quest’ultimo, formando

composti intermetallici [29,55,59].

1.7.2 Superheating

Il processo di affinamento del grano denominato superheating prevede di
riscaldare il metallo a temperature di circa 180°+260° sopra la curva di liquidus,
contrariamente a quanto consigliato per la maggior parte delle leghe dove un tale
surriscaldamento, provocherebbe un ingrossamento del grano [61]. Questo processo,
applicabile alle sole leghe che contengono alluminio, prevede quindi di portare il
metallo fuso alle temperature prefissate per un breve periodo, raffreddare velocemente
fino alla temperatura di colata e mantenere in tali condizioni il metallo fuso per un
tempo limitato, prima di colare (fig. 20). Un’ipotesi sul meccanismo di affinamento del
grano prevede la precipitazione di composti intermetallici, quali Al-Fe o Al-Mn-Fe,
durante il rapido raffreddamento e che essi fungano da centri per la nucleazione
eterogenea [57]. Una seconda ipotesi afferma che le particelle solide presenti alle
normali temperature di fusione siano di dimensioni eccessive e in numero limitato per

promuovere un affinamento del grano. A temperature piu elevate esse si dissolvono nel
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metallo fuso e tendono a precipitare, finemente e in numero maggiore, durante il rapido
raffreddamento fino alla temperatura di colata [58]. Una terza ipotesi invece prevede la
nucleazione del magnesio su particelle di Al,Cs, in quanto a temperature elevate vi € un
maggior apporto di carbonio derivante dalle pareti del crogiolo in acciaio [62]. Ci sono
numerosi fattori che hanno influenza sulle dimensioni finali del grano durante questo
particolare processo. Da un punto di vista della composizione chimica, la presenza di
alluminio risulta fondamentale, e leghe con un contenuto maggiore all’8% mostrano una
risposta migliore a questo processo [57-59]. L’affinamento tramite superheating ¢
fortemente influenzato dalla presenza di ferro e manganese, e leghe con un basso
contenuto di questi elementi sono meno suscettibili al trattamento. Piccole quantita di
silicio tendono a favorire un affinamento del grano al contrario di elementi come il
titanio, berilio e zirconio. Da un punto di vista dei parametri di processo, € necessario
controllare le temperature di surriscaldamento e i tempi di permanenza, dove elevate
temperature necessitano di brevi tempi di permanenza e viceversa. Sperimentalmente si
e notato come surriscaldare a temperature superiori ai 900 °C non comporti nessun
miglioramento in termini di affinamento del grano. Molto importante € infine il
controllo della velocita di raffreddamento fino alla temperatura di colata (T,, pouring

temperature) e i tempi di mantenimento prima della colata stessa.
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Fig. 21: Schema del profilo delle temperature durante un trattamento di superheating [61].
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La figura 21 sopra mostra I’andamento dei profili delle temperature nel caso di un
processo corretto (1), di un tempo di mantenimento alla T, eccessivo (2) e di una
velocita di raffreddamento troppo lenta (3). Nel secondo e terzo caso si assiste ad un

ingrossamento del grano rispetto al processo eseguito in condizioni ottimali.

1.7.3 Carbon inoculaition

L’utilizzo di carbonio come particelle inoculanti ¢ un altra tecnica ampiamente
utilizzata come processo di affinamento del grano. Il carbonio viene introdotto nel
magnesio fuso sotto diverse forme, ad esempio grafite, nerofumo, o di composti
organici come C,Clg, CgClg, 0 di carburi come Al,Cs, CaC, [57,58,61]. Infine
I’inoculazione di carbonio puod avvenire tramite le convenzionali tecniche di
insufflaggio di gas nel bagno fuso, quali CO, CO,, CH,4. Tuttavia i migliori risultati
sono stati ottenuti con il carburo di calcio e 1’esacloroetano (C,Clg), sebbene a
quest’ultimo siano legati problemi di tipo ambientale. Il grado di affinamento ottenuto ¢
paragonabile a quello ottenuto con il trattamento di superheating e, come quest’ultimo, ¢
applicabile alle sole leghe contenenti Alluminio. Il mccanismo di affinamento avviene
grazie alla nucleazione di particelle Al,Cs, che costituiscono siti preferenziali per la

nucleazione eterogenea [59,63].

1.7.4 Elfinal Process

Il proecsso Elfinel si basa sull’idea che le particelle di Ferro fungano da siti
preferenziali e favoriscano la nucleazione eterogenea del magnesio. Il ferro viene
aggiunto sotto forma di cloruro ferrico, a temperature comprese tra i 740°C e i 780°C in
percentuali comprese tra 0.4 + 1 %. Sebbene questo processo porti ad un affinamento
del grano, viene applicato raramente a causa della scarsa resistenza a corrosione del
magnesio in presenza di impurita di ferro e al rilascio di fumi di HCI e CI che si

sviluppano durante il trattamento [58,59].

1.7.5 Ultrasonic grain refinement

Nel processo di affinamento del grano tramite ultrasuoni viene trasmessa energia
sotto forma di onde sonore a frequenze elevate (tipicamente 20 kHz). Si innescano cosi
processi di microcavitazione che favoriscono la crescita e I’implosione di piccole bolle,
in grado di provocare la rottura dei cristalli primari e delle dendriti che si
ridistribuiscono all’interno del metallo fuso, generando nuovi siti di nucleazione. Il

trattamento a ultrasuoni si divide in diretto o indiretto, a seconda della temperatura di
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fusione del metallo e della reattivita che esso presenta con il sonotrodo. Nel caso del
magnesio e delle sue leghe, data la bassa temperatura di fusione e la limitata reattivita
con I’acciaio, Si utilizza un sonotrodo, in acciaio o in lega di titanio, direttamente
immerso nel metallo fuso. Il processo UGR risulta piu efficace dell’inoculazione di
carbonio e confrontabile con le dimensioni di grano ottenute nelle leghe senza alluminio

con aggiunta di Zirconio [64,65].

1.8 Trattamenti termici

Le leghe di magnesio sono generalmente trattate termicamente, sia per
incrementare le proprieta meccaniche, sia per raggiungere particolari specifiche di
fabbricazione per impieghi particolari. Data la struttura cristallina esagonale compatta, i
processi di deformazione plastica avvengono, nella quasi totalita dei casi, ad alta
temperatura, rendendo la necessita di un’eventuale ricottura meno sentita rispetto ad
altre leghe. Inoltre, come detto nei paragrafi precedenti, oltre il 90% dei componenti in
magnesio vengono prodotti tramite processi fusori.

La maggior parte delle leghe di magnesio, sia deformazione plastica che da
fonderia, raggiungono le proprieta meccaniche desiderte tramite opportuno trattamento
termico di tempra di soluzione, in grado di indurre un rinforzo per precipitazione. Il
trattamento prevede tre fasi successive: trattamento di solubilizzazione del soluto a
temperature relativamente elevate; tempra per ottenere una struttura sovrassatura di
soluto nel solvente a temperatura ambiente; invecchiamento della lega a basse
temperature o a temperatura ambiente, che permette 1’evoluzione della struttura
sovrassatura di soluto verso configurazioni stabili, ottenendo una fine dispersione di
precipitati nella matrice di metallica. La designazione dei trattamenti termici prevede,
analogamente a quanto previsto per leghe di alluminio, una sigla alfa-numerica. Di
seguito vengono indicati i piu comuni trattamenti applicati:

T1: raffreddamento dopo un processo di formatura a caldo e invecchiamento naturale.
T2: raffreddamento dopo un processo di deformazione plastica ad alta temperatura e
invecchiamento naturale.

T3: trattamento di solubilizzazione, incrudimento e invecchiamento naturale.

T4: trattamento di solubilizzazione e invecchiamento naturale.

T5: raffreddamento da un processo di deformazione plastica ad alta temperatura e
invecchiamento artificiale.

T6: trattamento di solubilizzazione e invecchiamento artificiale.
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T7: trattamento di solubilizzazione e sovra-invecchiamento.
T8: trattamento di solubilizzazione, incrudimento e invecchiamento artificiale.
T9: trattamento di solubilizzazione, invecchiamento artificiale e incrudimento.
Tra i trattamenti possibili sopra elencati, i piu applicati sono i T4, T6 e T5.
Di seguito verrano esaminati i diversi trattamenti termici applicati alle leghe di

magnesio sia da fonderia che deformazione plastica [29,66]

1.8.1 Ricottura di distensione

La ricottura di distensione €& un trattamento applicabile sia a leghe da
deformazione plastica che da fonderia. Lo scopo di questo processo & quello di
distendere il materiale, eliminando le tensioni residue derivanti dalle deformazioni
plastiche o dai processi di solidificazione. Le possibili tensioni nei getti possono
derivare da un raffreddamento non omogeneo nello stampo, dalla tempra o a seguito di
una lavorazione meccanica. Nel caso di leghe da deformazione plastica le tensioni
residue sono derivanti dal processo. La necessita di distendere il materiale, deriva anche
dal fatto che le tensioni residue favoriscono la stress corrosion cracking, problematica
particolarmente rilevante nelle leghe di magnesio [67,68]. Nel caso di leghe da
deformazione le temperature di distensione sono prossime ai 260 °C, con tempi di
mantenimento variabili da 15 minuti a 60 minuti, a seconda della lega. [29].

1.8.2 Ricottura completa

La ricottura completa € un trattamento termico applicato alle sole leghe da
deformazione plastica. A causa della struttura esagonale compatta del metallo, la
maggior parte dei trattamenti di deformazione vengono effettuati ad alte temperature,
rendendo la necessita di una ricottura completa meno sentita rispetto ad altre leghe.
L’intervallo di temperature richieste per questo trattamento € compreso tra i 290 e i 450
°C [29].

1.8.3 Ricottura post-incrudimento o di ricristallizzazione

La ricottura di ricristallizzazione € applicata specialmente a valle dei processi di
lavorazione a freddo. Le deformazioni plastiche generano una notevole distorsione del
reticolo e tendono a creare una notevole quantita di sub-grani. Queste zone sono un sito
preferenziale per la nucleazione di nuovi grani, creando una struttura a grano piu fine di

quella originale. La temperatura, il tempo di mantenimento e la microstruttura ottenuta
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sono funzione del tasso di incrudimento subito dal materiale. L’intervallo di temperature
entro cui la ricristallizzazione statica ha inizio & compreso tra 300 e 315 °C, per cui le
temperature tipiche di questo trattamento sono comprese nel range 300 + 400 °C [29].

1.8.4 Trattamento di tempra di soluzione

La maggior parte delle leghe di magnesio, sia deformazione plastica che da
fonderia, raggiungono le proprieta meccaniche desiderate tramite il trattamento termico
di tempra di soluzione, in grado di indurre un rinforzo per precipitazione.
Indipendentemente dallo stato di fornitura il trattamento prevede quindi una fase di
solubilizzazione ad alta temperatura, tempra in acqua ed infine invecchiamento
artificiale a temperature relativamente basse (T6) o0 invecchiamento naturale a
temperatura ambiente (T4) [29,66]. La risposta al trattamento termico dipende da
diversi fattori, quali: elementi di lega, temperature e tempi di trattamento, mezzi
tempranti.
Di seguito (tabella 2) vengono riportati i principali parametri di trattamento relativi alle

principali leghe fonderia in commercio, riferiti al trattamento in condizioni T6:

SOLUBILIZZAZIONE INVECCHIAMENTO
LEGA [ASTM B275]

T[°C] t[h] T[°C] t[h]

AM100 424 16-24 232 5

AZ63 385 10-14 218 5
AZ91 413 16-24 168 16
ZK61 499 2 129 48
ZC63 440 4-8 200 16
EQ21 520 4-8 200 16
ZE63 480 10-72 141 48
WE43 525 4-8 250 16
WES54 527 4-8 250 16

Tab. 2: Principali parametri di trattamento termico T6 in leghe di Mg da fonderia.

Le leghe da deformazione plastica vengono comunemente fornite allo stato T5,
poiche, come precedentemente illustrato, i processi di deformazione avvengono ad alte
temperature. Questo trattamento prevede quindi il raffreddamento in aria dal processo di
deformazione a caldo e successivo invecchiamento artificiale. In tabella 3 si riportano

alcuni esempi a titolo esemplificativo.
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LEGA [ASTM B275]

SOLUBILIZZAZIONE

INVECCHIAMENTO

T°C] t[h] T[°C] t[]
AM100 - - 232 5
AZ63 - - 260 4
AZ91 - - 168 16
ZE41 - - 177 12
ZK60 - - 150 24

Tab. 3: Principali parametri di trattamento termico T5 in leghe di Mg da deformazione.

Una piu completa trattazione sui trattamenti termici delle leghe di magnesio con

terre rare & riportata nel capitolo 2, dove verranno esaminati i diversi aspetti di

trattamento e le sequenze di precipitazione.

1.9 Applicazioni

Il magnesio e le sue leghe trovano applicazioni in vari ambiti per impieghi
strutturali e non. Nella prima categoria rientrano tutte le applicazioni del settore
automotive, aerospaziale e militare, mentre nella seconda le applicazioni in ambito
elettronico o come anodi sacrificali per protezione catodica [2,53,55,69,70]. Le sempre
pit stringenti normative comunitarie nell'ambito della riduzione delle emissioni
inquinanti hanno portato a un rinnovato interesse verso l'alleggerimento strutturale. Cio

ha provocato un forte incremento nella produzione e consumo di leghe di magnesio,

come mostrato in fig. 22 [71].
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L'alleggerimento strutturale €, ad oggi, la migliore risposta per soddisfare i vincoli in
termini di consumi ed emissioni inquinanti imposte dalle normative. La maggior parte
dei componenti impiegati nelle autovetture sono prodotti tramite processi fusori di
pressocolata o colata in sabbia [53,72]. Le leghe maggiormente impiegate sono quelle
appartenenti alla famiglia AZ, AM, AS e ZK ed il campo applicativo varia dal pannello
strumentale al telaio delle sedute, dai cerchi alla scatola della trasmissione e del cambio
[42,70,73]. BMW ha realizzato il primo blocco motore bimetallico, con un’anima
interna in lega Al-Si ipereutettica e un involucro in lega di magnesio Mg-Al-Sr [53]. Il
blocco motore e un sei cilindri in linea e I'impiego di magnesio ha portato ad una

riduzione del 24% del peso, che & complessivamente di soli 161 kg [53].

Fig. 23: Blocco motore bimetallico BMW realizzato in lega Al-Si e Mg-Al-Sr [42].

Le leghe AM50 e AM20 sono state e sono tutt'ora ampiamente utilizzate per realizzare
telai delle sedute. Queste leghe sono particolarmente apprezzate per il buon
compromesso tra resistenza meccanica e allungamento a rottura (8-10%)[3,42].

Fig. 24: Sedute di automobili in lega AM50 [42].
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Le leghe della famiglia AS, come la AS31, sono apprezzate per la loro resistenza a
creep ¢ stabilita termica. Un’applicazione notevole & rappresentata dalla scatola del

cambio realizzato da Mercedes in lega AS31 [42,74].

Fig. 25: Scatola della trasmissione Mercedes realizzata in lega AS31 [74].

I cerchi rappresentano un altro settore dove il magnesio trova particolare applicazione,
grazie soprattutto alla capacita di assorbire le vibrazioni. Essendo dei componenti
particolarmente esposti alle condizioni atmosferiche oltre che ad urti fortuiti, i cerchi
realizzati in lega di magnesio necessitano sempre di trattamenti di post-ossidazione
anodica e verniciatura [42]. Inoltre le leghe che non contengono Al e Zn risultano le

meno suscettibili a stress corrosion cracking [12].
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Fig. 26: Cerchione forgiato realizzato in ZK60.

In figura 27 sono riportate alcune applicazioni in ambito elettronico, dove la leggerezza
viene percepito dal consumatore finale come una qualita imprescindibile. A questa si

affiancano inoltre la buona resistenza meccanica e la capacita di isolamento dai campi

elettromagnetici.

Fig. 27: Applicazioni di magnesio nell'ambito elettronico.

Il settore aerospaziale richiede spesso condizioni d'esercizio particolarmente gravose,
sia dal punto di vista meccanico che di resistenza a corrosione. Per soddisfare tali
esigenze le leghe utilizzate in questo settore prevedono l'aggiunta di terre rare come
elementi primari di lega, le quali migliorano notevolmente sia le proprieta meccaniche a
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temperatura ambiente, sia ad alta temperatura, che la resistenza a corrosione [15,18,19].
Il magnesio e le sue leghe non sono tuttavia utilizzati per applicazioni strutturali
primarie a causa dei vincoli imposti dalla IATA (Associazione Internazionale Trasporto
Aereo), ma e comunque largamente utilizzato in applicazioni secondarie come mostrato
in figura 27, dove l'alloggiamento ausiliario del motore Pratt & Whitney F119 é

realizzato in lega WE43.

Fig. 27:Involucro ausiliario di un motore di un F119 realizzato in WE43[42].

In figura 28 e mostrata un‘altra applicazione notevole di un getto realizzato tramite
fusione in sabbia, in lega AZ91E, dal peso di 285 kg [75]. Questa soluzione permette di

risparmiare piut di 140 kg sullo stesso componente realizzato in lega d'alluminio.

Fig. 28: Scatola della trasmissione del Sikorsky CH53D realizzata in lega AZ91E [75].
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CAPITOLO 2

LEGHE DI MAGNESIO DA FONDERIA CONTENENTI TERRE
RARE

2.1 Introduzione alle leghe Mg-RE

Il decadimento delle proprieta meccaniche alle alte temperature cosi come la
modesta resistenza a corrosione sono, da sempre, il limite principale delle leghe di
magnesio [10,11]. L’impiego su larga scala ¢ dunque vincolato allo sviluppo di leghe
alto-resistenziali, in grado di resistere in ambienti aggressivi. Nell’ultimo decennio si ¢
quindi assistito allo sviluppo di leghe in grado di soddisfare i requisiti imposti in fase di
progettazione, ottimizzando elementi di lega, processi produttivi e trattamenti termici
[6,7,11,76-79]. L’aggiunta di terre rare come elementi principali di lega pud
incrementare resistenza a corrosione e proprieta meccaniche, sia a temperatura ambiente
che ad alte temperature [15-17,19,20].

Con il termine terre rare si intendono i metalli con numero atomico compreso tra
57 e 71, ma vengono comunemente incluse nella categoria anche Ittrio e Scandio,
sebbene il loro numero atomico sia rispettivamente 39 e 21 [40].

Negli ultimi anni ’attenzione ¢ stata focalizzata sullo studio ed il comportamento
di sistemi quali Mg-Y, Mg-Gd, Mg-Nd, che risultano essere i piu promettenti in termini
di proprieta meccaniche raggiunte a seguito di trattamento termico [80-82]. | composti
intermetallici che si formano nella lega, sia in condizioni as cast che in condizioni T6,
dipendono fortemente dalle percentuali delgli elementi alliganti presenti e dalle

condizioni di solidificazione [40,83].

2.2 1l Sistema binario Mg-Y

Il diagramma di stato Mg-Y & mostrato in figura 29. La massima solubilita dell'
ittrio nel magnesio é del 12.5 wt.% (3.75 at.%) alla temperatura eutettica di 572 °C, per
poi decrescere a 2.69 wt.% (0.75 at.%) alla temperatura di 200 °C. La rapida variazione
di solubilita del soluto (Ittrio) nel solvente (Magnesio) & una dei requisiti fondamentali

per il trattamento termico di tempra di soluzione.
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Analizzando il diagramma, risulta evidente la presenza di tre composti intermetallici
Mg24Ys, MgY e MgY che si formano tramite una trasformaizione peritettica
rispettivamente alle temperature di 572, 615 786 °C.
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Fig. 29: Diagramma di stato Mg-Y [84].

2.3 Sistema binario Mg-Nd

Il diagramma di fase Mg-Nd (figura 30) risulta di piu difficile interpretazione,
comparato con quello relativo Mg-Y, specialmente nelle percentuali di interesse per le
applicazioni industriali. La massima solubilita del Nd nel Mg varia molto in letteratura
in percentuali comprese tra 0.59 wt.% (0.10 at.%) e 3.62 wt. % (0.63 at.%) [66]. Si puo
notare la formazione di 5 diversi composti intermetallici Mgi2Nd, Mg41Nds, MgsNd,
Mg,Nd e MgNd. Per il campo d'interesse applicativo vengono quindi identificate due
fasi d'equilibrio, la Mg;2Nd e la Mg4;Nds, sebbene la prima delle due sia una fase
metastabile [40,66]. In fig. 31 é riportato un ingrandimento del diagramma di stato
relativo all'intervallo 0-42 wt.%. E possibile notare come la formazione di una fase
piuttosto che l'altra sia di difficile definizione. Sebbene Mg.;Nds sia identificata come la
fase d'equilibrio, non di raro la fase metastabile Mgi,Nd viene riscontrata in getti
contenenti Nd [40]. In entrambi i casi la temperatura eutettica e definita a 550 + 2 °C .
Un altro aspetto importatne da considerare € la limitata variazione di solubilita del Nd
(soluto) nel Mg (solvente), ragion per cui il contributo al rinforzo per precipitazione ad
opera del Nd é limitato. L'impiego di Nd nelle leghe con terre rare € legato sopratutto a
due aspetti: incrementa la fluidita della lega e riduce la solubilita allo stato solido del

Gadolinio, incrementando la risposta a trattamento termico [83,85].
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30: Diagramma di stato Mg-Nd [86].
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Fig. 31: Diagramma di stato Mg-Nd nella regione d'interesse 0-42 wt.% Nd [40].

In figura 32 é riportato il diagramma di fase binario relativo a Mg e Gd. La
massima solubilita del Gd (soluto) nel Mg (solvente) ¢ elevata, e raggiunge il 23.49

wt.% (4.59 at.%) alla temperatura eutettica di 548 + 2°C. Alla temperatura di 250 °C la

2.4 Sistema binario Mg-Gd
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sua solubilita cala esponenzialmente, raggiungendo valori prossimi al 5 wt.% (0.81
at.%) [66]. Questa rapida variazione di solubilita con la temperatura rende il Gadolinio



particolarmente adatto al rinforzo per precipitazione tramite tempra di soluzione. Il
diagramma di stato mostra l'esistenza di quattro composti binari: MgsGd MgsGd,
Mg,Gd, MgGd. Analizzando la porzione di maggiore interesse del diagramma di stato
Mg-Gd (fig. 33) risulta evidente I'effetto benefico del Nd, in grado di spostare la curva
di solvus verso tenori minori di Gd [85]. Cio massimizza l'effetto del rinforzo per

precipitazione anche per bassi tenori di Gd presenti in lega.
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Fig. 32: Diagramma di stato Mg-Gd [87].
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Fig. 33: Porzione d'interesse del diagramma di stato Mg-Gd [40].
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2.5 Analisi microstrutturali di leghe contenenti terre rare

Le terre rare vengono aggiunte come elementi principali di lega per ottimizzare le
proprieta meccaniche attraverso sia il rinforzo per soluzione solida che per
precipitazione [6,80,88-92]. Le alte temperature di fusione dei composti eutettici,
conferiscono un’ottima resistenza meccanica oltre i 200 °C [6,82,93,94]. Cio amplia
notevolmente il campo d'utilizzo, permettendo I'impiego in tutte le applicazioni dove sia
richiesto un mantenimento delle proprieta meccaniche alle alte temperature.

Nelle leghe commerciali, le terre rare vengono sempre aggiunte in combinazione
tra loro e con altri elementi, quali zirconio e zinco, in modo da ottimizzare le prestazioni
della lega. Lo Zr, come discusso in precedenza, rappresenta il miglior affinante del
grano in leghe dove non sia presente I'alluminio, mentre lo Zn contribuisce al rinforzo
per precipitazione e influenza la risposta all'invecchiamento, ritardando ad esempio il

sovrainvecchiamento [85,95,96].

2.5.1 Leghe Mg-Y-RE

2.5.1.1 Leghe as cast

Le leghe di magnesio, con elementi principali in lega Ittrio e terre rare, fanno
parte della famiglia WE e vedono generalmente la contemporanea presenza in lega
anche di Zr e Zn, per le proprieta sopra discusse. La microstruttura as cast si presenta
tipicamente come una struttura a grano equiassico, con composti intermetallici a base Y
e altre terre rare principalmente situate a bordo grano. Lo zirconio tende a formare degli
addensamenti a centro grano, grazie alla trasformazione peritettica che avviene a 650 °C
(paragrafo 1.7.1.)

Y.H. Kang et al. hanno studiato la microstruttura e le proprieta meccaniche della
lega WE43 (Mg-4.2Y-2.5Nd-1Gd-0.6Zr), sottoposta ad invecchiamento artificiale, con

e senza aggiunta di piccole percentuali (0.2 wt.%) di zinco [89].

{
-

Fig. 34: Immagine OM (a) e SEM (b) della lega lega WE43 in condizioni as cast [89].
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In figura 34 a) e b) é riportata la tipica microstruttura a grano equiassico della lega
WEA43, con una dimensione media dei grani pari a 94 um. E inoltre possibile notare la
forte presenza di seconde fasi interconnesse a bordo grano, che circondano la matrice o-
Mg. L'immagine 35, con i rispettivi spettri EDS, mostra la composizione della fase

eutettica A e dei composti intermetallici a forma cubica B.

Phase A

.c . d
- Y
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Fig. 35: Immagine SEM (a, b) a diversi ingrandimenti con evidenziate la fase eutettica (A) dei composti

cubici (B) a bordo grano con le rispettive analisi EDS (c, d) della lega WE43 in condizioni as cast [89].

Le analisi ottenute tramite XRD identificano, come fasi principali presenti nella lega in
condizioni as-cast o-Mg: Mgi;oNd e Mg.4Ys. Gli autori evidenziano come l'aggiunta di
piccoli percentuali di zinco alla lega non modifichi sostanzialmente la microstruttura e
come lo zinco tenda a segregare a bordo grano, insieme al composto eutettico.

| risultati sopra riportati sono in accordo con quanto riportato da Z. Su et al. [97]
nello studio su microstruttura e proprieta meccaniche di una lega alto-resistenziale con
Mg-4.2Y-2.5Nd-0.6Zr-0.2Zn. Gli autori evidenziano una microstruttura a grano
equiassico, con il composto eutettico situato a bordo grano, con le medesime fasi ( a-
Mg, Mgi12Nd e Mg.4Y's) rilevate dall'analisi XRD.
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L. Wang et al. hanno studiato le variazioni microstrutturali della lega Mg-5Y -
3Nd-Zr-xGd, in funzione del tenore di gadolinio (0, 2 e 4 wt.%) [98]. Le immagini in

microscopia ottica riportate in figura 36 a), b) e c¢) sono relative alla lega as cast, in

funzione dei diversi tenori di Gd presenti in lega.

Fig. 36: Immagine OM della lega Mg -5Y -3Nd -Zr -xGd per valori di Gd pari 0 wt.% a); 2 wt.% b) e
4wt.% c) [98]

Le analisi SEM-EDX condotte sul campione senza Gd in lega hanno evidenziato una
fase eutettica ternaria, composta da a-Mg - aMg-Y-Nd, con un rapporto tra Nd:Y pari
circa a 2:1, MgisNd,Y. Per tenori crescenti di Gd la fase eutettica si modifica
leggermente, con un rapporto Nd:(Y+Gd) pari 1, assumendo la forma Mgi4Nd(Y+Gd).
Gli autori confermano la presenza di addensamenti di zirconio e la presenza di composti
intermetallici di forma cubica MgsRE, cosi come la presenza di composti Mg.4REs
(figura 37 a, b, c, d).

41



wo |
200KV 40 A7S3x  BSE 121

Lyan  Gub WO | . 50 Spot Magn
ASpaz | g

Ace VESpot w.:u~ 20t WD § = 2 ) AccV  Spot Maan Det
00KV &0, Eix s I'T'.:l v 2 4 200KV 40 9221x RSFE B

Fig. 37: Immagine SEM della lega senza aggiunta di Gd a), b) e della lega con un contenuto pari al
4wt.% di Gd c), d). [98]

Microstrutture analoghe della lega as cast sono state evidenziate da C. Antion et al. [99],
nello studio sulla sequenza di precipitazione di una lega con alto contenuto di Ittrio e

terre rare.

2.5.1.2 Leghe T6

| precipitati e le sequenze di precipitazione che vengono indotte durante il
trattamento termico di tempra di soluzione dipendono fortemente sia dagli elementi di
lega, che dai parametri di trattamento scelti. La temperatura di solubilizzazione e
imposta dalla temperatura di fusione delle fasi eutettiche basso-fondenti, ragion per cui
generalmente le leghe contenenti Ittrio e altre terre rare vengono solubilizzate a
temperature prossime a 525 °C [88,97,100,101].
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Fig. 38: DTA relativa ad una lega Mg-4.2Y-2.5Nd-1Gd-0.6Zr a) e Mg—4Y-2.4Nd-0.2Zn-0.4Zr b)
[89,97].

La successiva tempra avviene in acqua calda a temperature comprese tra 60 e 80 °C
[100-102], per scongiurare eventuali shock termici e conseguenti difettosita, portando
ad una soluzione solida sovrassatura a-Mg (SSSS).
Il trattamento di invecchiamento artificiale, nelle leghe Mg-Y-RE, avviene a
temperature piuttosto alte, che si attestano attorno ai 250 °C [89,97,99,102], con una
sequenza di precipitazione che prevede 4 stadi con la formazione delle fasi ", p', p1 e B.
P. Mengucci et al. hanno studiato I'evoluzione microstrutturale della lega WE43
(Mg-4.2Y-2.3Nd-1 altre RE-0.6Zr) sottoposta a diverse condizioni di invecchiamento
[88]. Gli autori hanno investigato 3 diverse temperature, 150 210 e 280 °C, avvalendosi
di analisi TEM al fine di identificare i precipitati. Invecchiando a 150 °C per 12 giorni é
emerso come il rinforzo per precipitazione ottenuto € principalmente dovuto alla fase
p", coerente con la matrice. In figura 39 & possibile apprezzare gli spettri di diffrazione
relativi alla fase B", dove gli spot piti luminosi rappresentano il cristallo esagonale
compatto del Mg. Gli extra-spot visibili in posizione 1/2(1,-1,0,0) nella figura 39 a)
sono tipici di una struttura DO1g, con una struttura cristallina esagonale compatta con i
seguenti parametri reticolari a=2aMg e c=cMg. La figura 39 b) riporta invece un
immagine TEM della lega nelle medesime condizioni di trattamento, con in evidenza un

fine dispersione di precipitati di dimensioni nanometriche.
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Fig. 39: Spettri di diffrazione a) immagine TEM b) della lega WE43 invecchiata 12 giorni a 150 °C [88].

Le analisi condotte su campioni invecchiati a 210 °C rispettivamente per 1 giorno e 7
giorni hanno evidenziato la coesistenza della fase " e B'. In figura 40 e 41 & possibile
apprezzare le immagini TEM con rispettivi spettri di diffrazione relativi alla lega
invecchiata 1 e 7 giorni a 210 °C. Secondo quanto riportato dagli autori, gli extra spot
presenti ad 1/4(1,-1,0,0) sono ascrivibili alla fase p', mentre quelli relativi 1/2(1,-1,0,0)
sono ascrivibili alla fase B". Gli spettri di figura 40 a) e 41 a) presentano la medesima
simmetria, ma é possibile apprezzare una differenza nell' intensita e nitidezza degli extra

spot presenti.

' Y
Fig. 40: Spettri di diffrazione a) immagine TEM b) della lega WE43 invecchiata 1 giorno a 210 °C [88].
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Fig. 41: Spettri di diffrazione a) immagine TEM b) della lega WE43 invecchiata 7 giorni a 210 °C [88].

Infine, analizzando la lega invecchiata a 280 °C per 8 ore e possibile osservare la
trasformazione della fase p' in B1 e della fase . In particolare in figura 42 a) sono
riportati gli spettri di diffrazione relativi alla fase B, con una struttura cristallina fcc
(a=2.223 nm), mentre in figura 42 b) un immagine TEM con in evidenza i precipitati
allungati tipici della fase p. La fase B1 e una fase intermedia e si genera dalla

trasformazione di ' (fig. 43).

L - . -
Fig. 42: Spettri di diffrazione a) immagine TEM b) della lega WE43 invecchiata 8 h a 280 °C [88].
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Fig. 43: Immagine TEM della trasformazione della fase £'in " nella lega invecchiata 8 h a 280 °C [88].

Risultati analoghi sulla sequenza di precipitazione e le fasi presenti nei vari stadi
dell'invecchiamento sono stati trovati da J.F. Nie e B.C. Muddle [100]. Gli autori, nel
loro lavoro, hanno caratterizzato la lega WE54 (Mg-(5.0-5.5)Y-(1.5-2.0)Nd-(1.5-2.0)-
otherRE-0.4Zr), con particolare attenzione all'evoluzione microstrutturale dei precipitati
in fase d'invecchiamento a 250 °C, concludendo che il picco delle proprieta meccaniche
& imputabile alla formazione del precipitato di rinforzo p'.

Ad ulteriore conferma, Z. Su et al. [97], nel lavoro di caratterizzazione
microstrutturale e meccanica di una lega Mg-4.2Y-2.5Nd-0.6Zr-0.2Zn hanno
identificato la medesima sequenza di precipitazione, affermando come la formazione di
precipitati di forma lamellare sia da ricondurre alla fase p", mentre la formazione di

precipitati di forma globulare sia da ricondurre alla fase p'.

2.5.2 Leghe Mg-Nd-RE

2.5.2.1 Leghe as cast

Analogamente alle leghe contenenti Ittrio, anche le leghe contenenti Nd come
principale elemento di lega vedono generalmente presenti anche Zn e Zr, per i motivi
analizzati nei paragrafi precedenti. La lega in condizioni as cast si presenta con una
microstruttura a grano equiassico e fase eutettica a bordo grano. Nel caso di leghe Mg-
Nd, lo zinco viene quasi sempre aggiunto in lega, poiché in grado di contribuire al
rinforzo per precipitazione. Lo zinco tende a segregare a bordo grano, per poi diffondere

durante il trattamento termico. Anche in questo caso lo zirconio gioca un ruolo
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fondamentale in fase di solidificazione, permettendo di ottenere microstrutture a grano
fine.

F. Penghuai et al. [91] hanno approfondito l'effetto del trattamento termico
sull'evoluzione microstrutturale e sulle proprieta meccaniche della lega Mg-3Nd-—
0.2Zn-0.4Zr. La microstruttura della lega as cast si presenta a grano equiassico di
dimensioni attorno ai 50 um, con la fase eutettica, Mg-Mg;,Nd, a bordo grano come ¢

possibile vedere in figura 44.
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Fig. 44: Immaglne OM della lega Mg—3Nd-0.2Zn—-0.4Zr con rispettiva analisi XRD [91]

D. Wu et al. hanno studiato il comportamento meccanico della lega Mg—2.7Nd—
0.6Zn-0.5Zr in diverse condizioni di trattamento termico [103]. | risultati sono in
accordo con quanto visto da F. Penghuai et al. sopra analizzati, con una struttura a grano
equiassico di dimensione media di circa 70 um e fase eutettica a bordo grano. Inoltre &
possibile notare la presenza di composti intermetallici nella matrice a-Mg (fig. 45). Le
successive analisi EDS e immagini TEM identificano la fase eutettica come Mg-

Mg12Nd, con presenza di Zn che in fase di solidificazione segrega a bordo grano, come

~)\‘ ” )
/‘(‘)ﬁ ;\j 3 Pﬁ

\_g\ %

mostrato in figura 46.
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Fig. 45: Immagine OM (a) e SEM (b) della lega Mg—2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr [103].
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Fig. 46: EDS e immagine TEM degli intermetallici a bordo grano della lega Mg—2.7Nd-0.6Zn—0.5Zr [103].

Xu Yongdong et al. [15] hanno studiato l'influenza del trattamento termico su
microstruttura e proprieta meccaniche di una lega Mg-2.2Nd-1.1Gd-0.2Zn-0.4Zr. 1 risultati
sono in accordo con quanto gia sopra citato, con una una microstruttura a grano equiassico di
dimensioni di 70 um, di grani di a-Mg circondati dalla fase eutettica a-Mg-Mg;,Nd. Gli

autori rilevano inoltre una dispersione di particelle di Gd e Zn nella matrice di Mg.

2.5.2.2 Leghe T6

Analogamente a quanto riportato per le leghe contenenti Ittrio, le leghe di
magnesio contenti Nd come elemento principale di lega vengono generalmente
solubilizzate a temperature prossime ai 520 °C [15,102,103]. Altri autori, come ad
esempio Fu Penghuai et al. [91], effettuano il trattamento di solubilizzazione a
temperature maggiori, prossime ai 540 °C. Tali temperature sono comunque inferiori
alla temperatura di fusione dei composti eutettici (548 £2), ma non trovano riscontro
nell'ambito delle applicazioni industriali, dove il rischio di incorrere in fusioni
localizzate della fase eutettica sarebbe troppo elevato. La tempra viene sempre eseguita
in acqua calda, a temperature comprese tra 60 e 70 °C. Il trattamento di invecchiamento
artificiale avviene a temperature attorno ai 200 °C [15,91,102,103], con una sequenza di
precipitazione in 3 stadi ", p', e p.
Le immagini 47 a) e b) sono relative alle condizioni di invecchiamento al picco di
durezza di una lega Mg—3Nd-0.2Zn-0.4Zr. Dall'analisi degli spettri di diffrazione (fig.
47 d) emerge la presenza di extraspot in posizione 1/2(1,-1,0,0)aMg, mentre gli
extraspot in posizione 1/4(1,-1,0,0)aMg sono difficilmente riscontrabili e di scarsa
nitidezza. Gli autori concludono che la risposta al trattamento termico e principalmente
dovuta alla precipitazione della fase p" e alla contemporeanea, seppur limitata, presenza

della fase f'.
48



10D
==

Fig. 47: Immagine TEM e spettri di diffrazione della lega Mg—3Nd-0.2Zn-0.4Zr invecchiata al picco, 10
ore a 200 °C a) e b) e della lega sovrainvecchiata 10 ore a 250 °C c) e d) [91].

Invecchiando 10 ore a 250 °C si assiste ad un progressivo ingrossamento dei precipitati
e alla comparsa di ulteriori extraspot a 1/4(1,-1,0,0)aMg. Gli autori associano la
comparsa di tali extrapost alla probabile formazione della fase B' (fig. 47 c,d),
confermata anche dalla struttura cristallina CFC determinata tramite analisi XRD,
mentre nessuna considerazione viene fatta sulla fase d'equilibrio .

Alle medesime conclusioni sono giunti D. Wu et al. [103] nello studio di una lega
Mg-2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr in diverse condizioni di trattamento termico. Gli autori
rilevano inoltre la presenza di precipitati a base Zr e Zn, come € possibile vedere in
figura 48. La precipitazione di tali fasi avviene a centro grano e vengono identificati

come composti ZrH; e Zn,Zrz ed € gia visibile dopo tempra.
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Fig. 48: Immagine ottica a); TEM b, c), d), f); mappe EDS e); spettri di diffrazione g) della lega
Mg—2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr post tempra [103].

2.5.3 Leghe Mg-Gd-RE

2.5.3.1 Leghe as cast

Le leghe con Gd come elemento principale di lega vengono spesso alligate con
Nd, per aumentarne la colabilita, Zn e altre RE come lIttrio per incrementare la
precipitazione durante il trattamento termico, e Zr per affinare la microstruttura.

Analogamente a quanto avviene nel caso delle leghe con Ittrio e Neodimio, la
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microstruttura della lega as-cast si presenta con una struttura a grano equiassico di
dimensioni contenute, e fase eutettica a bordo grano.

Q. Peng et al. [81] hanno studiato la microstruttura e le proprietd meccaniche di
una lega Mg-Gd con la seguente composizione chimica: Mg-12Gd-4Y-2Nd-0.3Zn-
0.6Zr. Le analisi sulla lega in condizioni as-cast mostrano un grano equiassico con
dimensioni di circa 70 um, con la fase eutettica a bordo grano in posizione
interdendritica. Gli autori rilevano anche la presenza di composti intermetallici dispersi
all'interno dei grani. Le principali fasi rilevate tramite analisi XRD sono state MgsRE e
Mg,4REs.

In fig. 49 a) & possibile apprezzare la microstruttura in microscopia ottica della lega in

condizioni as-cast, mentre in ﬁg 49 b) ¢ riportata un’ 1mmag1ne SEM della stessa.

Fig. 49: Immagine OM (a) e SEM (b) della lega Mg—12Gd-4Y-2Nd-0.3Zn-0.6Zr [81].

Microstrutture simili in condizioni as-cast sono state riscontrate da Liang C. et al. [104]
nello studio dell'influenza del trattamento termico sulla lega Mg-10Gd-3Y-0.5Zr e da

Peng Q. et al. [92] nello studio sulla formazione dei precipitati in leghe binarie Mg-Gd.

2.5.3.2 Leghe T6

T. Honma et al. [105] hanno studiato I'influenza del trattamento termico sulla lega
Mg-2.1Gd-Y0.60-0.2Zr, in diverse condizioni di trattamento termico. Nel loro studio
hanno utilizzato tecniche TEM e 3D atom probe (3DAP), analizzando la stechiometria
dei precipitati di rinforzo. In figura 50 sono mostrate le immagini TEM della lega
invecchiata 0.5 ore a 200 °C (sottoinvecchiata), con i rispettivi spettri di diffrazione. E
possibile notare la formazione dei primi precipitati di morfologia lamellare (fig. 50 a e
b), con i tipici extraspot a 1/2(1,-1,0,0)aMg (fig. 50 c e d), riconducibili alla formazione
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della fase ", con una struttura cristallina DO1o. Nessun altro extraspot & visibile negli

spettri di diffrazione.

Fig. 50: Immagine TEM a) e b) della lega Mg—2.1Nd-Y0.60-0.2Zr invecchiata 0.5 h a 200 °C e relativi spettri
di diffrazione c) e d) [105].

In figura 51 sono invece mostrate le immagini TEM, con i rispettivi spettri di diffrazione,
relativi alla lega invecchiata 4 ore a 200 °C, ancora in condizioni di sottoinvecchiamento.
Dagli spettri di diffrazione e possibile vedere come tutti gli extraspot 1/2(1,-1,0,0)aMg siano
ora ben definiti e si assiste alla comparsa di extraspot 1/4(1,-1,0,0)aMg, indice della comparsa

della fase p'.
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Fig. 51: Immagine TEM a) e b) della lega Mg—2.1Nd-Y0.60-0.2Zr invecchiata 4 h a 200 °e relativi spettri di
diffrazione c) e d) C [105].

In figura 52 infine vengono riportate le immagini TEM e i relativi spettri di diffrazione della
lega sovrainvecchiata 60 ore a 200 °C. Si assiste ad un progressivo ingrossamento dei
precipitati (fig. 52 a e b), mentre non si nota un sostanziale cambiamento degli spettri di
diffrazione. Le analisi 3DAP rivelano come la fase " precipiti con struttura cristallina DO1g
con un rapporto tra Mg e RE 3:1 (MgsRE). La precipitazione prosegue con la formazione
della fase p' con struttura OFC (ortorombica a facce centrate), isomorfa con la fase ", con un
decremento nel contenuto di terre rare (Mg13RE3) senza nucleazione di nuove fasi. Infine, la
fase di equilibrio B viene identificata come MgsRE, con un ulteriore impoverimento di terre

rare.
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Fig. 52: Immagine TEM a) e b) della lega Mg—2.1Nd-Y0.60-0.2Zr invecchiata 60 h a 200 °C e relativi spettri
di diffrazione c) e d) [105].

Qiuming Peng et al. [81] sono giunti alle medesime conclusioni in termini di sequenza di
precipitazione e struttura cristallina dei precipitati.

X. Gao et al. [106] hanno studiato I'evoluzione microstrutturale di una lega contenente il
15 wt. % di gadolinio e lo 0,5 % di Zr, trovando una sequenza di precipitazione simile a
quanto gia evidenziato per leghe contenenti Ittrio, con la formazione di una fase intermedia 3,
prima della fase d'equilibrio B. La sequenza di precipitazione identificata dagli autori risulta
essere:

p"(D019)— B'(OFC)— P1(CFC)— B(CFC)

dove la fase B si origina da p' come riportato nello schema di figura 53.
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Fig. 53: Evoluzione della fase #' in $, e # in funzione dei tempi di invecchiamento[106].

La stessa sequenza di precipitazione € stata riscontrata anche da S.M. He et al. [107] in

un lavoro su leghe contenenti Gd e Y.

2.6. Ottimizzazione del trattamento termico T6

Le proprieta meccaniche delle leghe dipendono fortemente dagli elmenti di lega e
dai parametri di trattamento termico. Dalle analisi microstrutturali sopra presentate
risulta, infatti, evidente come una lega in condizione sovrainvecchiata abbia
caratteristiche microstrutturali e quindi proprieta meccaniche diverse se comparato con
la stessa lega sottoinvecchiata o invecchiata al picco. Di seguito verra esaminata
I'influenza dei diversi parametri di trattamenti termico sulla durezza delle famiglie Mg-
Y-RE, Mg-Nd-RE e Mg-Gd-RE.

2.6.1 Leghe Mg-Y-RE

Le leghe contenenti Y, come precedentemente analizzato, vengono sottoposte a
trattamento di tempra di soluzione, al fine di ottenere un rinforzo per precipitazione
nella matrice a-Mg.

Z. Su et al. [97] hanno investigato l'influenza di 3 diverse temeperature
d'invecchiamento sulla lega Mg-4Y-2.4Nd-0.2Zn-0.4Zr, solubilizzata a 500 °C e
temprata in acqua calda. Le microstrutture associate alle diverse condizioni sono state

precedentemente analizzate nel paragrafo 2.5.1.1. Le temperature considerate dagli
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autori sono 200, 225, e 250 °C per diversi tempi di trattamento. In figura 54 € riportato
I'andamento della durezza in funzione dei tempi di invecchiamento alle diverse
temperature. La prima cosa che si nota & come il picco nella durezza tenda a calare con
il crescere della temperatura, infatti la lega invecchiata a 250 °C presenta un picco di 85
HVs, mentre la lega invecchiata a 200 °C raggiunge valori superiori ai 110 HV. Un altro
aspetto importante da considerare sono i tempi di trattamento, non sempre compatibili
con pratiche industriali, tanto che il picco di durezza a 200°C (110 HVs) viene raggiunto

dopo circa 70 ore.
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Fig. 54: Influenza di temperatura e tempo d’invecchiamento (in ore) sulla durezza della lega Mg—4Y-2.4Nd—
0.2Zn-0.4Zr [97].

Un'ulteriore analisi su tale aspetto e fornita da Y.H. Kang et al [89], i quali hanno ricavato le
curve di invecchiamento della lega WE43, con e senza aggiunta di piccole percentuali di Zn
(0.2 wt.%), esposta per diversi tempi alla temperatura di 250 °C. Dalla figura 55 si evince

come entrambe le leghe raggiungano i medesimi valori di durezza, di poco inferiori ai 100
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HVs, ma la lega contenente Zn raggiunge prima il picco di durezza e mostra un degrado piu

contenuto.
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Fig. 55: Curve di invecchiamento della lega WE43 a 250 °C con e senza aggiunta di di Zn [89].

Analoghi risutati sono stati trovati da L. Zhi-jie et al [108] studiando la risposta a trattamento
termico di una lega Mg-4Y-2Nd-1Gd-0.4Zr a due diverse temperature d'invecchiamento, 225
e 250 °C.
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Fig. 56: Curve di degrado della lega a Mg-4Y-2Nd-1Gd-0.4Zr a 225 e 250 °C [108].
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2.6.2 Leghe Mg-Nd-RE

L’invecchiamento delle leghe contenenti Neodimio come elemento principale €
eseguito a temperature prossime ai 200 °C, in modo da permettere la formazione di
precipitati di dimensione nanometrica.

F. Penghuai et al. [91] hanno studiato linfluenza di 3 temperature di
invecchiamento su una lega Mg—-3Nd-0.2Zn-0.4Zr in funzione del tempo. In fig 57
sono riportate le curve di invecchiamento a 160, 200 e 250 °C. Le durezza maggiori
vengono ottenute per un invecchiamento di circa 11 ore a 200 °C, con valori prossimi a
75 HVs. Gli stessi valori vengono raggiunti a 160 °C, ma per tempi di trattamento
maggiori. Si assiste invece ad un netto calo di durezza nel campione invecchiato a 250
°C, il quale raggiunge pero le massime durezze dopo soli 30 minuti di trattamento.
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Fig. 57: Curve di invecchiamento della lega Mg—-3Nd-0.2Zn-0.4Zr a 160, 200 e 250 °C [91].

D. Wu et al. [103] hanno valutato la risposta a trattamento termico di una lega di simile
composizione Mg—-2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr. Gli autori hanno valutato inoltre l'influenza del
mezzo di tempra sulla risposta a trattamento termico (aria vs. acqua). In figura 58 sono

riportate le curve di invecchiamento a 200 °C, rispettivamente della lega temprata in
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aria e in acqua calda. La lega raffreddata in aria mostra un incremento modesto della
durezza, al contrario di quanto invece accade per la lega temprata in acqua, che

raggiunge il picco di durezza dopo 12 ore.
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Fig. 58: Curve di invecchiamnto della lega Mg—2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr temprata in aria e in acqua [103].

Risultati analoghi sono stati riportati anche da Z. Liu et al. [109] valutando I'effeto
del Gd sul rinforzo per precipitazione di una lega Mg-3.4Nd-0.10Zn-0.4Zr ¢ Mg—
3.4Nd-0.64Gd-0.10Zn-0.4Zr. In figura 59 sono riportate le curve di invecchiamento a
200 °C , da cui emerge chiaramente l'effetto del rinforzo per precipitazione del

Gadolinio.
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Fig. 59: Curve di invecchiamento della lega Mg—3.4Nd—0.10Zn-0.4Zr e Mg—3.4Nd-0.64Gd—
0.10Zn-0.4Zr a 200 °C[109].

2.6.3 Leghe Mg-Gd-RE

Analogamente a quanto gia presentato per le leghe Mg-Y e Mg-Nd, anche nelle
leghe contenenti Gadolinio come principale elemento di lega il trattamento termico
porta a una fine dispersione di precipitati nella matrice. La tipologia, la morfologia e la
densita dei precipitati € funzione dei parametri di processo, temperatura e tempo.

Q. Peng et al. [81] hanno valutato la risposta al trattamento termico della lega
Mg-12Gd-4Y-2Nd-0.3Zn-0.6Zr a 200, 225 e 250 °C. La lega mostra una buona
risposta al trattamento a tutte le temperature investigate, con differenze contenute in
termini di durezza. 1l massimo valore di durezza, 112 HB3, € ottenuto invecchiando a
200 °C per oltre 100 ore, mentre invecchiando a 250 °C per 11 ore si ottiene una

durezza di poco superiore a 100 HB3.
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Fig. 60: Curve d’invecchiamento della lega Mg—12Gd-4Y-2Nd-0.3Zn-0.6Zr a 200, 225 e 250 °C [81].

Alle stesse conclusioni sono giunti Z. Liu et al. [104] studiando I'evoluzione
microstrutturale indotta dal trattamento termico in una lega Mg—10Gd—3Y—0.5Zr come

mostrato in figura 61.
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Fig. 61: Curve di invecchiamento della lega Mg—10Gd-3Y-0.4Zr a 225 e 250 °C [104].

2.7 Proprieta meccaniche statiche e superfici di frattura

Con proprieta meccaniche statiche si intendono le caratteristiche proprie delle
leghe in ricavate da prove statiche (trazione e durezza), come resistenza a rottura (UTS),
resistenza a snervamento (YS), allungamento a rottura (E) e durezza. Di seguito
verranno esaminate le proprieta meccaniche delle principali leghe da fonderia in

relazione ai principali elementi di lega presenti.

2.7.1. Proprieta meccaniche statiche e superfici di frattura delle leghe Mg-Y-RE

Le leghe Mg-Y-RE sono le leghe commerciali che mostrano i piu alti valori di
resistenza a snervamento (= 200 MPa) e a rottura (= 280 MPa) , con allungamenti a
rottura dell'ordine del 5 %. Ci0 deriva dall'elevato tenore di terre rare presenti nelle
leghe della famiglia WE, che, grazie al rinforzo per soluzione solida ma soprattutto
precipitazione, conferiscono elevate proprieta meccaniche particolarmente apprezzate
nel settore automotive e aerospace.

Il lavoro di Z. Su et al. [97], precedentemente analizzato sia dal punto di vista
microstrutturale che dell'ottimizzazione del trattamento termico, mette in luce valori
prossimi a 340 MPa come UTS e 270 MPa per YS, con allungamenti a rottura compresi

tra 4 e 6%. | valori sono riferiti ad una lega Mg—4Y-2.4Nd-0.2Zn-0.4Zr solubilizzata 6
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ore a 500 °C ed invecchiata a 200 °C 70 ore (peak aged 200 °C fig. 54). Valori
confrontabili vengono registrati per la lega invecchiata al picco a 225 °C (peak aged 225
°C fig. 54), mentre la lega invecchiata 5 ore a 250 °C (peak aged 250 °C fig. 54)
mostra un netto calo delle proprieta, con valori di 260 come UTS e 195 come YS, con
allungamento a rottura del 3%. L'analisi delle superfici di frattura delle 3 diverse
condizioni mostra una morfologia di rottura dovuta a clivaggio, con la presenza di

piccole cavita (dimples) indice di un comportamento prevalentemente fragile.
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Fig. 62: Superfici di frattura della lega Mg—4Y—2.4Nd-0.2Zn-0.4Zr solubilizzata 6 h. a 500 °C ed
invecchiata al picco a 200 °C a), 225 °C b) e a 250 °C ¢) [97].

Y.H. Kang et al. hanno studiato I'influenza di piccole quantita di zinco sulla lega
Mg-4.2Y-2.5Nd-1Gd-0.6Zr [89]. Gli autori hanno valutato le proprieta meccaniche di
entrambe le leghe invecchiate per 5 ore a 250 °C (invecchiamento al picco fig. 55).
L'effetto dello zinco si traduce in un piccolo incremento di proprieta meccaniche a
favore della lega contenente lo 0.2 wt.% di Zn, dove la UTS passa da 283.5 a 297.6
MPa e la YS da 221.9 a 240.1 MPa. Si puo invece apprezzare un benefico effetto
sull'allungamento a rottura che raddoppia, passando dal 2.35% al 4.6 %. In figura 63 a e

¢ sono riportate le immagini delle superfici di frattura della lega senza aggiunta di zinco,
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mentre le figure 63 b e d riportano le superfici della lega con zinco. Gli autori

sottolineano la presenza di piani di clivaggio in entrambe le condizioni, ma con una

presenza maggiore per la lega senza aggiunta di zinco.
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Fig. 63: Superfici di frattura della lega Mg-4.2Y-2.5Nd-1Gd-0.6Zr (a) e (c) e della lega Mg-4.2Y-2.5Nd-
1Gd-0.6Zr-0.2Z (b) e (d) invecchiate al picco 250 °C [89].

Per completezza si riportano, in tabella 4, i risultati ottenuti in altri studi con relativo

trattamento termico applicato di invecchiamento al picco.

1.36-2r0.49 [112]

Lega [kﬂ,i] [I\/T PSA] E [%] |Solubilizzazione | Invecchiamento

O ossr fito] | 281 | 196 | 52 |525°Cper6h. | 250°C per 4,
'(\)"gz‘:]YO%NZ‘:[lﬁg] 324 | 208 | 36 |525°Cper6h. | 225°C per 18h,
B”SZiYO%NZ?[ﬁ?S] 304 | 192 | 51 |525°Cper6h. | 200°C per 40h,
Mg'%_‘jégzzr'\;ldfl']l‘gc‘d' 2745 | 194 | 82 |525°C per6h. | 250°C per 16h.
Mg-4.2Y-Nd-2.3-Gd- | 57, | 515 | 34 |525°C per8h. | 250°C per 16h.

Tab. 4: Proprieta meccaniche di leghe Mg-Y-RE sottoposte a diversi trattamenti termici.
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2.7.2 Proprieta meccaniche statiche e superfici di frattura delle leghe Mg-Nd-RE

Le leghe contenenti Nd come elemento principale di lega presentano proprieta
meccaniche inferiori se comparate con le altre leghe Mg-Y o Mg-Gd. Cio e dovuto
principalmente al fatto che il Nd presenta una limitata solubilita nel Mg, comportando
quindi un minore effetto di rinforzo per perprecipitazione. Le leghe contenenti Nd
vengono largamente impiegate in tutte le applicazioni in cui siano richieste ottima
colabilita insieme a buone proprieta meccaniche e di resistenza a corrosione.

Fu Penghuai et al. [91] hanno evidenziato 1’ influenza del trattamento termico
sulla lega Mg—-3Nd-0.2Zn-0.4Zr. Gli autori hanno studiato 3 diverse temperature
d’invecchiamento 160, 200 e 250 °C e valutato le proprieta meccaniche della lega
invecchiata al picco nelle 3 diverse condizioni. | risultati mostrano come la tensione di
snervamento (YS) non sia influenzata dalla temperatura d’invecchiamento, con un
valore pari a circa 145 MPa. La resistenza a rottura, invece, ne risente in maniera piu
marcata, dove la lega invecchiata a 250 °C mostra un valore decisamente inferiore (260
MPa) in confronto alle leghe invecchiate rispettivamente a 160 e 200 °C (300 e 305
MPa). Anche I'allungamento risente della temperatura di invecchiamento scelta, con un
valore prossimo al 20% nel caso della lega invecchiata a 250 °C e di circa 10% negli
altri due casi. Le superfici di frattura (figura 64) mostrano la contemporanea presenza di
piani di clivaggio, dimples e tear ridges, indice di una rottura prevalentemente fragile,

sia nela caso della lega invecchiata al picco (a) che della lega sovrainvecchiata (b).

Fig. 64: Superfici di frattura della lega Mg—3Nd-0.2Zn-0.4Zr, invecchiata 6 h a 200 °C (a) ed
invecchiata 6 h a 250 °C [91].
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D. Wu et al. [103], il cui lavoro e gia stato analizzato sia dal punto di vista
microstrutturale sia dell'ottimizzazione del trattamento termico, hanno esaminato anche
le proprietd meccaniche della lega Mg—2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr in diverse condizioni di
trattamento termico. | risultati mostrano come la lega invecchiata 12 ore a 200 °C
(invecchiamento al picco) mostri i migliori valori di resistenza a rottura (279 MPa) e a
snervamento (163 MPa), con allungamenti dell'ordine del 5%

Per completezza si riportano i valori di resistenza a rottura, snervamento e allungamento

a rottura relativi ad altre leghe con Nd come elemento principale di lega.

UTS YS

Lega [MPa] | [MPa]

E [%]| Solubilizzazione | Invecchiamento

Mg-0.97Nd-0.442r- | 559 | 103 | 10 |540°C per 10 ore | 200°C per 14h.

0.19Zn [16]
Mg-1.92Nd-0.44Zr- . ]

0.21Zn [16] 245 125 9 | 540°C per 10 ore | 200°C per 14h.
Mg-2.98Nd-0.45Zr- . ]

0.19Zn [16] 285 145 5 | 540°C per 10 ore | 200°C per 14h.

Mg-2.49Nd-1.82Gd-

0.19Zn-0.4Zr [113] 287 206 | 4.5 |515°C per 14 ore | 205°C per 18h.

Mg-2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr

[114] 244 196 2.8 | 500°c per 18 ore | 200°C per 6h.

Mg-2.7Nd-0.6Zn-0.5Zr

[114] 258 191 4.2 | 500°c per 18 ore | 200°C per 12h.

Tab. 5: Proprieta meccaniche di leghe Mg-Nd-RE sottoposte a diversi trattamenti termici.

2.7.3 Proprieta meccaniche statiche e superfici di frattura delle leghe Mg-Gd-RE

Le leghe contenenti Gd come elemento principale di lega mostrano ottime
proprieta tensili, paragonabili alle leghe conteneti Ittrio. Come nei casi precedentemente
analizzati, in questa famiglia di leghe sono presenti elementi quali Zn, Y e Nd, per
incrementare I'effetto del rinforzo per precipitazione e la colabilita, cosi come la
presenza di Zr per controllare la dimensione del grano.

C. Liang et al. [104] hanno studiato I' influenza del trattamento termico sulle
proprieta meccaniche della lega Mg—10Gd—3Y—0.5Zr. Gli autori hanno valutato le
proprieta tensili della lega nelle condizioni di sottoinvecchiamento, invecchiamento al
picco e sovrainvecchiamento a due diverse temperature 225 e 250 °C. | dati relativi alle
prove mostrano un'ottima stabilita della lega e differenze minime in termini di YS (max

8%) e UTS (max 8%), come emerge dai valori riportati in tabella 6. Le immagini delle
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superfici di frattura mostrano (fig. 65), come nei casi precedentemente analizzati, una
modalita di frattura prevalentemente fragile con piani di clivaggio, tear ridges e zone

con la presenza dimples.

UTS[MPa] | YS[MPa] | E Trattamento
applicato
333 236 1.9 225°C per 4h. sottoinvecchiata
340 259 1.5 225°C per 14h. invecchiata al picco
308 239 1.3 225°C per 64h. sovrainvecchiata
326 237 1.9 250°C per 4h. sottoinvecchiata
359 247 2.7 250°C per 12h. invecchiata al picco
317 223 2.2 250°C per 64h. sovrainvecchiata

Tab. 6: Proprieta meccaniche della lega secondo diversi trattamenti termici Mg—10Gd—3Y—0.5Zr in
relazione alle temperature e tempi di invecchiamento: sottoinvecchiamento; invecchiamento al picco;
sovrainvecchiate [104].

Fig. 65: Superfici di frattura della lega Mg—10Gd—3Y—0.5Zr, invecchiata 14 h a 200 °C (a,b) ed
invecchiata 12 h a 250 °C (c,d) [104].

Q. Peng et al. [81] hanno trovato risultati simili studiando la lega Mg-12Gd-4Y—
2Nd-0.3Zn-0.6Zr, con valori di 310 MPa per UTS, 280 per YS e un allungamento di
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2.8% per la lega invecchiata al picco a 225 °C (riferimento fig 60). In tabella 7 sono
riassunti i risultati di prove di trazone, riportati in diversi lavori scientifici relativi a
leghe Mg-Gd-RE.

UTS | YS

Lega [MPa]| [MPa]

E [%]| Solubilizzazione | Invecchiamento

Mg-10Gd-2Y-0.5Zr[76] | 362 | 239 4.7 | 490°C per 8 ore | 225°C per 16h.

Mg-12Gd-3Y-0.5Zr [115] | 355 | 250 2.5 | 500°C per 6 ore | 225°C per 16h.

Mg-10Gd-5Y-0.43Zr [116]| 305 | 289 2.5 |525°C per 10 ore | 250°C per 5h.

Mg-9Gd-3Y-0.5Zr [117] | 348 | 238 3.7 | 525°C per 12 ore | 250°C per 10 h.

Mg-11Gd-3Y-0.5Zr [117] | 347 | 243 | 3.4 |525°C per 12 ore | 250°C per 10 h

Mg- 14.33Gd-2.09Zn-

0.512r [118] 400 | 275 4.8 | 520°C per 12 ore | 200°C per 70h.

Tab. 7: Proprieta meccaniche di leghe Mg-Gd-RE secondo diversi trattamenti termici

2.8 Comportamento a fatica delle leghe Mg-RE

Come precedentemente discusso, la possibilita di alleggerimento strutturale nel
settore dei trasporti e la conseguente riduzione dei consumi ha portato a un rinnovato
interesse nei confronti del magnesio e le sue leghe. Lo sviluppo, in termini di
prestazioni meccaniche, resistenza alle alte temperature e a corrosione, ha aperto nuovi
orizzonti applicativi. L'aggiunta di terre rare come principali elementi di lega ha
permesso di colmare il gap prestazionale con le leghe di alluminio, aprendo nuovi
ambiti di potenziali applicazioni, relativi a componenti sollecitati a fatica (cerchioni,
blocchi motore, componenti sistema sterzante, scatole della trasmissione, telai etc.). E
noto come la sollecitazione ciclica porti a rottura del materiale a tensioni anche
notevolmente inferiori alla tensione di snervamento, con una modalita che prevede una
fase di nucleazione della cricca, una fase di propagazione e infine la rottura di schianto.
Alle tre fasi citate corrispondono tre diverse aree ben identificabili sulle superfici di

frattura, come mostrato in figura 66.
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Fig. 66: Immagine SEM di una superficie di rottura a fatica con identificate: zona d’innesco, zona
di propagazione e zona di rottura di schianto [119].

Di seguito verra analizzata la risposta a sollecitazioni cicliche di leghe di

magnesio con aggiunta di terre rare.

2.8.1 Zona di nucleazione

La cricca di fatica nuclea nelle zone di massimo stress e minima resistenza, dove e
possibile raggiungere localmente tensioni superiori a quella di snervamento del
materiale [120,121]. In assenza di difetti, o in presenza di difetti di dimensioni inferiore
alla dimensione critica tale da indurre uno stato tensionale che permetta la nucleazione e
la propagazione di una cricca, le massime tensioni vengono raggiunte in prossimita
della superficie, dove la presenza di intagli, corrugamenti superficiali, filetti e spigoli
vivi fungono da siti preferenziali per la nucleazione (alberi di trasmissione, alberi a
camme, molle, viti etc.).

Z. Li et al. [122] hanno studiato il comportamento a fatica della lega NZ30 con
diversi tenori di Zr (Mg-3Nd-0.2Zn—xZr), sotto diverse condizioni di trattamento
termico (T4; T6). Gli autori sottolineano una differenza nella modalita di nucleazione
della cricca, imputabile alla formazione di geminati nella lega trattata T4, a fronte della
formazione di slip bands (bande di scorrimento) nella lega trattata T6. Questo differente
meccanismo d'innesco e associato all'interazione tra i precipitati di rinforzo e la matrice,
dove la formaione dei precipitati ainibisce il movimento delle dislocazioni e di

conseguenza anche la formzione di slip bands. In entrambi i casi, I'assenza di difettosita,
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porta ad una nucleazione della cricca in posizione superficiale o sub-superficiale, che
conduce al clivaggio isolato di uno o piu grani (fig. 67 ae b).

Nel caso di leghe trattate T4 l'effetto indurente dovuto alla precipitazione ¢
limitato, ragion per cui, sotto l'effetto della sollecitazione ciclica, la geminazione
avviene a causa di plasticizzazioni localizzate. La nucleazione di geminati funge quindi
da sito preferenziale per l'innesco della cricca di fatica. Modalita analoghe di
nucleazione, riconducibili alla formazione di geminati sono state riscontrate anche da F.
Yang et al. in [123] e da S.M. Yin et al. in [124].

Nel caso di leghe trattate T6 I'effetto del rinforzo per precipitazione della matrice
e notevole, inibendo di fatto la formazione di geminati [82,125]. Si assiste di
conseguenza ad un impilamento delle dislocazioni che porta alla formazione di slip
bands permanenti, che fungono da sito preferenziale per la nucleazione della cricca.
Simili modalita di innesco sono state osservate da J. Polak et al. in [126] e da C. Caceres
in [125].
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Fig. 67: Meccanismi di nucleazione della cricca nella lega nella NZK dovuto alla formazione di geminati
nella lega T4 (a) e alla formazione di slip band nella lega T6 (b) [122].

In figura 68 sono riportate le immagini in OM della sezione lungo l'asse del
provino in corrispondenza delle superfici di frattura della lega NZK in condizione T4
(@ e T6 (b). Risulta chiaro come piccole cricche si originano lungo i piani di
geminazione nella condizione di invecchiamento naturale (T4). Tali difettosita
terminano a bordo grano, creando di conseguenza siti preferenziali per la nucleazione di
nuove cricche. Nel caso della lega invecchiata artificialmente (T6), & altrettanto
evidente come numerose cricche secondarie nucleino, invece, a partire dalla cricca
principale lungo i piani di scorrimento, i quali offrono un naturale percorso per la

propagazione della cricca.

70



Fig. 68: Immagine in OM della lega NZK lungo una sezione parallela all'asse del campione in
condizione T4 (a) e T6 (b) [122].

Z. Li et al. [120] hanno evidenziato la stessa differenza nella modalita di nucleazione, in
relazione alla condizione di trattamento termico, T4 e T6, studiando il comportamento a
fatica della lega Mg-3Nd-0.2Zn.

W. Liu et al. [127] hanno studiato il comportamento a fatica di una lega Mg-
10Gd-3Y-0.5Zr, in condizione T6. Gli autori rilevano come le cricche principali e
secondarie siano generalmente localizzate internamente ai grani, dove sono presenti

anche numerosi geminati (fig 69 a e b).

Fig. 69: Immagine SEM di geminti e cricche interne ai grani nella lega Mg—10Gd-3Y-0.5Zr trattata T6
[127].

Ad ulteriore conferma di quanto fin‘ora riportato F. Yang et al. [128] hanno
studiato il comportamento a fatica delle leghe AZ31 (Mg-3Al-1Zn) e GW123 (Mg-
12Gd-3Y-0.5Zr), comparando i diversi meccanismi d'innesco che portano alla
nucleazione. Nel caso della lega AZ31 la formazione di geminati viene identificata
come meccanismo principale di nucleazione. In figura 70a viene riportata I'immagine in
microscopia ottica della microstruttura in un campione sottoposto a prova di fatica a
flessione rotante, dalla quale € possibile apprezzare la presenza di strutture di
morfologia lamellare omogenamente distribuite su tutta la superficie. Le successive
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analisi TEM, presentate in figura 70b, identificano tali difettosita come geminati, in
quanto si sviluppano lungo i piani [1012][1011]. Nelle figure 70 c-d sono riportati
ingrandimenti maggiori delle stesse strutture, mentre nelle figure 70 e-f viene
esemplificata la modalita di nucleazione, nei due step di formazione dei geminati e
successivo sviluppo della cricca. La stessa tipologia di analisi eseguita sulla lega
GW123 mostra come la presenza di strutture striate, in contrapposizione alle strutture
lamellari, siano uniformemente distribuite all'interno dei grani e con una densita
maggiore (fig. 71 a). Le analisi TEM di figura 71 b mostrano come tali striature si
sviluppino lungo il piano [0002], e quindi non sono identificabili come geminati ma
piuttosto come slip bands. Le successive immagini 71 c- d mostrano la formazione di
cricche a partire da slip bands precedentemente formate durante il ciclaggio. Infine In
figura 71 e- f & riportata la sequenza in due step di nucleazione della cricca relativa alla

lega GW123. Tale sostanziale differenza é spiegata dagli autori come dovuta all'effetto

Fig 70: Immagine ottica di un campione della lega AZ31 sottoposto a ciclaggio (a); immagine TEM delle
strutture lamellari (b) identificate come geminati; immagini TEM dei geminati (c) e (d); esemplificazione

della nucleazione di cricche sviluppatesi da geminati (e) e (f) [128].
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Fig 71: Immagine ottica di un campione della lega GW123 sottoposto a test di fatica (a); immagine TEM
delle striature (b) identificate come slip bands; immagini TEM degli slip bands (c) e (d); esemplificazione

della nucleazione di cricche sviluppatesi da slip bands(e) e (f) [128].

2.8.2 Zona di propagazione

La fase di propagazione della cricca € la fase immediatamente successiva alla
nucleazione e dipende fortemente dai livelli di sollecitazione applicati, dalle dimensioni
e geometria della cricca nucleata. Sia nel caso che la nucleazione della cricca sia dovuta
alla geminazione o alla formazione di slip bands, la modalita di propagazione avviene in
maniera trans-granulare. In entrambi i casi, infatti, le difettosita si sviluppano
internamente ai grani per tutta la loro lunghezza, terminando il loro percorso a bordo
grano. Una volta raggiunti livelli di sollecitazione sufficienti, si assiste al clivaggio di
un’area che puo coinvolgere diversi grani (tipicamente uno o due) da cui poi il fronte
della cricca propaga con una modalita mista intergranulare e transgranulare [122]. In

figura 72 ¢ possibile vedere quanto appena descritto: il clivaggio di un grano nella zona
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corticale del campione e la zona di propagazione, immediatamente adiacente,

contraddistinta dalla presenza di striature di fatica.

Fig. 72: Zona di innesco della cricca (evidenziata in rosso) con zona di propagazione caratterizzata dalla
presenza di striature di fatica [122].

In figura 73 si riportano le superfici di frattura della lega Mg—xGd-3Y-0.5Zr al variare

del contenuto di Gd, analizzate da L. Jiang et al. [117]., in cui é possibile osservare le

tipiche striature di fatiche presenti nelle leghe di magnesio. Le striature sono originate

da micro-intrusioni e micro-estrusioni localizzate nell'area dove si ha una maggior

concentrazione degli sforzi.

e .
(\Smallf)cach ma&

Fig. 73:Immagine SEM della zona di propagazione della cricca, a diversi ingrandimenti, di diverse leghe
trattate T6 (a)Mg-9Gd-3Y-0.5Zr; (b)Mg-11Gd-3Y-0.5Zr; (c)Mg-10Gd-3Y-0.3Zr [117].
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2.8.3 Zona di rottura di schianto

La rottura di schianto avviene quando l'area resistente non e piu in grado di
sostenere il carico applicato, portando a una rottura improvvisa del materiale. Nelle
leghe di magnesio l'area € caratterizzata da una morfologia fragile, con presenza di
numerosi aree di clivaggio e fessurazioni. Quest'area e del tutto simile a quelle
analizzate nei paragrafi precedenti nel caso delle proprieta statiche delle leghe di
magnesio, con rotture prevelentemente fragili con presenza di cavita prevalentemente
localizzate a bordo grano e coincidenti con la presenza della fase eutettica non

completamente solubilizzata (fig. 74).

Fig. 74:Immagine SEM della zona di propagazione della cricca con a diversi ingrandimenti della lega T6
Mg-9Gd-3Y-0.5Zr [117].

2.8.4 Resistenza a fatica di leghe Mg-RE

L'incremento di proprieta meccaniche generato dall'aggiunta in lega di terre rare
ha permesso di utilizzare queste nuove leghe da fonderia in ambiti prima preclusi, o ad
esclusivo impiego di leghe da deformazione plastica. Tuttavia, ad oggi, vi € una
sostanziale mancanza di dati in letteratura relativi al comportamento a fatica di leghe di
magnesio da fonderia con alto contenuto di terre rare.

L. Jiang et al. [117] hanno studiato le proprieta di una lega Mg—xGd-3Y-0.5Zr, al
variare del contenuto di Gd (9, 10, 11 wt.%). Le curve Ampiezza della tensione-Numero
di cicli mostrano come la resistenza a fatica della lega, circa 110 MPa a 10’ cicli, non
risenta particolarmente del contenuto di Gd.
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Fig. 75: Curve S-N della lega Mg—xGd—-3Y-0.5Zr [117].

Z. li et al. [120] hanno valutato I'Influenza dello zirconio sulla resistenza a fatica della
lega Mg-3Nd-0.2Zn-xZr. Gli autori rilevano una notevole influenza di questo elemento,

soprattutto legata all'effetto di affinamento del grano. Il massimo valore per la resistenza

a fatica & di 100 MPa a 10’ cicli, per un contenuto di Zr del 2 wt.%.
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Fig. 76: Curve S-N della lega Mg-3Nd-0.2Zn-xZr al variare del contenuto di Zr [120].
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Gli stessi autori, in un altro studio, hanno valutato il compertamento a fatica della lega
AM SC1, contenente Nd (1.7 wt%), altre RE (1 wt.%), Zn (0.5 wt.%) e Zr, in diverse

condizioni di solubilizzazione (tabella 8) [129].

Condizione Solubilizzazione Invecchiamento
AM SC1 T61 540 °C 8h 215 °C 4h
AM SC1 T62 550 °C 8h 215 °C 4h
AM SC1 T63 560 °C 8h 215 °C 4h

Tab. 8: Condizione di trattamento termico della lega AM SCL1.
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Fig. 77 Curve Stress-Number of cycles della lega AM SC1 al variare del trattamento termico [129].

La lega mostra una forte dipendenza della resistenza a fatica a 10’ cicli, in funzione

delle condizione di solubilizzazione, a parita di condizione d'invecchiamento, con valori

che variano tra 95 e 80 MPa.

A completamento dell'analisi sul comportamento a fatica si riportano in Tabella 9, i dati

relativi a studi condotti su leghe da fonderia contenenti RE.

Lega trattata termicamente T6 Resistenza a fatica [MPa] N° cicli
Mg-3.5Y-2.4Nd-0.5Z [130] 125 10*

Mg-7Gd-5Y—-1Nd-0.5Zr [131] 120 10°
Mg-10Gd-3Y-0.5Zr [132] 105 10’
Mg—3Nd-0.2Zn-1Zr [122] 90 10’

Tab.9: Comparazione della resistenza a fatica delle leghe di magnesio
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2.9 La lega Elektron21® (EV31A)

La lega Elektron21® & una lega da fonderia, di proprietd della Magnesium
Elektron®, con alto contenuto di terre rare per applicazioni ad alta temperatura. La lega
presenta un’ottima colabilita, grazie all’elevato contenuto di Nd (2.6-3.1 wt.%),
un’ottima risposta a trattamento termico grazie alla presenza di Gd (1-1.7 wt.%) e Zn
(0.2-0.5 wt.%) e una dimensione del grano contenuta grazie alla presenza di Zr (0.5-0.6)
[133]. L’analisi bibliografica condotta ha evidenziato una carenza di pubblicazioni
scientifiche su questa particolare lega, sia dal punto di vista della caratterizzazione

microstrutturale che meccanica.

2.9.1 Caratterizzazione microstrutturale e meccanica

La caratterizzazione microstrutturale della lega eseguita da A. Kielbus et al.
[134,135] in diverse pubblicazioni mostra risultati discordanti. Gli autori, analizzando la
lega in condizioni as-cast, evidenziano una microstruttura a grano equiassico, con la
fase eutettica situata a bordo grano (fig. 78) di composizione Mg+Mg12(Ndy,Gd;.). Tale
fase viene spiegata come una modificazione della fase metastabile Mg;,Nd, dove atomi
di Gd si sostituiscono ad atomi di Nd senza nessuna alterazione del reticolo, a causa
della piccola differenza nei raggi atomici tra Nd (0.1821 nm) e Gd (0.1802).

5

$3400 20.0kV 11.7mm x2.00K SE

Fig. 78: Immagine SEM della lega Elektron21® in condizioni as cast [134].

Gli stessi autori nei successivi lavori [136-140] identificano la fase eutettica come
Mg+Mgs(Nd,Gd) (fig. 79).
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Fig. 79: Immagine SEM della lega Elektron21® in condizioni as cast [136].

Nessun‘altra considerazione viene fatta sulla lega in condizioni as-cast. Nei diversi
lavori sopra citati vengono anche analizzate la risposta a trattamento termico e le
proprieta tensili della lega.

Nei lavori [134-136,138,139] la temperatura di solubilizzazione viene fissata a
520 °C per un tempo di 8 h, in accordo con quanto consigliato dalle specifiche
dell'azienda produttrice [133], mentre la temperatura di invecchiamento scelta € 200 °C.
La sequenza di precipitazione viene individuata come p" — B' — B, con il picco di

durezza raggiunto dopo 16 ore d’invecchiamento a 200 °C (fig. 80).
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Fig. 80: Curve di degrado della lega Elektron21 solubilizzata 8h 520 °C, temprata in acqua calda, e
invecchiata a 200 °C [134].
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Nell'indagine condotta tramite TEM [135] la fase B' viene identificata come la piu
probabile responsabile dell'effetto indurente. In fig. 81 e possibile apprezzare

un’immagine TEM dei precipitati di rinforzo con i rispettivi spettri di diffrazione.

Fig. 81: Immagine TEM della lega Elektron21 invecchiata al picco (a) con i corrispondenti spettri di
diffrazione (b) [135].

La risposta a trattamento termico e stata studiata anche da G. Riontino et al. [141],
i quali hanno investigato 3 diverse temperature di invecchiamento (150, 200 e 230 °C),
avvalendosi di tecniche DSC e TEM. In figura 82a e riportata la curva di
invecchiamento a 150 °C, la quale mostra un'elevata stabilita anche per lunghi tempi di
esposizione a tale temperatura, mentre in fig. 82b é riportato il termogramma dove sono
rappresentate diverse curve relative a tempi differenti di invecchiamento a 150 °C.
Dopo 24 ore ¢ possibile notare una prima variazione del segnale, con un debole picco
endotermico che gli autori attribuiscono alla dissoluzione o alla redistribuzione delle
fasi di precipitazione durante I'invecchiamento. Prolungando i tempi di invecchiamento
non vengono rilevati ulteriori variazioni di segnale. Le immagini TEM della lega
invecchiata 1 giorno a 150 °C (fig. 83 a e b) mostrano la presenza di precipitati
lamellari di dimensione prossime ai 4nm, con una struttura DOgg, attribuibili alla
presenza della fase B". Le analisi condotte tramite Positron Annihilation Spectroscopy
(PAS) sui medesimi precipitati in un campione invecchiato 7 giorni hanno rilevato un

rapporto RE/Mg pari a 1:3 per la fase B".
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Fig. 82: Curve di invecchiamento della lega Elektron21 solubilizzata 8h a 520 °C ed invecchiata a 150

°C (a) e termogramma (b) della lega in relazione ai diversi tempi di invecchiamento [141].

Fig. 83: Immagine TEM della lega invecchiata a 150 °C per i giorno [141].

In figura 84 a é riportata la curva d'invecchiamento relativa alla temperatura di 200 °C.
Comparando la curva del termogramma della lega invecchiata a 200 °C (fig. 84 b), con
quelle relative a 150 °C (fig 82 b), si puod notare come il picco esotermico P2 compaia
pit rapidamente, e come prolungando i tempi di invecchiamento, si assista alla
progressiva scomparsa del picco P3, a cui € associato un calo della durezza
corrispondente ad una condizione di overaging. Le analisi condotte tramite PAS hanno
messo in evidenza la comparsa di una nuova fase p', con un rapporto RE/Mg pari a 0.45,

assieme alla contemporanea presenza della gia identificata p".
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Fig. 84: Curve di invecchiamento della lega Elektron21 solubilizzata 8h a 520 °C ed invecchiata a 200

°C (a) e termogramma (b) della lega in relazione ai diversi tempi di trattamento termico [141].

Fig. 85: Immagine TEM e spettri di diffrazione della lega invecchiata 16 h a 200 °C [141].

In figura 86 a é riportata la curva di degrado a 230 °C, mentre in figura 86 b € mostrata
I'analisi termica. La lega mostra la scomparsa del picco esotermico P2 gia dopo 20
minuti di trattamento e dopo 16 ore scompare completamente anche il picco P3. Le
analisi TEM condotte sul campione overaged (16 ore a 230 °C fig. 87 a e b) mettono in
luce la formazione della fase intermedia B, gia analizzata nei paragrafi precedenti, e la

contemporanea presenza della fase d'equilibrio f.
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Fig. 86: Curve di invecchiamento della lega Elektron21 solubilizzata 8h a 520 °C ed invecchiata a 230

°C (a) e termogramma (b) della lega in relazione ai diversi tempi di trattamento termico [141].
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Fig. 87: Immagine TEM e spettri di diffrazione della lega invecchiata 16 h a 230 °C [141].

| dati presenti in letteratura sulle proprieta meccaniche di questa particolare lega
sono pochi e relativi alle sole proprieta tensili. Gli unici dati disponibili sono quelli
relativi ai lavori pubblicati da A. Kielbus in [134,138,139] e vengono riportati in tabella
10. Nessuna tipologia di analisi & stata eseguita sulle superfici di frattura e sul

comportamento a fatica della lega.

Ref. UTS [MPa] YS[MPa] E [%] Trattamento Termico

[134] 295 160 N.D. 8h. a 520 °C.+ 16h. a 200 °C
[138] 293 163 7 8h. a 520 °C.+ 16h. a 200 °C
[139] 299 170 9 8h. a 520 °C.+ 16h. a 200 °C

Tab. 10: Riepilogo delle proprieta tensili della lega Elektron21 [132,136,137].
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CAPITOLO 3
TRATTAMENTI SUPERFICIALI DELLE LEGHE DI MAGNESIO

3.1 Introduzione ai trattamenti superficiali

Negli ultimi decenni le leghe di magnesio hanno visto un notevole incremento
delle prestazioni resistenziali anche alle alte temperature, ma senza pero che vi sia stato
un parallelo progresso per quanto riguarda le proprieta superficiali. Infatti la resistenza a
corrosione e le proprieta tribologiche sono, da sempre, il punto debole delle leghe di
magnesio e ne hanno condizionato significativamente I'impiego su larga scala.
L'impiego di terre rare come elementi alliganti ha sicuramente migliorato la resistenza a
corrosione, ma non risulta sufficiente per tutte quelle applicazioni in cui i componenti
vengono messe in esercizio in ambienti aggressivi. Diverse tecnologie di modificazione
superficiale sono state applicate alle leghe di magnesio nel corso degli anni: processi
elettrochimici (rivestimenti e strati di conversione), tecniche di deposizione fisica da
fase vapore (CVD, PVD), rivestimenti a base polimerica e verniciatura a polveri, come
riportato da J.E. Gray e B. Luan in [36].

Di seguito verranno analizzati due processi innovativi di modifica superficiale: il
trattamento di Ossidazione Elettrolitica al Plasma (PEO: Plasma Electrolytic
Oxidation), e il trattamento di Fusione Superficiale Laser (LSM: Laser Surface
Melting).

3.2 Trattamento di conversione superficiale PEO

Il trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma e un processo di conversione
superficiale conosciuto anche come Micro Arc Oxidation (MAO), che avviene in un
mezzo elettrolita sotto l'azione di una differenza di potenziale, generando delle
microscariche superficiali che fondono localmente il metallo, trasformandone la
superficie in un strato relativamente spesso di ossido (10-200 um). In figura 88 €
riportato lo schema dell’impianto, con 1 relativi componenti. La vasca contenente
I'elettrolita viene raffreddata con un fluido refrigerante, in modo che l'intero processo
avvenga a temperatura controllata. Il materiale da trattare rappresenta l'anodo ed &
immerso nel mezzo elettrolita, mentre il catodo & generalmente realizzato in acciaio
inox. Il tutto é collegato ad un generatore di corrente che, a seconda delle necessita, € in
grado di variare l'intensita di corrente, cosi come la tipologia di corrente (DC o AC)
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[142,143]. La rapida fusione generata da microscariche ad arco e la successiva rapida

solidificazione € in grado di generare strutture non di d'equilibrio e/o fasi amorfe [143].
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Fig. 88: Schematizzazione strumentale del processo PEO [144].

La formazione dello strato d'ossido pu0 esserre suddivisa in 3 step successivi [145]: in
una prima fase si assiste alla formazione di un canale di scarica a causa della perdita
della stabilita elettrica, indotta dall'elevato voltaggio, nelle regioni a piu elevata
conduttivita. Il forte campo elettrico generato conduce gli elementi anodici presenti nel
bagno all'interno del canale creato e, allo stesso tempo, I'elevata temperatura genera la
fusione localizzata di materiale, portando la materia nello stato di plasma. Nella seconda
fase avvengono le reazioni chimiche nel plasma, che vede un incremento di pressione
all'interno del canale. L'ultima fase prevede il raffreddamento e la deposizione degli

elementi presenti nel bagno elettrolitico.

3.3 Microstruttura dello strato di conversione PEO

Durante il processo di ossidazione elettrolitica al plasma, l'elevata differenza di
potenziale tra anodo e catodo genera delle micro-scariche sulla superficie del metallo,
con la conseguente formazione di uno strato d'ossido. Tale meccanismo genera
inevitabilmente delle porosita e dei crateri nello strato, le cui dimensioni sono funzione
dei parametri di processo. Inoltre la fusione e la rapida solidificazione del materiale
genera forti shock termici, tali da indurre delle cricche. In figura 89 &€ mostrata la tipica
microstruttura superficiale indotta dal trattamento PEO. L'immagine mette in evidenza
la presenza dei tipici crateri di rifusione, con cricche indotte dallo shock termico che si

originano in direzione radiale al cratere. C. Blawert et al. [146] hanno investigato
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I'influenza dei parametri di processo PEO sulla resistenza a corrosione della lega BMD
10 (Mg -Y 7.1-7.9 - Zn 0.8 - 0.63 Cd - 0.5% Zr). L'analisi eseguita sulla sezione ha
permesso di identificare 4 diversi strati (fig. 90). 1l primo strato individuato é quello piu
esterno ed é caratterizzato dalla presenza di cricche e crateri; il secondo € uno strato
relativamente compatto, dove si riscontra la presenza di macroporosita ; il terzo strato &
quello che presenta maggior compattezza e solo microporosita; l'ultimo strato
identificato & quello all'interfaccia con il metallo base ed ha uno spessore minore di 1

um.
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.......... oxide coating f‘ average la

thickness

P

Fig 90: Schematizzazione e imagini SEM dello strato PEO in sezione della lega BMD 10 [146].
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R. Arrabal et al. [148] hanno studiato la crescita dello strato di conversione di diverse
leghe di magnesio, utilizzando corrente alternata (AC) durante il processo. Gli autori
hanno identificato 3 diversi strati derivanti dal processo (fig. 91): un sottile strato di
MgO nanocristallino di 200 nm adiacente al substrato che conferisce ottima resistenza a
corrosione; uno strato intermedio cristallino di MgO che costituisce la sezione di

maggior spessore e conferisce resistenza ad usura; lo strato piu esterno costituisce circa

il 30% dello spessore totale ed e caratterizzato dalla forte presenza di porosita e cavita.

Fig. 91: Immagine TEM della sezione PEO sulla lega AZ91D [148].

Y.G. Ko et al. [149] ha valutato I'influenza della concentrazione di KOH sulle proprieta
superficiali dello strato di conversione. Gli autori, in questo caso, evidenziano
solamente la presenza di due strati, individuando semplicemente uno strato esterno piu
pOroso e uno strato interno meno poroso e piu compatto (Fig. 92).

Le durezze che si ottengono sono funzione della porosita, degli elementi presenti
nel mezzo elettrolita e della compatezza dello strato, e si attestano in un range compreso
tra 300 e 550 HV [148,150].
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Fig. 92: Immagine TEM della sezione dello strato PEO per diverse concentrazioni di KOH [149].

3.4 Resistenza a corrosione e proprieta tribologiche delle leghe trattate PEO

Le analisi microstrutturali dello strato di ossidazione elettrolitica al plasma sopra
descritte mettono in evidenza la formazione di uno strato ceramico, con spessore
variabile in funzione dei parametri di processo, del mezzo elettrolita e della lega oggetto
di studio. Nonostante le difettosita dello strato piu esterno, gli strati interni fungono da
barriera protettiva dall'ambiente esterno, risultando ben adesi al metallo base. Cio porta
sicuramente ad un miglioramento della resistenza a corrosione e ad un incremeto delle
proprieta tribologiche, come riportato da C. Liu et al. [25], i quali hanno applicato il
processo PEO alla lega AZ91E. Le curve di polarizzazione potenziodinamica mostrano
un notevole incremento a favore della lega sottoposta al trattamento, con una marcata
traslazione del ramo anodico della curva verso potenziali meno elettronegativi € minori

valori d'intensita di corrente.
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Fig. 93: Curve di polarizzazione potenziodinamica della lega AZ91E in diverse condizioni [25].
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Risultati analoghi sono stati ottenuti da P. Su et al. in [147] sulla lega ZK60 e da L. Yu
etal. in [151] sulla lega AZ31B.

Per quanto concerne le proprieta tribologiche, il trattamento PEO, conferisce
ottime proprieta antiusura, ma incrementa decisamente il coefficiente dattrito
[14][152][153].

Per comprendere il comportamento ad usura in un contatto di strisciamento si puo fare
riferimento alla relazione d'Archard la quale mette in relazione il tasso d'usura, e di
conseguenza il volume d'usura, con la durezza del materiale [154]:

W=V/S=k-(L/H)

il tasso d'usura (W) é calcolato come il rapporto tra il volume d'usura (V) e e la distanza
di strisciamento (S). Tale rapporto risulta uguale al prodotto del coefficiente d'usura (k)
per il rapporto tra il carico applicato (L) e la durezza del materiale meno duro (H).
L'equazione sopra riportata, per quanto basilare e semplificata, mette in luce come un
incremento di durezza superficiale del materiale meno duro porti sicuramente a benefici
in termini di resistenza ad usura.

L'incremento di durezza che si ottiene dalla formazione di uno strato superficiale
d'ossido modifica inevitabilmente il contatto tra i corpi in moto relativo tra loro,
cambiando di fatto la condizione di strisciamento. In un contatto tribologico tra una
qualsiasi lega di magnesio e un materiale come un acciaio, la differenza di durezza
superficiale é tale da lasciare presupporre un attrito dominato da fenomeni adesivi. Il
trattamento PEO, modificando di fatto la natura e la durezza dello strato superficiale,
influira in maniera decisa sull'attrito, favorendo le componenti abrasiva e tribossidativa
a scapito della componente adesiva.

Coefficiente d'attrito ed usura non sono necessariamente correlati, per cui una
diminuzione del coefficiente d'attrito non comporta sempre una corrispondente
riduzione dell'usura e viceversa.

P.B. Srinivasan et al. [152] hanno investigato il comportamento tribologico della
lega AZ91 sottoposta al processo PEO per diversi tempi. Gli autori evidenziano un
incremento del coefficiente d'attrito (fig. 94), assieme ad un notevole incremento della

resistenza ad usura (fig. 95).
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Fig. 94: Andamento del coefficiente d'attrito in funzione della distanza e del carico applicato nelle

diverse condizioni di trattamento [152].

Fig. 95: Analisi SEM delle piste d'usura relativa alla lega non trattata (UT), trattata 10 minuti (A) e 30

minuti (B) a diversi carichi [152].

Dalle immagini SEM delle piste d'usura (fig 95) risulta evidente come nel caso della
lega non trattata l'usura sia di tipo adesivo, con coefficienti d'attrito sempre compresi nel
range 0.2-0.4. Nel caso della lega trattata PEO per 10 minuti si assiste ad un notevole
cambiamento a 2 N, con un'usura di tipo abrasivo, mentre per carichi maggiori, lo strato

ossidato non € in grado di sopportare i carichi applicati, giungendo quindi al cedimento
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e lasciando di fatto il metallo base senza protezione. Il cedimento € evidenziato anche
dal grafico del coefficiente d'attrito di figura 94b, dove si assite ad una brusca
variazione del coefficiente dopo circa 5 m nel caso della prova a 5N, e dopo neanche
1m nel caso della prova a 10N. Nel caso della lega processata per 30 minuti, il PEO
resiste a tutti i carichi investigati ed ¢ possibile apprezzare un’usura di tipo
abrasivo/tribo-ossidativo (Figure 95B). Il coefficiente d'attrito rimane stabile su valori
compresi tra 0.6 e 0.8 per tutte le condizioni investigate.

Quanto sopra riportato e in accordo con i risultati di G. Raphael [153] e dallo stesso
P.B. Srinivasan in [14], i quali hanno evidenziato una forte riduzione dell'usura nel caso

delle leghe trattate, a fronte di un incremento del coefficiente dattrito.

3.5 Influenza del PEO sulla resistenza a fatica

L'influenza dei trattamenti superficiali sulla resistenza a fatica € inevitabile, ad
esempio il trattamento di anodizzazione convenzionale su leghe di magnesio genera
delle tensioni superficiali di trazione, difettosita nello strato anodizzato e degrado
termico della lega a causa delle temperature di trattamento [36]. Il processo di
ossidazione elettrolitica al plasma risulta particolarmente attraente, migliorando sia la
resistenza a corrosione che le proprieta tribologiche, grazie alla formazione di uno strato
di ossido ceramico ben adeso al metallo base. La modifica della superficie influenza
quindi la resistenza a fatica della lega poiche le zone superficiali e sub-corticali sono le
aree maggiormente sollecitate in esercizio. Lo sviluppo di tecnologie di processo
ottimizzate, come l'utilizzo di una corrente bipolare pulsata, I'ottimizzazione del bagno
salino, consente di limitare i tempi di trattamento, limitando notevolmente il softening
della lega e il tensionamento degli strati superficiali, con influenze minime sul
comportamento a fatica [150,155,156].

Ne costituisce un esempio applicativo notevole il lavoro di A.L. Yerokhin et al., i
quali hanno investigato il comportamento a fatica della lega AZ21 trattata PEO
dall'azienda Keronite® [155]. I risultati evidenziano un calo contenuto della resistenza a
fatica, valutato nell'ordine dell’8%.

L'influenza dei parametri di processo e quindi delle proprieta dello strato di
conversione creato, sulla resistenza a fatica sono evidenti se si confrontano i risultati
sopra citati con quelli ottenuti da A. Nemcova et al. [157], i quali hanno evidenziato una

riduzione della resistenza a fatica dell'ordine del 40%.
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3.6 Trattamento di Fusione Superficiale Laser (LSM)

La tecnologia laser si e diffusa su larga scala in quei processi dove & necessaria un
elevato apporto termico localizzato. Il laser trova quindi impiego nella formatura a
caldo, nella lavorazione di componenti (foratura, taglio, incisioni etc.), cosi come nelle
saldature e nella modifica superficiale. Quest'ultima applicazione sta suscitando un
notevole ineresse in ambito scientifico, in quanto in grado di migliorare le proprieta
superficiali anche delle leghe leggere come il magnesio [158]. Le modificazioni
superficiali laser possono essere classificate in 6 macro categorie, in base all'effetto
ottenuto tra l'interazione del laser con il metallo: Laser Surface Heating (LSH); Laser
surface Melting (LSM); Laser Surface Alloying (LSA); Laser Composite Surfacing
(LCS); Laser Surface Cladding (LSC); Laser Shock Peening (LSP).

Il LSM necessita quindi dell'impiego di un laser di sufficiente potenza tale da
generare la fusione localizzata del materiale. In figura 96 € riportato lo schema d’
impianto e di funzionamento, dove la sorgente laser genera il fascio che viene
trasportato (tramite fibra ottica o con I'impiego di specchi riflettenti) in prossimita del

materiale e tramite opportuna lente focalizzatrice e concentrato sulla regione d'interesse.

Laser Source

-~

Focusing Lens —L Scan Direction

Laser Melted Surface

Magnesium Substrate

Fig. 96: Schema di funzionamento del trattamento LSM [158].

La fusione localizzata e la successiva rapida solidificazione si traduce in un affinamento
della microstruttura ed una migliore ridistribuzione delle seconde fasi all'interno della
matrice [27,159]. La modulazione della potenza irradiata ¢ di fondamentale importanza
poiché un eccesso potrebbe provocare I'ablazione degli elementi e dei composti piu
basso fondenti. Le sorgenti laser comunemente impiegate nel caso di leghe di magnesio
sono generalmente laser ad onda continua a CO, e Nd :YAG, con spessori interessati
dalla fusione di materiale fino a due millimetri.
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3.7 Caratterizzazione della zona fusa tramite LSM

Le superfici sottoposte a trattamento di rifusione presentano un primo strato
ossidato, dovuto all'interazione del magnesio con I'atmosfera circostante. Per quanto sia
consigliato I'impiego di un gas inerte ausiliario, data I'elevata reattivita del magnesio
con l'ossigeno, difficilmente € evitabile l'ossidazione della superficie. Lo spessore
interessato dalla fusione, come detto in precedenza, & funzione dei parametri di
processo, come potenza impiegata, velocita di avanzamento, distanza focale, finitura
superficiale e distribuzione di potenza del fascio laser. Il trattamento produce un
notevole affinamento della microstruttura, con le seconde fasi omogenamente distribuite
a bordo grano.

W. Khalfaoui et al. [160] hanno investigato I'influenza del trattamento superficiale
laser sulla microstruttura e sulla resistenza a corrosione della lega ZE41. In figura 97
sono riportate le immagini SEM della lega sottoposta a LSM. Risulta evidente come la
distribuzione gaussiana di potenza del fascio porti ad ottenere un profilo curvo della
superficie. La differenza tra strato rifuso e metallo base risulta chiara e bene delineata,
con un‘affinamento notevole della microstruttura a favore della zona rifusa. Il metallo
base presenta una microstruttura a grano equiassico, con una dimensione media di 70
um e le secondi fasi localizzate a bordo grano, mentre nella zona rifusa la struttura
cristallina ha dimensioni tali da non essere identificabile con ingrandimenti SEM.
Inoltre gli autori sottolineano come non vi sia nessuna zona di transizione tra zona fusa
e materiale base. Le microdurezze nella zona trattata mostrano un aumento di durezza di
circa 170% (72 HV g5 lega non trattata; 120 HV; 05 lega LSM).

Fig. 97: Immagine SEM della sezione della lega ZE41 sottoposta a trattamento LSM [160]
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C. Taltavull et al. [161] hanno ottenuto risultati analoghi in termini di affinamento della
microstruttura, applicando il trattamento LSM alla lega AZ91D. Il confronto tra la lega
cosi come ricevuta (fig 98 a) e della lega post trattamento LSM (fig 98 b) mette in luce
una microstruttura omogena, con dentriti di Mgi7Al;, (fase eutettica) uniformemente

distribuite.

Fig. 98: Immagine SEM della lega AZ91D as received (a), e sottoposta a trattamento LSM (b) [161].

Ad ulteriore conferma di quanto fin'ora analizzato le stesse microstrutture indotte dal

trattamento di LSM sono state riscontrate anche nei lavori [27,28,162,163].

3.8 Resistenza a corrosione delle leghe sottoposte a LSM

Le leghe sottoposte a trattamento di fusione superficiale tramite laser mostrano un
marcato cambiamento della microstruttura, con un affinamento della struttura cristallina
e una migliore dispersione delle seconde fasi. Il meccanismo di corrosione nelle leghe di
magnesio e dominato dalla formazione di celle galvaniche tra il magnesio stesso e le
seconde fasi presenti all'interno della lega. Come dimostrato da W.C. Ne et al. [164] il
processo di corrosione orgina dalle fasi presenti a bordo grano, per poi estendersi alle
regioni interne dove sono presenti addensamenti di Zr. L'elevato apporto termico
generato dal laser, permette di raggiungere localmente temperature elevate e di
discioglierer quindi nella matrice una maggior quantita di soluto. Come
precedentemente discusso l'aggiunta di terre nobilita la lega, poiché i composti formati
fugono da barriera al processo corrosivo. Una migliore distribuzione di questi elementi
provoca quindi un miglioramento del comportamento a corrosione, come evidenziato da
W. Khalfaoui et al. [160]. G. Abbas et al. Che hanno investigato I'effetto del processo
LSM su 3 diverse leghe, WE43, AZ61 e AZ31. In fig. 99 sono riportate le velocita di

corrosione per le diverse leghe, pre e post LSM. Gli autori sottolineano come oltre alla
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ridistribuzione delle seconde fasi, giochi un ruolo importante anche la ridistribuzione

delle impurezze, fondamentali nella costituzione di microcelle galvaniche.
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Fig. 99: Velocita di corrosione delle leghe AZ61, AZ31 e WE43 pre e post trattamento LSM [27].
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CAPITOLO 4

MATERIALI E METODI
4.1 Attivita svolte

L’attivita sperimentale svolta nel corso di questa ricerca é stata focalizzata sulla
caratterizzazione microstrutturale e meccanica della lega Elektron21® (EV31A), con
particolare attenzione all’evoluzione microstrutturale indotta dal trattamento termico di
tempra di soluzione in funzione dei principali parametri di trattamento. Scopo di questa
attivita e stato inizialmente quello di ottimizzare il trattamento termico, riducendone la
durata, al contempo mantenendo o migliorando le prestazioni meccaniche.
Successivamente, la ricerca € stata focalizzata sul miglioramento delle proprieta
superficiali sia della lega EV31A che di altre leghe di magnesio largamente impiegate in
ambito commerciale, quali AZ80 e AZ91. Le leghe sono state sottoposte a trattamenti di
ossidazione elettrolitica al plasma e di fusione superficiale laser e sono state
caratterizzate sia microstrutturalmente che dal punto di vista tribologico, di resistenza a
fatica e a corrosione.

Di seguito verrano eaminate in dettaglio i materiali e le tecniche di analisi

sperimentali impiegate nel corso degli studi.

4.2 Materiali

La lega Elektron21® ¢ stata fornita dall’azienda produttrice in piastre colate in
sabbia di dimensioni 250x250x30 mm°, sia nella condizione as-cast, che trattata
termicamente T6 (solubilizzata 8h a 520 °C, temprata in acqua calda 60-80 °C,
invecchiata 16h a 200 °C). La composizione chimica della lega e stata fornita

direttamente dalla casa produttrice ed é riportata in tabella 11.

Nd Gd Zr Zn Cu Fe Ni Si Mg

2.8 15 0.53 0.25 <0.008 <0.003 <0.001 <0.01 Bal.
Tab. 11: Composizione chimica della lega Elektron21® (wt.%).
Le leghe AZ80 e AZ91 sono state colate in sabbia e non hanno subito alcun trattamento
termico. La composizione chimica é stata determinata tramite spettroscopia di massa
presso il Dipartimento di Ingegneria Industriale di Padova nell'ambito di una

collaborazione. Le composizioni chimiche delle due leghe sono riportate in tabella 12.
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Lega Al Zn Mn Si Fe Cu Ni Mg

AZ80 8.0 0.5 0.12 0.1 0.005 0.05 0.005 Bal.

AZ91 9.0 0.65 0.15 <0.10 <0.005 <0.010 <0.002 Bal.
Tab. 12: Composizione chimica delle leghe AZ80 e AZ91 (wt.%).

4.3 Analisi microstrutturale

4.3.1 Simulazione delle fasi di equilibrio tramite Thermocalc®

Sulla lega Elektron21® sono state eseguite simulazioni di fase, tramite software
dedicato Thermocalc®, al fine di prevedere le fasi presenti nella lega in condizioni as-
cast. Due tipologie di analisi sono state condotte per identificare sia le fasi d’equilibrio
che le fasi metastabili derivanti dal processo di solidificazione. La valutazione delle fasi
Mmetastabili ¢ stata eseguita impedendo la formazione delle fasi d’equilibrio, di
conseguenza il software e indotto ad utilizzare gli elementi presenti in lega solo per

formare composti metastabili.

4.3.2 Analisi DTA

Le analisi termiche differenziali (DTA) sono state eseguita sulla lega Elektron21®
utilizzando una Rheometric Scientific STA1500, riscaldando un campione della lega as
cast di 20 mg da temperatura ambiente fino a 700 °C, con una velocita di riscaldamento
pari 10 °C/min, in atmosfera controllata (Ar), utilizzando alluminio puro come

riferimento e un porta campioni in allumina (Al,O3).

4.3.3 Preparativa metallografica

| campioni per le analisi metallografiche sono stati ricavati da spezzoni della lega
Elektron21® provenienti dalle piastre, sia nelle condizioni as cast che nella condizione
T6. | risultati delle analisi eseguite su tali campioni sono stati il riferimento per le
successive analisi condotte. La preparativa metallografica delle leghe di magnesio
risulta particolarmente delicata, soprattutto a causa dell’elevata tendenza
all’ossidazione. Per questo motivo ¢ stata messa a punto una procedura dedicata, al fine
di evitare la contaminazione e 1’ossidazione delle superfici. I campioni metallografici
sono stati inglobati a caldo in resina fenolica comune e in resina conduttiva, utilizzando
un’inglobatrice Struers LaboPress-3 impostando i seguenti parametri di processo: 35

kN; riscaldamento 12 minuti a 180 °C; raffreddamento 12 minuti. | campioni inglobati
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sono stati quindi sottoposti al processo di lucidatura automatica (Struers LaboPol-5),

seguendo la procedura di seguito riportata:

carta abrasiva da 600 grit, utilizzando acqua come lubrificante, velocita pari a 170

rpm e carico applicato 6 N;

- carta abrasiva da 2000 grit, utilizzando acqua come lubrificante, velocita pari a
170 rpm e carico applicato 6 N;

- panno con soluzione diamantata monocristallina da 9 um, utilizzando alcol
denaturato come lubrificante, velocita pari a 170 rpm e carico applicato di 4.6 N;

- panno con soluzione diamantata monocristallina da 3 pm, utilizzando alcol
denaturato come lubrificante, velocita pari a 170 rpm e carico applicato di 4.6 N;

- panno con soluzione diamantata monocristallina da 1 pm, utilizzando alcol

denaturato come lubrificante, velocita pari a 170 rpm e carico applicato di 4.6 N.

4.3.4 Preparativa TEM

Le analisi in microscopia elettronica in trasmissione eseguite sulla lega
Elektron21® (TEM) richiedono procedure differenti da quanto sopra descritto, in quanto
per renderle possibili il campione deve raggiungere spessori dell'ordine di decine di
nanometri. La prima fase prevede di ricavare un campione di dimensione 2x2x2 mm? e
di fissarlo tramite apposita colla ad un porta campioni in vetro in modo da poterlo
maneggiare comodamente. Il campione viene quindi portato ad uno spessore di circa
500 um tramite I'impiego di carte abrasive e soluzione diamantata con sospensione da 3
e 0.06 um. L'operazione sopra descritta € stata eseguita tramite apposita macchina
semiautomatica Metkon Forcipol® con velocita di rotazione pari a 200 rpm.
L'operazione deve essere ripetuta su entrambe le superfici del campione al fine di avere
una buona qualitd d'immagine durante I'analisi TEM. 1l campione raggiunge quindi
spessori prossimi ai 70-80 um ed é pronto per essere forato. L'operazione viene eseguita
su una macchina dedicata, equipaggiata con una sfera rotante con superficie levigata,
che ruota in contatto con il campione. Il contatto avviene in regime controllato e con la
continua presenza di una sospensione diamantata (particelle di 1 um), che ha sia
funzione abrasiva che lubrificante. La generazione di un foro in posizione centrale,
garantisce che le zone immediatamente adiacenti al foro siano di spessore opportuno da
essere analizzate al TEM (< 40 nm). L'operazione € stata eseguita su una macchina
foratrice Gatan 656, equipaggiata con un supporto ottico per controllare la formazione
del foro. Il campione a questo punto ¢ pronto per 1’ultimo stage della preparativa che
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prevede una finitura della superficie tramite bombardamento ionico, in grado di
raggiungere gli spessori richiesti e la finitura ottimale. La macchina utilizzata ¢ stata la
Bal-Tec Res 010®, che utilizza Argon come mezzo ionizzante.

Le analisi TEM sono state eseguite per determinare la stechiometria dei composti
intermetallici di dimensione nanometrica e la struttura cristallina degli stessi grazie

all'analisi degli spettri di diffrazione.

Le attivita sono state svolte in collaborazione con il Metal Process Institute (WPI) di

Worcester nell'ambito di una collaborazione con il Prof. Diran Apelian.

4.3.5 Attacco chimico

L’attacco chimico ha lo scopo di mettere in evidenza la microstruttura della lega,
tramite un attacco selettivo di zone aventi differente reattivita, come bordi grano e
seconde fasi. Le soluzioni adottate per le analisi metallografiche sono state
principalmente 2:

e Nital 2 (98 ml di etanolo; 2 ml di acido nitrico)
e Acetic Picral (5 ml acido acetico; 6 g acido picrico; 10 di acqua distillata; 100 ml
etanolo)
L’attacco ¢ stato eseguito per immersione per un tempo pari a 30 secondi nel caso di

Nital 2 e di 10 secondi nel caso di Acetic Picral. Una volta eseguito 1’attacco, le
superfici sono state nuovamente lavate con etanolo e asciugate sotto un getto di aria
calda.

Inoltre, al fine di mettere in evidenza le seconde fasi presenti, € stato eseguito un attacco
profondo, composto da una soluzione di 80 ml di etanolo e 20 ml di acido nitrico.
L’attacco chimico cosi eseguito risulta molto reattivo e selettivo, permettendo di

evidenziare al meglio i composti intermetallici e seconde fasi presenti.

4.3.6 Analisi in microscopia

A sequito di attacco chimico, la microstruttura della lega Elektron21®, & stata
dapprima analizzata in microscopia ottica (OM). Le immagini acquisite sono poi state
elaborate tramite software Image Pro Plus® al fine di valutare la dimensione media dei
grani, secondo quanto riportato nella normativa di riferimento ASTM E112-10 [165].

La composizione chimica delle fasi e dei composti intermetallici presenti & stata

analizzata mediante microscopia elettronica in scansione (SEM) equipaggiata con sonda
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a dispersione d'energia (EDS). Le analisi chimiche SEM-EDS sono state eseguite su

campioni non attaccati chimicamente, al fine di non alterare i dati.

4.3.7 Analisi XRD

La spettrometria a raggi X sono state eseguite sulla lega Elektron21®, in
condizioni as cast, al fine di identificare le fasi presenti in lega. L'analisi XRD é stata
effettuata utilizzando la radiazione Ka del Cu (1.54060 A), eseguendo acquisizioni (20)
da 10° a 110°, per un tempo di esposizione pari a 2 secondi.
Ulteriori analisi XRD sono state eseguite sulle leghe AZ80, AZ91 ed Elektron21® post
trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma, al fine di identificare le fasi presenti

nello strato di conversione.

4.4 Trattamento termico

Diversi campioni sono stati tagliati dalle piastre della lega as cast fornite
dall'azienda produttrice e successivamente trattate in un forno a resistenza. Le
fluttuazioni di temperatura sono state limitate a = 2 °C durante il trattamento di
solubilizzazione e + 1 °C durante la fase di invecchiamento. La tempra post
solubilizzazione ¢ stata eseguita in acqua calda ad una temperatura pari a 70 + 3 °C.
Nessun gas ausiliario € stato impiegato come protezione e lo strato di ossido formatosi a

seguito di trattamento termico é stato rimosso tramite carte abrasive.

4.5 Trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma PEO

Nel corso degli studi sono stati investigati due tipologie di rivestimento PEO. Il
primo trattamento & stato realizzato sulla lega Elektron21 dall'azienda AHC®,
utilizzando un processo brevettato dalla stessa azienda (MAGOXID-COAT®) di cui non
sono noti né i parametri di processo, né la composizione del bagno salino.. Sono state
eseguite analisi SEM-EDS per caratterizzare la morfologia e la natura dello strato PEO.
Tutti i campioni erano stati sottoposti al processo di sabbiatura, al fine di asportare lo
strato piu esterno. Le superfici di frattura delle prove di fatica sono state analizzate in
microscopia SEM e confrontate con le relative non trattate PEO. Infine & stata
caratterizzata I'adesione dello strato di conversione al metallo base tramite scratch test

secondo quanto riportato nel paragrafo 4.6.
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Il secondo trattamento e stato eseguito sulle leghe AZ80 e AZ91 in collaborazione
con I'Universita di Padova presso il dipartimento di ingegneria industriale e i campioni
sono stati sottoposti alla seguente procedura:

- le superfici dei campioni sono state lucidate e pulite in ultrasuoni in acetone
- 1 campioni sono stati immersi in una soluzione elletrolitica alcalina di
composizione 50 g L™ di NasP3010, 50 g L™ di Na,SiO3 , 40 g L™ di NaOH, con
e senza aggiunta di 3g L™ di nano-particelle di grafite.
- l'alimentatore TDK-Lambda DC di capacita 400V/8A ha fornito un'intensita di
corrente costante pari a 0,5 Alcm?.
- la temperatura del mezzo elettrolita € stata monitorata e mantenuta costante per
mezzo di un circuito esterno di raffreddamento
— il trattamento € stato eseguito per un tempo pari 60 e 180 secondi nel caso delle
leghe AZ80 e AZ91, mentre per un tempo pari a 30, 60 e 90 secondi nel caso
della lega EV31A.
- la differenza di potenziale (d.d.p.) applicata risulta variabile e funzione
dell'intensita di corrente imposta. Durante la prova la d.d.p. varia in funzione
della conduttivita dell'elettrolita in modo da mantenere costante il valore di 0,5
Alcm?,
La microstruttura ottenuta € stata caratterizzata tramite SEM-EDS e sono state eseguite
prove di microdurezza in sezione HVy 1. | campioni ottenuti sono infine stati sottoposti a

prove tribologiche e le piste d'usura analizzate nelle modalita descritte nel paragrafo 4.9.

4.6 Scratch test

Il test di adesione/coesione é stato eseguito sui campioni della lega Elektron21®
trattati PEO da AHC®, utilizzando un Revetest system (CSM Instruments SA,
Switzerland), equipaggiato con un indentatore in diamante del diametro di 200 um. Gli
scrattch test sono stati condotti applicando il carico in maniera progressiva e lineare, da
1 a20 N, con una velocita di avanzamento costante pari a 10 mm/m, per una lunghezza
totale pari a 6 mm. | parametri sopra riportati sono stati ottimizzati in base ai risultati
sperimentali in quanto non era possibile applicare la normativa di riferimento 1SO

20502 [166], a causa degli spessori eccessivi dello strato di conversione.
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4.7 Caratterizzazione meccanica

4.7.1 Prove di durezza

Le prove di durezza Brinell sono state eseguite in accordo con quanto riportato
dalla normativa di riferimento 1SO 6506-1 [167], utilizzando una sfera di acciaio di
diametro 2,5 mm e un carico di 62,5 kg (HB10).

4.7.2 Prove di trazione

Le prove di trazione sono state eseguite sulla lega Elektron21® in accordo con la
normativa di riferimento ISO 6892-2 [168], su campioni di geometria a sezione
rettangolare (fig. 100), eseguendo la prova in controllo di carico 5 MPa s™*, monitorando
la deformazione tramite estensometro. Le diverse condizioni investigate sono riassunte
in tabella 13. Le superfici di frattura sono state analizzate tramite SEM-EDS al fine di

identificare le modalita di rottura.

Da normativa ISO 6892-2

ao(Cross Section Area) = 40 mm?
1 sl = bp=10 mm
1 y Lo(Gauge Length) = 36 mm
R : Lc(Parallel Length) = 46 mm
: L; (Total Length) =100 mm
4 R=12mm
B =25mm

Fig. 100: Geometria dei campioni di trazione utilizzati secondo 1SO 6892-2[168].

Sample Solubilizzazione Invecchiamento
Temperatura [°C] Tempo [h] Temperatura [°C] Tempo [h]

A 520 8 190 24
B 520 8 200 8
C 520 8 200 16
D 520 8 210 5

ME 520 8 200 16

LSM Nessun Trattamento Nessun Trattamento
LSM+T6 520 \ 2 200 | 16

4.7.3 Prove di fatica

Tab. 13: Condizioni investigate tramite prova di trazione della lega Elektron21@.

Le prove di fatica sono state eseguite in accordo con la normativa di riferimento

UNI 3964 [169], utilizzando una macchina di fatica a flessione rotante a 4 punti

(schema di riferimento immagine 101), che consente I'applicazione di un momento
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flettente costante lungo tutto il tratto utile del provino. La macchina impiegata e dotata
di un circuito di lubrificazione/raffreddamento per evitare un riscaldamento eccessivo

degli organi in funzionamento.

provino
o [ ]
[=—s1 =1 $2 = 83
G2 % T T 7%7
] ¢ carico g T
<«
Vv
sC 9
l >

Fig. 101: Schema d'impianto della macchina di fatica a flessione rotante utilizzata

Le prove sono state eseguite utilizzando il metodo stair-case, con una frequenza di 90
Hz, un tasso di carico R=-1 e massimo numero di cicli 2x10° (run-out). La geometria
dei campioni é riportata in figura 102. | test sono stati eseguiti su 3 diverse tipologie di
campioni della lega Elektron21®, con finitura superficiale: Ra 0.6-0.8; Ra 0.2-0.3;
superficie trattata PEO. Questi ultimi campioni sono stati sottoposti a trattamento di
sabbiatura post trattamento PEO, in modo da asportare lo strato piu esterno piu fragile.
Le superfici di frattura sono state osservate al SEM, con particolare attenzione alla zona
di nucleazione, in modo da chiarire i principali meccanismi di innesco propagazione e

rottura.

$ 12 mm R30 mm

$7,2mm

32mm

120mm

Fig. 102: Geometria dei campioni di fatica in accordo con UNI 3964 [169].
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4.8 Trattamento di fusione superficiale laser (LSM)

Il trattamento di fusione superficiale laser e stato eseguito sulla lega Elektron21®,
in collaborazione con il Gruppo Laser, Centre for Advanced Laser Manufacturing del
Dipartimento di Ingegneria industriale (DIN) della Scuola di Ingegneria di Bologna. Il
laser utilizzato nella sperimentazione é un laser a diodi con energia continua.

In tabella 14 sono riassunti i parametri di trattamento impiegati nel laser in continuo a
diodi. Va sottolineato come, a causa dell’elevata riflessivita delle superfici di magnesio,
sia stata applicata una vernice spray a base grafitica, per incrementare l'energia
assorbita. Tale procedura e stata utilizzata da diversi autori [159,161,162] per aumentare
I'assorbenza della superficie. Gli studi citati mostrano come la grafite non interagisca

con il metallo base e nessuna traccia ne € stata rilevata in sede d'analisi.

CAMPIONE C1 C2 C3 C4 C5 C6 Cc7 C8

F’OT(\?V';'ZA 3225 3225 3225 3225 3225 3225 3225 3225
SPOT (mm)  6x6 6x6 6x6 6x6 6x6 6X6 6x6 6x6

VELOCITA 5 8 12 15 18 21 24
(mml/s)

Tab. 14: Parametri di processo del trattamento LSM eseguito utilizzando il laser a diodi ad energia

continua.

| campioni ottenuti sono stati quindi analizzati mediante le tecniche di analisi
metallografiche sopra descritte. Alcuni campioni sono poi stati sottoposti a trattamento
termico T6 e la microstruttura, cosi come le proprieta meccaniche tensili, sono state
analizzate e confrontate con il materiale di riferimento. Sono inoltre state condotte

prove di corrosione con le modalita descritte nel paragrafo 4.10.

4.9 Prove tribologiche

| test tribologici sono stati condotti su campioni a sezione quadrata, trattati PEO in
collaborazione con l'universita di Padova, di dimensioni 5x5x70 mm?®. Le prove sono
state eseguite utilizzando un tribometro pattino su cilindro, in accordo con la normativa
ASTM G 77-05 [170]. In fig. 103 é riportata la schematizzazione del tribometro
utilizzato con la strumentazione relativa. Il cilindro rotante, materiale antagonista, e
realizzato in acciaio 100Cr6, con una durezza superficiale pari a 60 HRC, diametro 40

mm e una rugosita superficiale Ra = 0.2 um. Il carico normale (F,) viene trasmesso per
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gravita direttamente sul campione, il quale sotto 1’azione del carico striscia a contatto
con il cilindro posto in rotazione. L’afferraggio ¢ collegato ad una cella di carico
trasversale e fornisce, durante tutta la prova, il valore della forza tangenziale F:. La
strumentazione, tramite apposito software, registra costantemente i valori di Fi e F, e
tramite il rapporto delle due fornisce in output il valore del coefficiente d'attrito u in
funzione della distanza di strisciamento. La strumentazione fornisce anche l'usura di
sistema tramite apposito trasduttore di posizione (LVDT). | test sono stati condotti a
temperatura ambiente senza lubrificazione, con una umidita relativa compresa tra il 50 e
il 60 %

CELLA DI
LVDT CARICO
(F)
CAMPIONE  AFFERRAGGIO ]
(PATTINO) -

n |
_|_

CILINDRO
ROTANTE

Fig. 103: Schematizzazione dei principali componenti del tribometro pattino su cilindro

La profondita delle piste d'usura e il volume asportato durante la prova sono state
successivamente analizzate tramite profilometro a stilo con punta in diamante del
diametro di 5 um, in accordo con [170]. Le piste e i detriti d'usura sono stati analizzati
in microscopia multifocale (Hirox KH 7700) e tramite SEM_EDS.

In tabella 15 sono riportati i campioni soggetti a prove tribologiche.
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Lega Trattamento Velocita [m/s] | Carico applicato [N] | Distanza [m]
AZ80 Tal quale 0.3 5 500
AZ80 PEO 60 sec 0.3 5 500
AZ80 | PEO 60 sec + grafite 0.3 5 500
AZ80 PEO 180 sec 0.3 5 500
AZB80 |PEO 180 sec + grafite 0.3 5 500
AZ91 Tal quale 0.3 5 500
AZ91 PEO 60 sec 0.3 5 500
AZ91 | PEO 60 sec + grafite 0.3 5 500
AZ91 PEO 180 sec 0.3 5 500
AZ91 |PEO 180 sec + grafite 0.3 5 500
EV31A Tal quale 0.3 5 500
EV31A PEQ 60 sec 0.3 5 500
EV31A | PEO 60 sec + grafite 0.3 5 500
EV31A | PEO 90 sec + grafite 0.3 5 500
EV31A | PEO 60 sec + grafite 0.3 5 500

Tab. 15: Prove tribologiche eseguite.

4.10 Prove di corrosione

| test potenziodimamici sono stati condotti sulla lega Elektron21® utilizzando un
potenziostato Solartron SI 11280 B accoppiato ad un calcolatore che sfrutta i software
Corrware 2.0 e Corrview. La cella elettrolitica & stata realizzata con un recipiente
contenente una soluzione al 3,5% in peso di NaCl in H,0 distillata areata. | provini sono
stati posizionati sulla cella lasciando una superficie circolare di 1cm? a contatto con la
soluzione elettrolitica. L’elettrodo di lavoro utilizzato ¢ stato un elettrodo al platino, in
configurazione di elettrodo fermo, mentre come elettrodo di riferimento e stato
utilizzato un elettrodo al calomelano. I campioni, prima di essere sottoposti alla prova
potenziodinamica, sono stati lucidati con carta abrasiva 1200 grit, con lubrificazione ad
acqua, puliti con acetone ed asciugati con flusso di aria calda.
Prima di ogni prova potenziodinamica e stato lasciato stabilizzare il potenziale di
corrosione per una durata di 600 secondi, per poi procedere con la prova
potenziodinamica. L'aumento imposto al potenziale & stato di 1,5V con velocita di
scansione di 0,1667mV/s.
Le prove eseguite sono riassunte in tabella 16

Lega Trattamento
EV31A Tal quale
EV31A T6
EV31A |Tal quale + LSM + T6

Tab. 16: Prove potenziodinamiche eseguite.
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CAPITOLO 5

CARATTERIZZAZIONE MICROSTRUTTURALE E MECCANICA
DELLA LEGA ELEKTRON21® (EV31A)

La lega Elektron21® & una lega innovativa di magnesio, di proprieta della
Magnesium Elektron®, con alte percentuali di Mg (Mg-Nd2.6+3.1-Gd1.0+1.7-Zr0.5-
Zn-0.2+0.5) e tipicamente utilizzata per fusioni in sabbia. L’intero processo di fusione &
realizzato in atmosfera protetta, con 1’impiego di esafluoruro di zolfo (SFg) come gas
ausiliario. Sebbene tale gas sia uno dei maggiori gas serra, risulta ad oggi, il miglior
inibitore di ossidazione del bagno fusorio, disponibile sul mercato. La caratterizzazione
microstrutturale della lega EV31A ha previsto una prima fase di simulazione tramite
software di dimulazione termodinamica, per individuare le possibili fasi che si formano
durante solidificazione. In un secondo momento la lega in condizioni “as-cast” ¢ stata
analizzata in microscopia ottica, elettronica in scansione ed elettronica in trasmissione.
Sono state inoltre condotte analisi ai raggi X (XRD) per la determinazione delle fasi
costituenti. Si ¢ quindi proceduto con I’analisi della lega trattata termicamente (T6)
dall’azienda produttrice, studiando attentamente i cambiamenti microstrutturali indotti
dal trattamento termico. Lo studio microstrutturale € poi proseguito in fase di
ottimizzazione del trattamento termico, nelle diverse condizioni investigate,
individuando la sequenza di precipitazione tramite analisi TEM. Infine la lega é stata
caratterizzata meccanicamente, eseguendo prove di trazione e prove di fatica a flessione
rotante, analizzando con particolare attenzione le rispettive superfici di frattura, al fine

di determinare i meccanismi che portano alla rottura.
5.1 Simulazione Thermocalc®

5.1.1 Simulazione delle fasi d'equilibrio

La prima fase dell’attivita ha previsto la simulazione delle fasi d'equilibrio della
lega in funzione della temperatura, nell’ambito di una collaborazione con il Metal
Processing Institute WPl Worcester (Prof. Diran Apelian). In Fig. 104 é riportato
I'andamento delle fasi in funzione della temperatura. La percentuale degli elementi per
la simulazione é stata impostata pari alla percentuale degli elementi presenti in lega

(Mg-Nd2.8-Gd1.3-Zr0.56-Zn-0.29). Si puo notare come, a temperatura ambiente, le fasi
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individuate siano quella della matrice, HCP_A3 per circa il 95 % e le fasi d'equilibrio
MG41R5 e GDMGS5 per un totale di circa il 5 %. In tabella 18 e riportata
I'interpretazione che il software associa alle fasi individuate. Poiche tutti gli elementi
Mg, Nd, Gd, Zr e Zn possiedono, a temperatura ambiente, una struttura esagonale
compatta, il software associa la struttura HCP_A3 a tutti gli elementi sopra citati,
indicando con il pedice uno (Mg, Nd, Gd, Zr, Zn); che la somma delle frazioni molari
degli elementi tra parentesi € uguale a 1. La stessa considerazione puo essere estesa alla
struttura cristallina BCC_B2, cubica a corpo centrato, di composizione (Mg, Nd, Gd, Zr,
Zn)os (Mg, Nd, Gd, Zr, Zn)os. Per quanto concerne la struttura identificta come
GDMGS5, il software e in grado di determinare la composizione stechiometrica del
composto, che risulta identificato come (Nd, Gd); (Mg, Zn)s. Ad ogni 5 atomo di Mg (o
Zn) viene associato 1 atomo di Nd (o Gd). Analogo ragionamento puo essere effettuato
nel caso della fase identificata come MG41R5.

L’incertezza che il software ha nella determinazione di Mg e Zn (Nd e Gd) indica
che atomi di Mg e Zn (Nd e Gd) possono sostituirsi 1’'un 1’altro nel reticolo, senza
provocarne distorsioni. Cosi in una posizione reticolare che dovrebbe essere occupata
dal Mg possiamo trovare un atomo di Zn e lo stesso vale per Nd e Gd, in accordo con

quanto riportato dalla teoria di Hume-Rothery [171].

j_jr"f/ — BCC_B2
— HCP_A3
—  HCP_a3#2
—  MGHRS
— Lioup

o8 GDMGS

Amount of all phases [Mole]

200 250 300 350 400 450 500 550 500 650 700

A 50 100 150 2 25 35
/é §§ Temperature [Celsius]

Fig. 104: Simulazione delle fasi d'equilibrio in funzione della temperatura
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HCP_A3 (Mg, Nd, Gd, Zr, Zn),

GDMG5 (Nd, Gd); (Mg, Zn)s

BCC B2 (Mg, Nd, Gd, Zr, Zn)os (Mg, Nd, Gd, Zr, Zn)o s
MGA41R5 (Mg, Zn).1 (Nd, Gd)s

Tab. 18: Interpretazione delle fasi individuate dal software

In Fig. 105 viene riportato il diagramma di fase della lega EV31A al variare del
contenuto di Neodimio. La simulazione chiarisce come a temperatura ambiente le fasi
presenti siano BCC_B2, GDMG5, HCP_A3, MG41R5. Tale simulazione non e tuttavia

sufficiente per identificare le frazioni molari costituenti le diverse fasi.

— o
LiQuiD

HCP_A3#2+LIQUD

HCP_A3#2

BCC_B2+HCP_A3#2+MG41R5

&

Temperature [Celsius]

BCC_B2+HCP_A3+HCP_A3#2+MGA1RS

BCC_B2+GDMGS+HCP_A3+HCP_A3#2+MGA1RS

24 25 26 27 28 2.9
A Mass percent Nd

Fig. 105: Diagramma di fase della lega EV31A ottenuto tramite simulazione Thermocalc® in funzione del

contenuto di Nd.

Per meglio comprendere le composizioni delle fasi sopra descritte e stato simulato il
comportamento in funzione della temperatura dei singoli elementi che compongono le
fasi. In figura 106 é riportato I'andamento degli elementi che compongono la singola
fase HCP_AZ3, in frazioni molari, al variare della temperatura. Il diagramma mostra con
piu chiarezza come la struttura esagonale compatta, sia attribuibile quasi totalmente al
Mg, rappresentato dalla linea blu prossima al valore 1 della frazione molare. Le stesse
analisi condotte in relazione alle fasi MG41R5 e GDMGH5 (fig. 107 e 108) mettono in
evidenza come, in entrambe le fasi, il magnesio sia lI'elemento principale, con una forte
presenza di Nd nella prima e di Gd nella seconda. Per quanto concerne la fase BCC_B2
il diagramma di figura 109 mostra come, indipendentemente dalla temperatura, essa sia

costituita sempre da 50% di Zr e 50 % di Zn (frazione molare).
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Fig. 106: Percentuali dei singoli elementi nella fase HCP_A3 in funzione della temperatura.
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Fig. 107: Percentuali dei singoli elementi nella fase MG41R5 in funzione della temperatura.
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Fig. 108: Percentuali dei singoli elementi nella fase GDMGS5 in funzione della temperatura.

MG in BCC_BZ2
MD in BCCT_B2
GDinBCC_B2
ZRin BCC_B2
0.8 == INinBCC_BZ

Amount of all components in BCC_B2 [Mole]

o 100 200 300 400 500 600
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Fig. 109: Percentuali dei singoli elementi nella fase BCC_B2 in funzione della temperatura.

5.1.2 Simulazione delle fasi metastabili

Il software Thermocalc® offre I’opportunita di effettuare simulazione anche sulle
fasi metastabili che si formano in fase di solidificazione. Per effettuare questa tipologia
di simulazione ¢ necessario sospendere la formazione delle fasi d’equilibrio, lasciando
libero il software di riarrangiare la struttura cristallina secondo le fasi di non equilibrio.
Le percentuali degli elementi sono state nuovamente impostate pari al contenuto degli
stessi in lega. In figura 110 a) é riportato il diagramma relativo alle diverse fasi. Si puo
notare come, una volta sospesa la fase di equilibrio MG41R5, si assiste alla formazione

della fase MG12R, di composizione (Mg, Zn);> (Nd, Gd). Analogamente a quanto
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discusso per la fase d'equilibrio MG41R5 sul contenuto dei singoli elementi che la
compongono, é possibile affermare che MG12R sia una fase composta da Mgi2(Nd,Gd).
In figura 110 b) e riportata la concentrazione, espressa in frazione molare, del contenuto

della fase MG12R in funzione della temperatura.
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Fig. 110: Simulazione delle fasi metastabili in funzione della temperatura una volta imposta la

sospensione della fase d'equilibrio MG41R5 (a), con relativa variazione di concentrazione, espressa in

frazione molare, in funzione della temperatua (b) .

Il passo successivo e stato quello di imporre al software la sospensione anche della fase
metastabile MG12R. Il successivo riarrangiamento degli atomi ha portato alla
formazione della fase metastabile identificata come MG3R, come mostrato nel
diagramma di figura 111 a). La composizione chimica risulta essere (Mg, Zn); (Mg, Nd,
Gd), meglio identificata come Mgs(Nd,Gd). La variazione della concentrazione in

funzione della temperatura in frazione molare & mostrata in figura 111 b).

114



Amount of all phases Mole]
. 5 & © &

o
o

100 200 500 400 500 500
Temperature [Celsius]

@

o
o
o
N
(O3]

0.02

0.015

0.01

Frazione molare

0.005

0 200 400 600 800
T[C]

Fig. 111: Simulazione delle fasi metastabili in funzione della temperatura una volta imposta la
sospensione della fase d'equilibrio MG41R5 e della fase metastabile MG12R (a), con relativa variazione

di concentrazione, espressa in frazione molare, in funzione della temperatua (b) .

L'ultima simulazione & stata eseguita imponendo la contemporanea sospensione delle
fasi MG41R5, MG12R e MG3R. Il diagramma di figura 112 a) mette in luce la
formazione di una nuova fase metstabile MG17SR2, di composizione (Mg, Zn).7 (Nd,
Gd),, meglio identificata come Mg;7(Nd,Gd),. A differenza di quanto visto in
precedenza, questa nuova fase, alla temperatura di 155 °C, cambia microstruttura ed
evolve nella fase BCC_B2. Ulteriore conferma é fornita dall'analisi del diagramma di
figura 112 b), dove la frazione molare della fase raggiunge lo 0 % alla temperatura di
155 °C. Questo risultato non é sufficiente per concludere che tale fase non sara presente
nella lega, poiche le simulazioni eseguite non sono influenzate dalla variabile

temporale.
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Fig. 112: Simulazione delle fasi metastabili in funzione della temperatura una volta imposta la

sospensione della fase d'equilibrio MG41R5, delle fasi metastabili MG12R e MG3R (a), con relativa

variazione di concentrazione, espressa in frazione molare, in funzione della temperatua (b) .

5.2 Caratterizzazione microstrutturale della lega as cast

Campioni della lega in condizioni as-cast sono stati ricavati dalle piastre fornite
dall'azienda produttrice e preparati secondo quanto riportato nel capitolo 4 (paragrafo
4.3.3 e 4.3.4). In figura 113 a) e b) e possibile apprezzare le micrografie ottiche della
lega a diversi ingrandimenti, dopo attacco Nital 2. E possibile notare come la
microstruttura si presenti con un grano equiassico di dimensione media 48+2 um [165],
con il composto eutettico distribuito omogeneamente a bordo grano (fig 113 b). Sono
inoltre presenti numerosi composti intermetallici di forma allungata all'interno dei grani.

Non sono state rilevate difettosita connesse al processo fusorio, come porosita, ossidi,
mIicro e macro cavita da ritiro.
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Per meglio identificare le fasi presenti nella lega as-cast, sono state condotte analisi
XRD. L'analisi spettrale, riportata in figura 114, mostra come le uniche fasi identificate
siano quelle relative alla matrice a-Mg e alla fase metastabile MgsGd. Nessun’altra fase

e stata identificata, contrariamente a quanto emerso nel lavoro di F. Penghuai et al.

(citazione 90 capitolo 2) dove, oltre alla matrice a-Mg, la fase principale risultava essere
Mglsz.
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Fig. 113: Immagini OM della lega Elektron21® (EV31A) sottoposta ad attacco Nital 2 a bassi i (a) e ad

alti ingrandimenti (b), con evidenziati i composti intermetallici (riquadro rosso) e il composto eutettico a

bordo grano (cerchio rosso) [119].

Counts
ELEKTRON2T_AS_CAST_1 .
Mo. |Vizsible Fef Code | Compound M...| Chemical Formula
00-035-0827 | Magnesium kg
10000 03-065-0040 | Giadolinium M... Gd Ma3
5000
0*‘%AULV‘JL‘|“'LALJMJIIHMJ
10 20 30 40 50 60 70 80 20 100
Position ['2Theta]

Fig. 114: Analisi XRD condotta sulla lega Elektron21® (EV31A) in condizione as cast, con evidenziato gli

spettri relativi al Mg e alla fase MgsGd.
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La lega é stata quindi analizzata in microscopia ottica in scansione (SEM). Le immagini
di figura 115 e 116 mostrano la tipica struttura eutettica, gia evidenziata nelle analisi in
microscopia ottica, localizzata a bordo grano. Come & possibile notare, i valori del
rapporto tra le percentuali atomiche del Mg e di Nd+Gd é prossimo a 12. Cio porta a
identificare la fase eutettica come Mgi12(Nd,Gd), dove atomi di Gd si sostituiscono ad

atomi di Nd, senza alterare la struttura cristallina.

Mg
(Nd + Gd)

spl]| 8630 626 100 488 156 119 |

Sp. Mg(at%) Nd(at%) Gd(at%) O(at%) Zn(at%)

10 pm Mag= 500Kkx EHT=2000KV  Signal A=SE!  Date 4 Apr2014 ZEISS
WD=85mm  PhotoNo.=9316 Time :10:34:15

Mg
(Nd + Gd)
Sp.l 8671 622 095 435 176 12.1
Sp.2 8954 605 081 217 144 12.8
Sp3 8596 588 090 556 1.70 12.7
Sp4 8693 615 095 453 284 12.2

Sp. Mg(at%) Nd(at%) Gd(at%) O(at%) Zn(at%)

10 = =
pm Mag= 500KX 3—/«; 2000kV  Signal A= SE1  Date 4 Apr 2014 ZE1SS|

= 85mm Photo No. = 9322 Time :11:21:52

Fig. 116: Immagine SEM-EDS del composto eutettico localizzato a bordo grano (evidenziato in rosso)
nella lega as cast con relative analisi EDS [172].

I risultati sopra riportati sono in accordo con quanto riportato da Rokhlin, L.L in [40],
dove si afferma come in un sistema binario Mg-Nd la fase eutettica d'equilibrio sia
Mgs:Nds, ma non di raro si assiste alla formazione della fase eutettica metastabile
Mgi,Nd. Inoltre diversi autori, studiando la microstruttura di leghe di Mg-Nd-RE
evidenziano la formazione della fase Mg:2Nd [15,91,103]. Dalle analisi EDS, si evince

anche come lo zinco tenda a segregare a bordo grano, assieme alla fase eutettica.
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Fig. 117: Immagine SEM dei composti intermetallici interni ai grani [172].

In figura 117 sono mostrati i composti intermetallici intragranulari che si formano in
fase di solidificazione, evidenziati dal riquadro rosso in figura 113 b). La morfologia
risulta allungata, con dimensioni micrometriche e sub-micrometriche. Le analisi EDS
degli spettri 1 e 2, relativi alle particelle di dimensione maggiore, mostrano la forte
presenza di Nd e Gd. Determinare con SEM-EDS la stechiometria di tali composti non &
possibile, a causa delle dimensioni ridotte degli stessi, che comporta un’inevitabile
interferenza della matrice o-Mg. E tuttavia possibile affermare che siano a base di Nd e
Gd.

S Sp.  Mg(Wt%) Nd(wt%) Gd(wt%) Zr(wt%) Zn(wt%)

Sp.1 88.30 8.61 181 0.74 0.54
Sp.2 89.65 6.32 2.02 0.80 121
Sp.3 95.89 1.45 1.24 1.15 0.26

. =
Spectrum 3

s Sp4 9543 211 115 095 035
Sp5 9485 230 142 121 023
NS coctrum & Sp6 9658 135 082 099 027

Sp.7 95.44 1.74 0.57 1.90 0.35
Spectrum 81 Sp.8 94.78 1.80 1.36 1.79 0.26

- -
Spectrum 7

Electron Image 1

r — 3
Fig. 118: Immagine SEM-EDS del composto eutettico nella lega as cast con relativa analisi EDS [172].

Le analisi TEM condotte sulla lega as cast presso il il Metal Process Institute
(WPI) di Worcester confermano quanto sopra descritto. Apparentemente i composti
sopra descritti sembrano avere due morfologie differenti (figure 119 e 120), aciculare e
planare, ma piu verosimilmente si tratta della medesima morfologia (planare), analizzata
secondo diversi piani di visione. Le particelle hanno spessore nanometrico, con
larghezza e lunghezza dell'ordine di qualche micron. Gli spettri EDS, riportati in figura
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119 e 120, evidenziano la forte presenza di Nd e Gd, ma allo stesso tempo mettono in
luce anche una variazione della concentrazione di Zn rispetto al materiale base.
Analogamente a quanto succede nel caso del composto eutettico, o Zn tende ad
addensarsi in prossimita delle aree ricche in terre rare. Nessuna considerazione puo
essere fatta sulla stechiometria dei composti analizzati, a causa della forte interazione
con la matrice a-Mg.

Infine, a completamento della caratterizzazione microstrutturale della lega as cast,
e stato eseguito un attacco profondo (HNO3z 20%) al fine di mettere in risalto tutti i
costituenti microstrutturali presenti. L'immagine SEM presentata in figura 121 mostra la
presenza di numerosi addensamenti di forma circolare, in posizione centrale rispetto ai
grani, fino ad ora non evidenziati dalle tecniche adottate. Le analisi EDS condotte
rivelano come tali microstrutture siano cluster di zirconio, nucleate in fase di
solidificazione. Cio risulta in accordo con quanto riportato in bibliografia [29,55,59] e
sembra abbiano origine dalla trasformazione peritettica che presenta il sistema binario
Mg-Zr. | nuclei di zirconio fungono poi da centro di nuclezione prefernziale,

costituendo cosi un naturale affinante del grano.

Sp.  Mg(wi%) Nd(Wi%) Gd(wi%) Zr(wi%) Zn(wt%)

Sp.1 77.76 16.96 3.54 0.54 1.26
Sp.2 93.14 3.57 2.09 0.71 0.31
Sp.3 85.97 9.95 2.64 0.59 0.85
Sp.4 77.18 17.36 3.26 0.92 1.28

4um N Electron Image 1

Fig. 119: Immagine TEM dei composti intermetallici nella lega as cast con relativa analisi EDS.

+* T T SN
G Sp.  Mg(Wt%) Nd(wt%) Gd(wt%) Zr(wt%) Zn(wt%)

Sp.1 88.60 12.18 3.19 0.00 1.03
Sp.2 80.64 13.95 4.37 0.00 1.04
Sp.3 77.91 16.19 4.32 0.00 1.58
Sp.4 94.29 2.85 212 0.51 0.24

T
Spectrum 4

4pm ' Electron Image 1

Fig. 120: Immagine TEM dei composti intermetallici nella lega as cast con relativa analisi EDS [119].
120



Sp.  Mg(Wi%) Zr(wt%) Nd(wt%) Gd(wit%) Zn(wt%)

Sp.l 4501  47.89 448 201 060
Sp2 5459  37.97  48L 237 026
A sp3 4320 4916 498 195 071

A 2
‘ZOpm. Mag= 100K X EHT =20.00 kv Signal A= SE1 qﬁa 3 Jul 2014
WD=85mm  PhotoNo.=3049 Time :16:29:01

Fig. 121: Immagine SEM-EDS della lega as cast con relativa analisi EDS dopo attacco HNO; 20%
[172].

La presenza di zirconio, se pur non evidente nella lega non attaccata, viene comunque
rilevata eseguendo uno spettro di linea attraverso un grano come mostrato in figura 122,
dove, nello spettrogramma relativo, si rileva un picco nel contenuto di Zr a centro

grano.

g B 8 8.8 8 B E §

5

B0pm 1 Electron Image 1 = i

Fig. 122: Immagine SEM della lega as cast non attaccata con relativo spettro di linea
attraverso un grano [172].

5.3 Caratterizzazione microstrutturale della lega trattata T6

La microstruttura della lega trattata T6 (Solubilizzazione 8 h. a 520 °C; Tempra
acqua 70 °C; Invecchiamento 16 h. a 200 °C) e stata investigata prendendo come
riferimento spezzoni di materiale dalle piastre fornite dall'azienda produttrice. In figura
123 a) e b) sono riportate le micrografie ottiche della lega T6 a diversi ingrandimenti,
sottoposte ad attaco Nital 2. L'evoluzione microstrutturale a seguito di trattamento
termico € notevole, si assiste, infatti, alla formazione di cluster a centro grano e ad una
densa ramificazione di precipitati di dimensione micrometrica e sub-micrometrica. E
inoltre possibile notare la presenza del composto eutettico a bordo grano, anche a
seguito di trattamento termico. La presenza di eutettico non é da imputare ad un errato

processo di trattaemnto termico, quanto al limitata solubilita del Nd nel Mg [66].
121



Percentuali elevati di Nd vengono aggiunte in lega per migliorare la colabilita e ridurre
la solubilita del Gd nel Mg, incrementando di conseguenza la risposta a trattamento
termico [83,85].

Fig. 123: Immagini OM della lega T6 a basso Ingrandimento (a) e a piu alto ingrandimento (b) con

evidenziati addensamenti a centro grano (rettangolo rosso) e eutettico residuo(cerchio nero).

Un altro aspetto da sottolineare € la completa solubilizzazione dei composti
intermetallici a base Nd, Gd e Zn, presenti nella lega as cast (fig. 113 b). Le analisi
SEM-EDS (fig. 124) mostrano la morfologia aciculare dei precipitati evidenziati in
figura 123 b) e i relativi spettri EDS rilevano la presenza di Zr e Zn. Effettuando un'
analisi EDS per punti attraversando un grano (fig. 125) risulta evidente un aumento del
tenore di Zr e Zn in prossimita di tali precipitati. Il trattamento termico innesca quindi
meccanismi diffusivi dello zinco, che si lega allo zirconio formando dei cluster a centro

grano.

Sp.  Mg(wi%) Nd(Wi%) Gd(wi%) Zr(wi%) Zn(wt%)

Sp.1 87.16 1.89 0.88 7.33 2.74

b 1
Spectrum 1

9um L Electron Image 1

Fig. 124: Immagine SEM dei cluster a centro grano con relativa analisi EDS
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Sp.  Mg(wi%) Nd(Wi%) Gd(wi%) Zr(wi%) Zn(wi%)

+Lm»? Spectr UTLH')E Spectr quere .“3;:uL\n»:fivpE[trurLu’wet}.;:wE[trum[Eu Spl 96.21 252 125 0.00 0.00
; 3 5 AT 5| sp2 923 167 121 321 152
Sp.3 91.07 1.88 1.20 441 1.43
Sp.4 91.60 2.38 1.27 3.80 0.90
Sp.5 93.72 1.89 0.86 3.49 0.00
Sp.6 95.07 2.50 1.30 111 0.00

! 10pm Electron Image 1

Fig. 125: Immagine SEM dei cluster a centro grano con relativa analisi lineare EDS [119].

Le analisi TEM confermano quanto precedentemente discusso, con la presenza di
intermetallici a morfologia aciculare e Zr e Zn come elementi principali (fig. 126 e 127).
Le strutture evidenziate sono del tutto simili a quanto riportato da D. Wu et al. [103],
dove gli autori identificavano i precipitati come ZrzZn,. Effettuando il rapporto
stechiometrico delle percentuali sopra riportate (convertendo in at. %) si pué come
notare il rapporto Zr/Zn sia prossimo a 1.8, quindi piu simile a Zr,Zn, come riportato da
H.Friedrich e B.Mordike in [173]. L'analisi TEM ha inoltre messo in luce come, nella
condizione di invecchiamento al picco di durezza, I'incremento di proprieta meccaniche
sia dovuta alla formazione di precipitati di dimensione nanometrica (fig. 128 a). La
condizione di peak aging & dovuta alla contemporanea presenza di precipitati a
morfologia planare (128 b) e globulare (128 c) di dimensione nanometrica.

- +
Spectrum 1

Sp.  Mg(wi%) Nd(Wi%) Gd(wi%) Zr(wi%) Zn(wt%)

Sp.1 58.53 3.22 1.09 26.21 10.95
Sp.2 66.12 291 1.29 21.10 8.57
Sp.3 81.49 171 143 15.37 0.00
Sp.4 94.05 2.52 1.39 1.72 0.32

; S
2pm Electron Image 1

Fig. 126: Immagine TEM dei cluster a centro grano con relativa analisi EDS [119].
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Sp.  Mg(wi%) Nd(Wi%) Gd(wi%) Zr(wi%) Zn(wi%)

{Spectrum 3 Sp.1 79.01 4.10 1.70 10.89 4.29
Sp.2 75.54 3.84 1.43 14.67 4.53
Sp.3 93.50 3.29 181 114 0.26

§Y
Fig. 127: Immagine TEM dei cluster a centro grano con relativa analisi EDS

4pm 4 Electron Image 1

Le tipologie identificate, secondo quanto riportato in letteratura, sono ascrivibili
rispettivamente alla fase p" e B'. Le immagini sotto riportate mettono in evidenza la fase
" (128 b) e la fase B' (128 c). Un‘analisi piu dettagliata sui precipitati e rispettivi spettri
di diffrazione sara presentata nei paragrafi seguenti relativi alla fase di ottimizzazione di

trattamento termico.

Fig. 128: Immagine TEM della lega T6 (a), con la contemporanea presenza di precipitati di morfologia
lamellare (b) e morfologia globulare (c).

5.4 Ottimizzazione del trattamento termico

Al fine di ridurre i tempi di trattamento, mantenendo o migliorando il
comportamento meccanico della lega, € stato eseguita una ottimizzazione del
trattamento termico sia in termini di tempi che temperature di trattamento. | tempi
complessivi di trattamento, suggeriti dalla azienda produttrice, Magnesium Elektron®
[133], raggiungono le 24 ore e prevedono 8 ore di solubilizzazione a 520 °C, tempra in
acqua calda (60+70 °C) e invecchiamento per 16 ore a 200 °C. Lo studio eseguito ¢
stato condotto investigando in primo luogo la temperatura di solubilizzazione tramite
analisi DTA (Differential Thermal Analysis), per poi ottimizzare i tempi di
solubilizzazione, variando i tempi di solubilizzazione, mantenendo costante temperatura
e tempi di invecchiamento (16 ore a 200°), tramite prove di durezza. In un secondo

momento sono state studiate tre diverse temperature d’invecchiamento, variando i tempi
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di trattamento e mantenendo costante i parametri di solubilizzazione. La tempra é stata

sempre eseguita in acqua calda a 70 °C.

5.4.1 Analisi DTA
L'analisi termica e stata eseguita con tecnica DTA su un campione della lega as

cast di massa 20 mg, secondo le modalita descritte nel paragrafo 4.3.2.
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Fig. 129: Termogramma della lega as cast (a), con ingrandimento della curva nell’intervallo di

temperatura di fusione dell'eutettico (b) e di fusione della lega (c) [119].

Il termogramma mostra due picchi endotermici in prossimita di 540 °C e di 640 °C (fig.
129 a). Al primo picco endotermico (fig. 129 b) e associata la fusione del composto
eutettico Mg;2(Nd,Gd). Analizzando attentamente I'immagine di figura 129 b € possibile

notare come il picco endotermico inizi a circa 538 °C, raggiungendo il suo apice a 542
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°C. Tale risultato € in accordo con quanto riportato in letteratura [113], dove la
temperatura di fusione dell'eutettico del composto binario Mg;,Nd si attesta attorno ai
535 °C. Per quanto concerne la temperatura di fusione della lega e stata valutata a 641
°C (fig. 129 c). L'inizio della fusione, come evidenziato, inizia a temperature minori,
attorno ai 630 °C. In virtu di quanto sopra riportato, & stato scelto di effettuare il
trattamento di solubilizzazione a 520 °C. Tecnicamente sarebbe stato possibile
effettuare le prove sperimentali anche a temperature maggiori, ad esempio a 530 °C, ma
cio non sarebbe stato compatibile con le pratiche industriali, dove il controllo delle
temperature non puo essere effettuato con la precisione di laboratorio. Un eventuale
superamento della temperatura di fusione dell'eutettico provocherebbe fusioni
localizzate, rendendo di fatto il componente inutilizzabile.

5.4.2 Ottimizzazione dei tempi di solubilizzione

Una volta scelta la temperatura di solubilizzazione, sulla base di quanto riportato
nel paragrafo precedente, € stata indagata I'influenza dei tempi di solubilizzazione da 2 a
16 ore, lasciando inalterate le condizioni di invecchiamento eseguito a 200°C per 16 ore
come suggerito dall’azienda produttrice [133]. L’influenza dei parametri di trattamento
sono stati valutati tramite prove di durezza Brinell HB10 e confrontati con i valori di
riferimento della lega trattata T6 dalla Magnesium Elektron® (77+1.5 HB10)

85
% iﬁ/E_Fi —
75 LY
Durezza standard campione Magnesium Elektron®
70 ——— —
= == Solubilizzati per diversi tempi + inv 16 h a 200 °C
65 — —
% Solubilizzati per diversi tempi
60
55 b x = _Tl— —
50
45
0 2 4 6 8 10 12 14 16
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Fig. 130: Andamento delle durezze in funzione di diversi tempi di solubilizzazione (linea verde) e degli
stessi campioni a seguito di invecchiamento 16 h a 200 °C (linea rossa), in confronto con i valori di

durezza della lega T6 trattata da Magnesium Elektron® (linea blu).
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In figura 130 sono riportati gli andamenti delle durezze della lega al variare dei tempi di
solubilizzazione. Esaminando I’andamento delle durezze, a seguito di invecchiamento
(16 h a 200 °C), risulta evidente come gia dopo 2 ore di solubilizzazione la lega raggiunga
una durezza paragonabile a quella della lega trattata T6 con il ciclo standard. Dopo 16
ore di solubilizzazione viene raggiunto il picco di durezza, pari a 80 HB10. La ridotta
differenza riscontrata fra la durezza dopo 2 e 16 ore d’invecchiamento mette in risalto la
possibilitd concreta di ridurre notevolmente i tempi di solubilizzazione, senza che
questo comporti un decadimento delle proprieta meccaniche. Le immagini sotto
riportate (fig 131) mostrano come gia dopo 2 ore di solubilizzazione si assista alla
solubilizzazione dei composti intermetallici a base Nd,Gd, e alla formazione dei cluster
di ZrZn. E invece osservabile la presenza della fase eutettica a bordo grano, in linea con

quanto precedentemente discusso nel paragrafo 5.3.

Fig. 131: Immagine OM a basso ingrandimento (a) e ad alto ingrandimento (b), della lega solubilizzata 2

ore dopo attacco Nital 2

5.4.3 Ottimizzazione di temperature e tempi di invecchiamento

L'ottimizzazione della temperatura e dei tempi d'invecchiamento ¢ stata eseguita
considerando tre diverse temperature, 190, 200 e 210 °C, per un tempo massimo di 48
ore. Le temperature sono state scelte sulla base dell'analisi bibliografica, con il fine di
massimizzare le prestazioni meccaniche e ridurre i tempi di ciclo di trattamento. |
parametri di solubilizzazione sono stati mantenuti costanti in tutte le condizioni studiate:

8 ore a 520 °C con tempra in acqua a 70°C.
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5.4.3.1 Invecchiamento a 190 °C
In figura 132 é riportata la curva di invecchiamento della lega EV31A alla
temperatura di 190 °C. Si pu0 notare come la lega raggiunga il picco di durezza dopo 24

ore d'invecchiamento e tale valore rimanga quasi invariato fino a 48 ore.
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Fig. 132: Curva di invecchiamento ricavata a 190 °C della lega EV31A, con in blu riportata la durezza

della lega trattata T6 dall'azienda produttrice.

La durezza registrata € di poco superiore a quella di riferimento della lega tratta T6
(Magnesium Elektron®); si pud notare come la lega dimostri un ottima stabilita alla
temperatura investigata, con la perdita di un solo punto Brinell dopo 48 ore di

permanenza a 190 °C.

5.4.3.2 Invecchiamento a 200 °C

La seconda curva di invecchiamento ¢ stata ricavata alla temperatura di 200 °C,
temperatura alla quale viene consigliato di eseguire il trattamento termico. Come
precedentemente descritto la solubilizzazione € stata eseguita a 520 °C per 8 ore, seguita

da tempra in acqua a 70 °C.
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Fig. 133: Curva d'invecchiamento ricavata a 200 °C della lega EV31A, con in blu riportata la durezza

della lega trattata T6 dall'azienda produttrice.

La curva di figura 133, mostra come il picco di durezza venga raggiunto dopo 16 ore
d'invecchiamento e come la lega mostri un 'ottima stabilita anche a 200 °C. Infatti, dopo
48 ore di permanenza a 200 °C si assiste ad un calo della durezza di soli 2 punti Brinell
rispetto a quanto registrato dopo 16 ore. Inoltre, va sottolineato come gia dopo 8 ore di
invecchiamento, la lega, raggiunga valori di durezza prossimi al valore di picco. | valori

rilevati sono del tutto comparabili con quanto riportato in specifica [133].

5.4.3.3 Invecchiamento a 210 °C

L'ultima temperatura studiata e stata 210 °C, utilizzando i medesimi parametri di
solubilizzazione e tempra dei casi precedenti. La curva d’invecchiamento di figura 134,
mette in luce come il picco di durezza venga raggiunto dopo sole 6 ore, ma evidenzia
anche un rapido calo della durezza all’aumentare dei tempi di permanenza in
temperatura. Dopo 24 ore il valore rilevato € di circa 65 punti Brinell, con un calo di
circa 12 HB10 rispetto al valore di picco. Per tempi maggiori di invecchiamento la lega
non subisce ulteriore degrado, come dimostra il valore di durezza registrato dopo 48

ore.
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Fig. 134: Curva di invecchiamento - degrado ricavata a 210 °C della lega EV31A, con in blu riportata la

durezza della lega trattata T6 dall'azienda produttrice.

5.4.4.4 Nuovo ciclo di trattamento termico

Sulla base degli studi effettuati & emersa la concreta possibilita di ridurre i tempi
di ciclo di trattamento termico. E stato quindi ipotizzato un nuovo ciclo di trattamento
termico che prevedesse tempi ridotti di solubilizzazione a 520 °C, tempra in acqua a 70
°C, e successivo invecchiamento a 210 °C. La curva d’invecchiamento riportata in
figura 135 é relativa ad un trattamento termico con una solubilizzazione di 6 ore e
invecchiamento a 210 °C. Come risulta evidente, la lega presenta valori di durezza al

picco elevati, leggermente superiori rispetto al valore di riferimento.
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Fig. 135: Curva di durezza della lega EV31A solubilizzata per 6 h a 520 °C, e invecchiata a 210 °C, con

in blu riportata la durezza della lega trattata T6 dall'azienda produttrice.
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E inoltre possibile osservare un rapido degrado, con un valore di durezza residua di 64

HB10 dopo 48 ore di invecchiamento.

5.4.4.5 Confronto delle curve d’invecchiamento

In figura 136 ¢ riportato il confronto delle curve d’invecchiamento ricavate al
variare dei parametri di trattamento. Come si puo notare, i valori di durezza al picco
delle diverse leghe solubilizzate 8 ore a 520 °C e invecchiate a 190, 200 e 210 °C sono

comparabili e tutti compresi nell'intervallo 76+78 HB10.
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Fig. 136: Confronto delle diverse curve di invecchiamento al variare dei paramtri di trattamento termico.

Il trattamento termico di solubilizzazione 6 h 520 °C e invecchiamento a 210 °C ha
mostrato i valori massimi di durezza al picco (80 HB10) superiori rispetto alle altre
condizioni investigate. Come era lecito attendere, la curva relativa a 190 °C mostra i
valori maggiori di durezza residua dopo 48 ore (77 HB10), con un degrado contenuto ed
evidenziando un ottima stabilita alle alte temperature. Un trend analogo € stato rilevato
nel caso di invecchiamento a 200 °C, con una durezza residua di poco inferiore ai 76
HB10. La lega solubilizzata 8 ore ed invecchiata 48 ore a 210 °C ha mostrato il degrado
termico maggiore, con un rapido calo di durezza ed un valore residuo di 63 HB10. Un
andamento simile e stato riscontrato per la lega solubilizzata 6 ore e invecchiata a 210
°C, ma con un valore di durezza residua di poco superiore.

Dalle analisi fin qui condotte & emersa la chiara possibilita di ridurre notevolmente i
tempi di trattamento, fino a dimezzarli, senza apprezzabile calo di durezza. Per

confermare 1’efficacia del nuovo trattamento € pero necessario valutare le proprieta
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tensili della lega nelle diverse condizioni di trattamento e tale argomento sara affrontato

nel paragrafo 5.6.

5.5 Analisi TEM dei precipitati d'invecchiamento

Lo studio e I'ottimizzazione del trattamento termico ha previsto anche un attenta
analisi dei precipitati e della sequenza di precipitazione indotte dal trattamento stesso.
Le analisi TEM sono state eseguite sui campioni solubilizzati 8 ore e invecchiati 2, 6 e
24 ore a 210 °C, al fine di identificare i precipitati nella condizione sottoinvecchiata,

invecchiata al picco e sovrainvecchiata (fig 135).
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Fig. 135: Curva d'invecchiamento ricavata a 210 °C della lega EV31A,con evidenziate le condizioni

investigate al TEM sottoinvecchiata, invecchiata al picco e sovrainvecchiata.

5.5.1 Lega sottoinvecchiata

Campioni della lega invecchiata 2 h a 210 °C sono stati preparati secondo quanto
riportato nel paragrafo 4.3.4 e osservati in microscopia elettronica in trasmissione. In
figura 136 é riportata unimmagine TEM della lega. Risulta evidente una fine ed
omogenea dispersione di precipitati di dimensione nanometrica aventi forma a
bastoncello (plate shape) e globulare (globular shape). Da una prima analisi visiva ¢
possibile affermare che i primi siano decisamente piu numerosi rispetto ai secondi. La
relativa analisi EDS mostra come gli elementi principali di questi precipitati siano Nd e
Gd.
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" s/mm Sp.  Mg(Wi%) Nd(Wi%) Gd(wt%) Zr(wi%) Zn(wid%)
$ — Spl | 7873 1252 482 372 0.21
e = Sp2 5883 2708 1037 256 0.16
= i sp3 | 6394 018 336 2365 887
’ Sp4 8526  6.96 2.94 4.63 0.21

Fig. 136“: Immagine TEM della lega sottoinvecchiata 2 h a 210 °C, con evidenziati precipitati
nanometrici plate shape (rettangoli rossi) e globular shape (cerchi rossi) [119].

In figura 137 e invece riportata un'immagine TEM, con relativi spettri di diffrazione,
della lega sottoinvecchiata. Dall'analisi dei diffraction patterns emerge come, oltre agli
spot della matrice di magnesio, siano presenti solamente extra spot in posizione
intermedia 1/2(1,-1,0,0)aMg. Come riportato in letteratura [105,141,174,175] tali extra
spot sono ascrivibili alla fase B", che risulta la fase dominante nella lega
sottoinvecchiata. E pertanto possibile concludere che il rinforzo per precipitazione della

lega underaged & imputabile principalmente alla fase p'.
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Fig. 137: Immagine TEM della lega sottoinvecchiata 2 h a 210 °C, rispettivi spettri di
diffrazione della fase " [119].

5.5.2 Lega invecchiata al picco

Campioni della lega invecchiata 6 ore a 210 °C sono stati preparati e analizzati al
TEM. Le immagini di figura 138 mettono in evidenza come i precipitati di forma
globulare siano pill numerosi precipitati rispetto a quelli con forma planare. La fase B',
in accordo con quanto riportato in [105,106], si origina dalla fase B", con un
impoverimento di terre rare. Cio concorda con quanto evidenziato in figura 138 c), dove
si assiste alla formazione della fase p' in prossimita della fase f", dove da una singola p"
si originano 3 distinte p', come osservato da J. Apps et al. hanno in [176].
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Fig. 138: Immagini TEM della lega invecchiata al picco 6 h a 210 °C, a basso ingrandimento (a) e ad
alto ingrandimento (b), con evidenziati precipitati nanometrici plate shape (rettangoli rossi), globular

shape (cerchi rossi) e nucleazione della fase 4' dalla fase " (c) (cerchio rosso) [119].

Dallo studio dei diffraction patterns (fig. 139) & possibile riscontrare la presenza di extra
spot in posizione 1/2(1,-1,0,0)aMg, insieme alla contemporanea presenza di ulteriori
extra spot in posizione 1/4(1,-1,0,0)aMg. Dalle analisi comparative con quanto riportato
in letteratura [91,105,141], lo spettro di diffrazione di figura 139 é attribuibile alla fase

B

Frg. 139: Immagine TEM della lega invecchiata al picco 6 h a 210 °C, rispettivi spettri di
diffrazione della fase /'.

E quindi possibile affermare come l'effetto indurente a seguito di invecchiamento al
picco sia dovuto alla contemporanea presenza di entrambi i precipitati di rinforzo, dove

B' & la fase con maggior concentrazione.
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5.5.3 Lega sovrainvecchiata

L'analisi dei precipitati sulla lega sovrainvecchiata é stata eseguita su campioni
trattati per 24 ore a 210 °C. L'immagine di figura 140 a) mostra la precipitazione in
prossimita di un bordo di grano, dove si nota la presenza di numerosi precipitati di
forma allungata, di dimensioni di qualche centinaia di nanometri. In figura 140 b) é
invece mostrato la formazione di p;, fase intermedia che si origina da due precipitati p'.
Tale meccanismo di formazione e in accordo con quanto osservato precedentemente da
T. Honma in [105] e da X. Gao et al. in [106].

Fig. 140: Immagme EM della lega sovralnvecchlata 24ha 210 °C,a basso mgrandlmento (a) con
precipitati grossolani (riquadrorosso) e ad alto ingrandimento (b) con evidenziato (cerchio rosso) la
formazione della fase 8, dalla fase A' [119].

Gli spettri di diffrazione mostrano ancora la presenza di extra spot in posizione
1/2(1,-1,0,0)aMg e 1/4(1,-1,0,0)aMg. In accordo con quanto riportato in letteratura non
si assiste a cambiamenti rilevabili negli spettri di diffrazione, se non nell'intensita degli
spot rispetto alla lega invecchiata al picco, [88,100,105,107]. In base a quanto
analizzato e possibile affermare che la microstruttura della lega sovrainvecchiata e
principalmente composta dalla contemporanea presenza della fase B1 e della fase
d'equilibrio B. 1l decadimento di durezza rilevato € quindi imputabile alla progressiva

trasformazione dei preC|p|tat| indurenti " e p' nelle fasi sopra descritte.

Fig. 141: Immagine TEM deIIa Iega sovrainvecchiata 24 h a 210 °C, con relativi spettri di
diffrazione [119].
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5.6 Prove di trazione e superfici di frattura

5.6.1 Prove di trazione
Sulla base dei risultati ottenuti dallo studio e ottimizzazione del trattamento
termico, sono state eseguite prove di trazione in diverse condizioni di trattamento

termico. Le diverse condizioni sono raccolte in tabella 19.

Campione Solubilizzazione Invecchiamento
Temperatura [°C] Tempo [h] Temperatura [°C] Tempo [h]
A 520 8 190 24
B 520 8 200 8
C 520 8 200 16
D 520 8 210 5
E 520 6 210 6
ME
(Magnesium Elektron®) 520 8 200 16

Tab. 19: Trattamento termico dei campioni sottoposti a prove di trazione.

Per rendere di piu immediata comprensione le condizioni analizzate si é riportato il
diagramma di confronto delle curve d’invecchiamento, con indicato le condizioni
studiate (fig. 142). Tutte le prove sono state eseguite secondo quanto riportato nel
paragrafo 4.7.2 e i risultati mostrati sono la media di 4 ripetizioni. Prima di effettuare le
prove i campioni sono stati caratterizzati tramite prove durometriche (fig. 143). |
risultati ottenuti sono in linea con quanto emerso in fase di ottimizzazione di trattamento
termico, con tutte le durezze comprese tra i 76 e gli 80 HB10. Nelle figure 144, 145 e
146 sono riportati i valori ottenuti della tensione di snervamento, di rottura e
allungamento percentuale. | dati mostrano tensioni di snervamento del tutto simili e
comparabili fra loro, con deviazioni standard contenute. Il massimo valore registrato
quello di 162 MPa per la lega solubilizzazta 8 h e invecchiata 16 ore a 200 °C, mentre il
minimo valore registrato, 155 MPa, é relativo alla lega solubilizzata 8 ore e invecchiata
6 ore a 210 °C. | campioni di riferimento, trattati T6 dall'azienda produttrice, hanno
fatto registrare un valor medio pari a 160 MPa. Anche i valori registrati per la resistenza
a rottura mostrano equilibrio ridotte differenze (fig. 145), con la massima tensione di
rottura raggiunta per il campione solubilizzato 8 ore ed invecchiato 5 ore a 210 °C (275
MPa) ed il minimo per il campione solubilizzato 8 ore e invecchiato 8 ore a 200 °C (

258 MPa). Gli allungamenti a rottura sono prossimi al 4% in ogni condizione testata.
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Fig. 142: Curve di degrado della lega EV31A con indicato le condizioni sottoposte a prove tensili.
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Fig. 143: Durezze medie rilevate sui campioni per prove di trazione, in viola il valore di riferimento della
lega T6 Magnesium Elektron®.
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Fig 144: Tensione di snervamento (YS) della lega EV31A nelle diverse condizioni di trattamento termico,

MPa

in viola il valore di riferimento della lega T6 Magnesium Elektron®
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Fig 145: Tensione di rottura (UTS) della lega EV31A nelle diverse condizioni di trattamento termico, in

viola il valore di riferimento della lega T6 Magnesium Elektron®
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Fig 146: Allungamento percentuale della lega EV31A nelle diverse condizioni di trattamento termico, in

viola il valore di riferimento della lega T6 Magnesium Elektron®

| dati sopra presentati sono parzialmente in accordo rispetto a quanto riportato da A.
Kielbus et al. in [134,138,139], i quali hanno valutato il comportamento della stessa
lega in condizione T6 standard ( solubilizzazione 8 h 520 °C; tempra in acqua calda;
invecchiamento 16 h 200 °C). Gli autori, nei diversi lavori, hanno riscontrato una
resistenza a snervamento di 160+170 MPa ma valori di resistenza e allungamento a
rottura decisamente superiori, rispettivamente 290+300 MPa e 7+9 %. Le proprieta
tensili presentate nel presente elaborato sono in accordo con quanto riscontrato da L.
Peng et al. [16] che, studiando il comportamento meccanico della lega Mg-2.98Nd-
0.45Zr-0.19Zn, hanno registrato una tensione di snervamento pari a 145 MPa, una
resistenza a rottura di 285 MPa ed un allungamento a rottura del 5 %.
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5.6.2 Caratterizzazione delle superfici di frattura

L'analisi della superficie di frattura ha messo in luce una morfologia
prevalentemente fragile, con ampie zone di clivaggio e dimples in vicinanza del
composto eutettico, che tende invece a fratturarsi, in tutti i campioni analizzati. Le
immagini di figura 147 mostrano la tipica superficie di frattura della lega, analizzata
tramite elettroni secondari e retrodiffusi. Appare subito evidente come vi sia una alta

concentrazione di eutettico a bordo grano anche a seguito di trattamento termico (zone

—
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Fig. 147: Immagine SEM a basso ingrandimento della superficie di frattura analizzata tramite elettroni

secondari (a) e retrodiffusi (b).

Le immagini SEM a piu alto ingrandimento (fig. 148) rivelano come l'eutettico tenda a
fratturarsi, rimanendo sempre ben adeso alla matrice a Mg. Inoltre é possibile notare

come dalla cricca principale si ramifichino diverse cricche secondarie.

L _ o T .
EHT =20.00kV Signal A= QBSD Date @ Jul 2014 Mag = 10.00K X EHT =20.00 kv Signal A= QBSD Date ‘9 Jul 2014
WD=85mm  PhotoNo. =3144 Time :11:39:57 WD=85mm  PhotoNo.=3150 Time :11:59:03

Fig. 148: Immagine SEM ad alto ingrandimento in elettroni retrodiffusi di due diverse zone di

fessurazione del composto eutettico [177].
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In figura 149 sono riportate due immagini esemplificative di clivaggio di un grano in cui

e possibile, pero, apprezzare anche la presenza di piccoli dimples. Questa morfologia €

tipica di fratture prevalentemente fragili.

10 pm | Mag= 500kx EMT=2000K  SignalA=SE1 Date:9Jul2014 — Mag= 500Kx EHT=2000KV  SignalA=SE1  Date 8 Jul 2014 ZE1SS
r— WD=80mm  PhotoNo.=3113 Time :10:19:38 pr— WD=80mm  PhotoNo.=3114 Time :10:22:10

Fig. 149: Immagine SEM ad alto ingrandimento con evidenziato il clivaggio di un grano (linea

tratteggiata rossa) e la presenza di dimpes (frecce rosse).

Dall'analisi frattografica non sono emersi difetti evidenti connessi al processo fusorio,
come ossidi porosita o cavita da ritiro, tali da indurre una diminuzione della sezione
resistente. Sono state tuttavia rilevate delle inclusioni di dimensioni micrometriche con
un alto contenuto di fluoro e zolfo (fig 150). Tali particelle sono probabilmente
imputabili ad una contaminazione della lega durante il processo fusorio, che avviene in

atmosfera protetta con esafluoruro di zolfo (SFs).
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Fig. 150: Immagine SEM-EDS della superficie di frattura, con evidenziato la particella a base di fluoro

zolfo.

5.7 Caratterizzazione a fatica e superfici di frattura
Al fine di completare la caratterizzazione meccanica sono state svolte prove di

fatica a flessione rotante, in diverse condizione di finitura superficiale, in condizione T6
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(solubilizzazione 8h 520 °C; tempra in acqua a 70 °C; invecchiamento 16 h a 200 °C) .
Dal momento che, in questa tipologia di prove, le massime tensioni si sviluppano sulla
superficie del campione, sono state investigate due diversi gradi di finitura superficiale,
Ra=0.2+0.3 um, Ra=0.6+0.8. e campioni sottoposti a trattamento di ossidazione
elettrolitica al plasma PEO, Ra=1.9+2.1. Le modalita di esecuzione delle prove e la

geometria dei campioni sono riportate nel paragrafo 4.7.3.

5.7.1 Caratterizzazione dei campioni trattati PEO

Come descritto nel capitolo 3, il trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma
porta alla fomazione di uno strato di ossido sulla superficie del metallo, in grado di
proteggerlo in ambienti particolarmente aggressivi. D'altra parte il processo genera
microfusioni localizzate di materiale, generando delle tensioni di trazione in fase di
solidificazione. Inoltre le microscariche ad arco, tipiche del processo, generano una
superficie con crateri e cricche, che senza un attento controllo dei parametri di processo,
rischiano di essere deleteri in termini di resistenza a fatica. I campioni, pertanto, sono
stati sottoposti al processo di sabbiatura, al fine di rimuovere lo strato esterno piu
fragile.
Cio risulta evidente analizzando la superficie di conversione in microscopia elettronica
in scansione (fig. 151 a e b), che evidenzia una superficie levigata, con una bassa

densita di cricche. Sono comunque visibili i tipici crateri indotti dalle microscariche

proprie del processo, con bordi arrotondati.
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Fig. 150: Immagine SEM della superficie trattata PEO dei campioni per prove di fatica, con evidenziati i
tipici crateri derivanti dal processo (cerchi rossi) e cricche superficiali di dimensioni ridotte (frecce

rosse)
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Questo particolare trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma (Magoxid-Coat®) &
un processo brevettato, per cui non e stato possibile conoscere la composizione del
bagno elettrolitico.

Le analisi SEM in sezione hanno comunque permesso di identificare i principali
costituenti del bagno e come essi si dispongano all'interno dello strato di conversione.
Lo strato PEO risulta avere uno spessore di 23+3 um e ben adeso al substrato di
magnesio (fig 151). Le mappe EDS di figura 152 rivelano un omogenea distribuzione di
fosforo, potassio ed ossigeno, sicuramente dovuti alla presenza di fosfati e fluorati di
potassio nel bagno. E stato inoltre rilevato un sottile strato di fluoro all’interfaccia
metallo strato PEO. Questo interlayer gioca un ruolo molto importante in fase di

processo, poiche aumenta la conduttivita dell’elettrolita, abbassando la tensione di

lavoro, e favorendo lo sviluppo di uno strato piu compatto e omogeneo [178].

.

20 um Mag= 100KX EHT=2000kV  SignalA=SE1  Date 17 Jun 2016 Mag= 500 KX EHT=20.00kV  Signal A=SE1  Date 17 Jun 2016
WD=85mm  PhotoNo =4375 Time :10:46:10 WD=85mm  PhotoNo =4374 Time 110:44:00

Fig. 151: Immagini SEM in sezione dello strato PEO a diversi ingrandimenti.
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Fig. 152: Mappe EDS dello strato PEO in sezione.

5.7.2 Valutazione dell’adesione e coesione tramite scratch test

Al fine di valutare I'adesione e la coesione dello strato PEO, sono stati eseguiti
scratch test secondo quanto specificato nel paragrafo 4.6. | particolari parametri di test
adottati non consentono di trarre conclusioni su carichi critici ai quali il rivestimento
cede, ma e tuttavia possibile analizzare le modalita di cedimento. In figura 153 a) €
mostrata un’immagine esemplificativa in microscopia multifocale da cui ¢ possibile
apprezzare il cedimento dello strato PEO, mentre in figura 153 b) é possibile osservare
il cedimento dello strato ceramico con relativi carichi critici. Analizzando i dati, emerge
come lo strato PEO si distacchi dal substrato per valori compresi tra 13.5 e 13.8 N,

indice di un ottima ripetibilita della prova.
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Fig.153: Immagine in microscopia multifocale dello scratch test (a) e immagini ottiche (b) del cedimento

dello strato PEO con relativi carichi relativi alle 4 prove eseguite.
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Fig. 154: Immagine SEM della modalita di cedimento dello strato di conversione PEO.

Le immagini SEM della pista evidenziano le modalita di cedimento, con una
contemporanea presenza di buckling e spallation. Il primo avviene a causa delle forze di
compressione generate dal penetratore durante il moto di avanzamento, mentre il

secondo e causato dalle forze tangenziali sempre generate dal penetratore [179].

P Kal

T e iage T Mg kat_2

Fig. 154: Mappe EDS relativa alla zona di cedimento con in vista il substrato di magnesio

Le mappe EDS eseguite sulla pista dello scratch test mettono in luce in prossimita del
carico critico sopra evidenziato, 1’affioramento del substrato di Mg. La contemporanea

presenza delle due modalita di cedimento dello strato PEO sono imputabili alla presenza
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di un rivestimento spesso e duro, su un substrato tenero. Il materiale base non e infatti in
grado di sostenere il carico applicato, portando alla nucleazione e propagazione di

cricche nello strato PEO e infine al cedimento.

5.7.3 Resistenza a fatica della lega Elektron21® (EV31A)

| campioni per le prove di fatica sono stati finiti superficialmente tramite carte
abrasive al fine di ottenere le rugosita di 0.2+0.3 um e 0.6+0.8 um. Nessun trattamento
e stato eseguito sui campioni trattati PEO, che, a seguito di sabbiatura, presentavano una
Ra compresa tra 1.9 e 2.1 um. Ogni condizione investigata ha previsto test su 15
campioni secondo il metodo stair case. A titolo esemplificativo si riporta I'andamento

delle tensioni per i campioni relativi alla condizione Ra 0.6+0.8 (fig. 155).
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Fig. 155: Andamento delle tensioni per i campioni Ra=0.6+0.8 secondo il metodo stair case.

Il metodo stair case prevede di esprimere la resistenza a fatica in funzione della
probabilita di non rottura a tale tensione pari al 50%. Il valore di run-out, ovvero il
numero di cicli oltre il quale si ritiene che il campione abbia superato la prova, € stato
scelto pari a 2x10° cicli. 1l valore di resistenza a fatica viene valutato prendendo in
considerazione l'evento meno frequente verificatosi durante le prove, rottura o non

rottura, secondo la formula:

A
O-D(SO%) = 0Oy + d (N i 0,5)

dove o, ¢ il livello di ampiezza di sollecitazione piu basso, d € la spaziatura scelta tra i

vari livelli, N=};n, e il numero totale degli eventi meno frequenti, A=};n. =i ¢ la
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somma dei prodotti del numero di eventi meno frequenti presenti in ciascun livello per il
numero d’ordine del livello stesso. Una piu dettagliata trattazione della metodologia di
analisi e riportata nella normativa di riferimento UNI 3964 [169]. Il valore della
tensione o, e dell'intervallo d sono stati scelti rispettivamente pari a 70 MPa (=0.25
UTS) e 10 MPa. La valutazione dello scarto tipo s rappresenta la deviazione standard
rispetto al valore op(50%). In tabella 20 vengono riportati i valori ottenuti per le diverse
condizioni investigate. Emerge chiaramente come la finitura superficiale non influenzi
sostanzialmente i valori di resistenza a fatica, mentre un calo dell’ordine del 12 % ¢&
stato registrato per la lega trattata PEO. I risultati ottenuti sono comparabili rispetto a
quanto riportato da Z. Li et al. (98 MPa) studiando la lega AM-SC1 (Mg-Nd 1.7-altre
terre rare 1.0-Zn 0.5-Zr 0.50 ) [129] e superiori del 15% rispetto a quanto trovato da L.
Peng et al. (84 MPa) per la lega NZ30K2 (Mg-Nd 2.8-Zn 0.19-Zr 0.50) [180].

Per quanto concerne i campioni trattati PEO € possibile notare come il calo della
resistenza a fatica sia contenuto (=12%). Cio €& imputabile alle tensioni residue di
trazione generate dal trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma che fonde
localmente il materiale base per risolidificare in tempi brevissimi [178]. | risultati
trovati sono in accordo con quanto riscontrato da Yerokhin et al. [155] che hanno
rilevato un calo compreso tra il 3 e il 10 % per la lega AZ21 estrusa, sottoposta al
trattamento PEO Keronite®. A. Nemcova et al. [157] riportano, invece, un calo
dell’ordine del 40+50% per la lega per la lega AZ61 estrusa sottoposta a trattamento
PEO.

Ra=0.2+0.3 Ra=0.6+0.8 PEO
Opso%) [MPa] 100.6 103.3 87.9
s [MPa] 12.6 175 126

Tab. 20: Limite di fatica (ooos)) € scarto tipo (s) per le diverse condizioni investigate secondo metodo

stair case.

5.7.4 Analisi delle superfici di frattura di fatica

Le superfici di frattura dei campioni nelle diverse condizioni di finitura e
trattamento superficiale sono state analizzate tramite SEM. E noto come nella fatica ad
alto numero di cicli il periodo di nucleazione della cricca richieda circa il 90 % della
vita totale, ragion per cui, particolare attenzione é stata prestata al meccanismo di

nucleazione. In figura 156 e riportata lI'immagine SEM a basso ingrandimento
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rappresentativa delle diverse condizioni analizzate, in cui & possibile identificare 3

diverse aree: di nucleazione; di propagazione; di rottura di schianto.

Nucleazione

200 pm? a . . 4
T Mag= 64x EHT=2000KV  SignalA=SE1 Date :25May 2016 ﬁ

WD = 8.0mm Photo No. = 3754  Time :9:17:00

Fig. 156: Immagine SEM della superficie di frattura rappresentativa delle diverse condizioni studiate con

evidenziata I'area di nucleazion, di propagazione e di rottura di schianto.

In figura 157 é mostrata la zona d'innesco della cricca, relativa alle condizioni
Ra=0.2+0.3 e Ra=0.6+0.8, in cui & possibile chiaramente vedere come I'innesco sia in
prossimita della superficie libera del campione e si origina dal clivaggio isolato di un
singolo grano. La superficie del grano appare levigata e liscia ed il clivaggio é indotto
dal limitato numero di sistemi di scorrimento tipico delle strutture esagonali compatte.
Come precedentemente discusso, nel caso di leghe trattate termicamente il clivaggio
avviene conseguentemente alla formazione di slip bands, le quali agiscono da
intensificatore locali degli sforzi [122,128]. Una volta che la cricca e nucleata propaga
rapidamente nel materiale, come testimoniano le striature di fatica che circondano il

grano (fig 157 a e b).
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Fig. 157: Immagini SEM a basso ingrandimento (a) e ad alto ingrandimento (b) rappresentative delle
condizioni Ra=0.2+0.3 e Ra=0.6+0.8 della zona di nucleazione della lega EV31A, con evidenziato
I'innesco della cricca (cerchio rosso), dal clivaggio di un singolo grano (freccia rossa) circondato da

striature di fatica (freccia nera.

Sono state inoltre eseguite delle analisi in sezione assiale, come mostrato in figura 158
a), nella zona di innesco e propagazione. Le immagini di figura 158 b) mostrano
chiaramente la formazione di numerosi slip bands interni ai grani, che agiscono da

intensificatore degli sforzi e quindi da sito preferenziale per la nucleazione della cricca.

" e o J j 1 .
i A":;”’ f."\. 1
Fig. 158: Immagine rappresentativa dell'analisi eseguita in sezione sezione sui campioni nella zona di
innesco e propagazione (a) e immagine ottica, attaccata con Nital2, della lega nella zona di
innesco/propagazione con evidenziati numerosi slip bands interni ai grani (frecce rosse).

Analoghi meccanismi d'innesco sono stati riportati da Z. Li et al. [122], da C. Caceres in
[125] e da J. Polak et al. in [126]. I campioni sottoposti a trattamento di ossidazione
elettrolitica al plasma hanno messo in luce i medesimi meccanismi di nucleazione, come
mostrato nell’immagine 159, dove appare evidente come l'innesco sia dovuto al

clivaggio di un grano. Cid conferma come il trattamento Magoxid-Coat® non modifichi
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i meccanismi di nucleazione ma, generando tensioni di trazione in superficie, provochi

una diminuzione della resistenza a fatica.

s P sl : S L \": -y f
20um Mag= 100kx EWT=2000KV  SignalA=SE1 Date25May201s [ EHT=2000kV  SignelA=SE1  Date:24Nov2015 PR
— WD= 90mm  PhotoNo.=3804 Time 12:33:05 — WD=105mm PhotoNo.=5944  Time :11:48:44

Fig. 159: Immagini SEM della zona d'innesco nei campioni trattati PEO, con evidenziato il clivaggio di

un grano (cerchi rossi)

La zona di propagazione della cricca e caratterizzata dalla presenza di striature di fatica,
come mostrato in figura 160 a) e b). La modalita di propagazione risulta essere sia
intergranulare, sia transgranulare come risulta chiaro dalle immagini in microscopia
ottica di figura 161, dove il campione é stato sezionato lungo la direzione assiale. Le
immagini evidenziano la presenza di numerose cricche secondarie che propagano dalla
superficie di frattura verso l'interno del campione, con una modalita mista,

prevalentemente transgranulare.

3. A - -
EHT=2000kV  Signal A=SE1 Date 25 May 2016 Mag= 200K x EWT=2000kV

WD=85mm  PhotoNo.=3793 Time :11:27:17 WD=85mm  PhotoNo.=3763 Time :10.00:13

Fig. 160: Immagine SEM a diversi ingrandimenti della zona di propagazione della cricca con in evidenza

le tipiche striature di fatica.
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Fig. 161: Immagine OM a basso ingrandimento (a) e ad alto ingrandimento (b) della sezione assiale

della superficie di frattura nella zona di propagazione della cricca vista in sezione assiale, con

evidenziate le cricche secondarie che propagano dalla superficie di frattura (frecce rosse).

Per quanto concerne la zona di rottura di schianto é stata riscontrata una morfologia
prevalentemente fragile, molto simile a quanto osservato nelle superfici di frattura delle

prove di trazione, con numerose zone di clivaggio ed alcune zone con presenza di

dimples (figura 162).
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Fig. 162: Immagini SEM a basso ingrandimento (a) e ad alto ingrandimento (b) della zona di rottura di

schianto, con evidenziati dumerosi piani di clivaggio e dimples (frecce rosse).

5.8 Conclusioni
Le analisi microstrutturali condotte sulla lega Elektron21® hanno permesso di
identificare le fasi, i costituenti microstrutturali e i composti intermetallici presenti nella
lega as cast e dopo trattamento termico.
Le simulazioni condotte tramite software Thermocalc® sono state di fondamentale
importanza per un’analisi preliminare delle fasi presenti nella lega as cast. Il software ha

evidenziato come la matrice sia composta da aMg, con la possibile presenza della fase
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metastabile Mg;,Nd e la contemporanea formazione di composti intermetallici a base
ZrZn e Mg(Nd,Gd).

Le successive analisi in microscopia ottica della lega as cast hanno evidenziato una
microstruttura fine a grano equiassico, con il composto eutettico localizzato a bordo
grano e la presenza di numerosi composti intermetallici in posizione interna ai grani. Lo
studio tramite SEM e TEM ha permesso d’identificare la fase eutettica come
Mg12(Nd,Gd) ed i composti intermetallici come composti a base Nd e Gd, con la
contemporanea presenza di cluster di Zr a centro grano.

Le stesse analisi condotte sulla lega trattata T6 hanno mostrato una marcata
evoluzione microstrutturale, con la formazione di precipitati Zr,Zn che tendono ad
addensarsi a centro grano. Sono stati inoltre identificati mediante TEM i precipitati
nanometrici di rinforzo indotti da trattamento termico: la fase B, di morfologia planare;
e la fase B', di morfologia globulare.

Lo studio e I’ottimizzazione del trattamento termico ha portato a identificare un
nuovo ciclo, in grado di dimezzare i tempi, a parita di proprieta meccaniche. Sulla base
dei risultati dell’analisi DTA sulla lega as cast ¢ stata scelta la temperatura di
solubilizzazione. In un secondo momento ¢ stata studiata I’influenza dei tempi di
solubilizzazione sulle proprieta della lega, mantenendo costanti i parametri di
invecchiamento. | dati sperimentali hanno mostrato una chiara possibilita di riduzione
dei tempi di solubilizzazione rispetto alla condizione di trattamento proposta dalla casa
produttrice. Lo studio ¢ poi proseguito ricavando le curve d’invecchiamento per 3
diverse temperature, mantenendo costanti i parametri di solubilizzazione. Le curve
d’invecchiamento ricavate hanno mostrato come, incrementando la temperatura
d’invecchiamento, sia possibile ridurre i tempi di circa il 60% rispetto al trattamento
standard proposto dall’azienda produttrice, senza nessun calo delle proprieta
meccaniche.

Parallelamente sono state condotte analisi TEM nelle diverse condizioni di
invecchiamento (lega sottoinvecchiata, invecchiata al picco, sovrainvecchiata)
identificando la sequenza di precipitazione come "> p'> B> .

Le prove di trazione hanno evidenziato ottime proprieta meccaniche in termini di
tensione di snervamento e di rottura, ma allungamenti percentuali ridotti. | dati hanno
mostrato che a parita di durezza, indipendentemente dal trattamento termico applicato,
le proprieta tensili della lega sono del tutto confrontabili. Cio ha confermato quanto

emerso dallo studio delle curve d’invecchiamento ed evidenziato la concreta possibilia
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di ridurre i tempi totali di trattmento termico mantenendo inalterate le proprieta
meccaniche. L’analisi delle superfici di frattura ha messo in luce una morfologia
prevalentemente fragile, con numerosi piani di clivaggio e fessurazioni del composto
eutettico che rimane ben adeso alla matrice metallica. Non sono stati riscontrati difetti
derivanti dal processo di fusorio, se non rare particelle micrometriche di SFg, gas
ausiliario utilizzato come gas protettivo.

Lo studio a fatica a flessione rotante ha messo in luce come la finitura superficiale, nelle
condizioni investigate, non porti ad un significativo calo delle prestazioni, mentre nel
caso della lega sottoposta ad ossidazione elettrolitica al plasma e stato registrato un calo
dell’ordine del 15 %. L’analisi delle superfici di rottura ha permesso di identificare i
meccanismi che portano alla nucleazione e alla propagazione della cricca che, in
assenza di difetti, si origina in prossimita della superficie libera a causa del clivaggio di
singoli grani. La zona di propagazione e risultata contraddistinta dalla presenza delle
classiche striature di fatica, mentre la zona di rottura di schianto da una morfologia

fragile, simile a quanto rilevato nel caso delle prove di trazione.
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CAPITOLO 6

INFLUENZA DEL TRATTAMENTO PEO SULLE PROPRIETA
TRIBOLOGICHE DELLE LEGHE AZ80 AZ91 ED ELEKTRON21°®
(EV31A) CON E SENZA AGGIUNTA DI NANOPARTICELLE DI
GRAFITE

Le scarse proprieta tribologiche e di resistenza a corrosione delle leghe di
magnesio, hanno limitato I’impiego di questo materiale come elemento strutturale. Studi
recenti hanno mostrato come il trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma (PEO)
possa migliorare notevolmente le proprieta superficiali di leghe leggere come il
magnesio [14,36,181]. Il trattamento PEO & stato eseguito dall’Universita di Padova su
diverse leghe di magnesio ( AZ80, AZ91 ed Elektron21®) e, in primo luogo, e stata
valutata 1’influenza dei diversi parametri di processo sulle caratteristiche
microstrutturali e di durezza dello strato di conversione. Successivamente sono state
eseguite prove tribologiche di strisciamento a secco, con geometria pattino su cilindro,
contro acciaio 100 Cr6, valutando coefficiente d’attrito e resistenza ad usura. Sono poi
state analizzate le piste e i detriti d’usura, al fine di identificare i pricipali meccanismi

d’usura attivi nelle diverse condizioni di trattamento.

6.1 Caratterizzazione dello strato PEO sulle leghe AZ80 e AZ91

Le leghe AZ80 e AZ91 sono state sottoposte a trattamento di ossidazione
elettrolitica al plasma, secondo quanto riportato nel paragrafo 4.5. | campioni sono stati
trattati in una soluzione elettrolitica alcalina, di composizione 50 g L™ di NasP3010, 50 g
L di Na,SiOs, 40 g L™ di NaOH, con e senza aggiunta di 3g L™ di nano-particelle di
grafite sotto I’effetto di un’intensita di corrente si 0,5 A/em? Il trattamento & stato

eseguito per diversi tempi di processo, come riassunto in tabella 21.

Materiale Tipo di trattamento Durata di trattamento

senza grafite 1 minuto

AZ80 con nano particelle di grafite 1 minuto
senza grafite 3 minuti

AZ80 con nano particelle di grafite 3 minuti
AZ91 senza grafite 1 minuto
con nano particelle di grafite 1 minuto

AZ91 senza_graﬂte_ _ 3 minuti
con nano particelle di grafite 3 minuti

Tab. 21: Condizioni di trattamento sottoposte a prove tribologica.
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In figura 163 a) e b) sono riportate immagini SEM rappresentative delle superfici
trattate PEO relative alla lega AZ80 , trattate 3 minuti senza (fig.163 a) e con aggiunta
di nano-particelle di grafite (fig.163 b). E possibile notare come lo strato di ossido
ricopra tutta la superficie in maniera continua in entrambi i campioni analizzati. Inoltre
si osserva la tipica microstruttura superficiale indotta dal processo PEO, composta da

numerosi crateri generati dalle microscariche ad arco.

Fig. 163: Immagini SEM della superficie della lega AZ80 trattata 3 minuti senza (a) e con(b) aggiunta di

nano particelle di grafite.

Gli spessori medi rilevati in sezione nelle diverse condizioni sono riportati in tabella 22.
E possibile notare come lo spessore dello strato PEO cresca in funzione del tempo di
processo, in accordo con quanto riportato in letteratura [182—184]. Inoltre anche la
grafite influenza lo spessore massimo raggiunto, in accordo con lo studio di G. Lv
[185]. L’aumento della velocita di accrescimento nella soluzione con presenza di nano
particelle & spiegabile con il fatto che la grafite incrementa la conducibilita del bagno

elettrolitico, influenzando il processo di microscarica sulla superficie.

Materiale Trattamento Spessore PEO [um]
nzm Lol o
azm din e gt o
AZ91 "L min con rafte 15
v o

Tab. 22: Spessori dello strato PEO in funzione dei parametri di trattamento

In figura 164 sono riportate immagini SEM in sezione trasversale, rappresentative del
trattamento PEO, relative alla lega AZ91 trattata 3 minuti, con aggiunta di nano
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particelle (164 a) e senza aggiunta di particelle (fig 164 b). A causa delle dimensioni
nanometriche le nano particelle di grafite non sono identificabili. Tuttavia e possibile
notare come il trattamento con grafite produca uno strato piu compatto e omogeneo a
parita di condizioni di processo [185]. Cio si traduce in una maggiore durezza, come
emerge dalle microdurezze HV,; eseguite in sezione riportate, a meta dello strato PEO,
in tabella 23.

Fig. 164: Immagine SEM in sezione della lega AZ91 trattata 3 minuti con grafite (a) e senza grafite (b).

Materiale Trattamento Durezza HVy 1
nm st o
azm dmin e gt o
ar Lot o
s e

Tab. 23: Microdurezze in sezione dello strato PEO nelle diverse condizioni testate.

Le analisi XRD effettuate hanno permesso di identificare le fasi presenti nello strato
PEO nelle due leghe trattate. Le analisi mettono in luce come, indipendentemente dai
tempi e dall'aggiunta di grafite, le fasi presenti nello strato di conversione siano le
medesime, con la forte presenza di MgO, M@,SiO4 and Mgz(PQO,),. In figura 165 e
riportato lo spettro di diffrazione, rappresentativo delle diverse condizioni investigate,
per la lega AZ91 trattata 3 minuti con aggiunta di nano particelle. L'analisi spettrale

mostra come nessun spettro possa essere attribuito alla presenza di grafite.
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Fig. 165: Analisi XRD dello strato PEO per la lega AZ91 trattata 3 minuti con aggiunta di nano

particelle di grafite

6.2 Proprieta tribologiche delle leghe AZ80 e AZ91 trattate PEO

Le prove tribologiche sono state condotte su pattini aventi dimensione 5x5x70

mm?, contro un cilindro antagonista in acciaio 100Cr6, con una durezza superficiale di

60 HRC, secondo le modalita esposte nel paragrafo 4.9. Per chiarezza, le condizioni

investigate sono riassunte in tabella 24, con evidenziato i parametri di trattamento e di

prova. Test tribologici sono stati condotti anche sulle leghe non trattate come

riferimento.
Lega Trattamento Velocita [m/s] | Carico applicato [N] | Distanza [m]
AZ80 Tal quale 0.3 5 500
AZ80 PEO 1 min 0.3 5 500
AZ80 | PEO 1 min + grafite 0.3 5 500
AZ80 PEO 3 min 0.3 5 500
AZ80 | PEO 3 min + grafite 0.3 5 500
AZ91 Tal quale 0.3 5 500
AZ91 PEO 1 min 0.3 5 500
AZ91 | PEO 1 min + grafite 0.3 5 500
AZ91 PEO 3 min 0.3 5 500
AZ91 | PEO 3 min+ grafite 0.3 5 500

Tab. 24: Condizioni sottoposte a prove tribologiche in funzione dei parametri di trattamento e di prova.

In figura 165 a) é riportato lo schema del tribometro utilizzato nelle prove, mentre in

figura 165 b) sono schematizzati gli elementi principali che costituiscono il sistema. Il

tribometro pattino su cilindro utilizzato e dotato di una cella di carico che misura la

forza normale che agisce sul provino, una cella di carico orizzontale che rileva la forza

tangenziale, e di un trasduttore di spostamento induttivo che fornisce un segnale

elettromagnetico proporzionale all’usura di sistema. Tramite software dedicato,
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realizzato in ambiente LabVIEW®, il segnale viene elaborato, filtrato e dal rapporto tra

Ft e Fy siricava il valore del coefficiente d’attrito p (COF).

lCarico verticale b @@
s }ﬁ{is -
4—— 70 mm

Cella di carico vericale

Cilindro rotante materiale

antagonista Usura del
Cella di carico orizzontale sisterma
4 CELLA DI CARICO
\ PATTINO A FLESSIONE
STAZIONARIO

Resistenza
d'attrito

CILINDRO ROTANTE
(MATERIALE ANTAGONISTA)

Fig. 165: Schema del tribometro pattino su cilindro (a), con rappresentati gli elementi principali

costituenti il sistema utilizzato (b).
In figura 166 ¢ possibile osservare un tipico diagramma del coefficiente d’attrito e
dell’usura di sistema, in funzione della distanza di strisciamento. E possibile notare
come la curva relativa al coefficiente d’attrito sia suddivisa in due fasi distinte, la fase di
rodaggio (run in) e la fase di regime (steady state). L’andamento dell’usura di sistema
fornisce un’indicazione qualitativa dell’usura della prova, in quanto non ¢ possibile
discriminare 1’usura relativa al pattino e quella del materiale antagonista. Le piste
d’usura sono state successivamente analizzate tramite profilometro a stilo, per valutare
la profondita massima d’usura. In figura 167 ¢ riportato, a titolo esemplicaficativo, il

profilo tipico ricavato tramite profilometria a stilo.
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Fig. 166: Tipico diagramma ricavato da una prova tribologica, con in blu I’andamento del coefficiente

d’attrito, suddiviso nella fase di run-in e steady state, e in rosso ['usura di sistema.
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Fig. 167: Tipico profilo di una pista d usura, ricavata tramite profilometro a stilo.

In figura 168 viene riportato un confronto dell’andamento del coefficiente d’attrito,
relativo alle prove condotte su campioni della lega AZ80 non trattata, trattata un minuto
con nano particelle di grafite e della lega AZ91 trattata un minuto con aggiunta di nano
particelle di grafite. E possibile osservare come le leghe trattate PEO mostrino un
incremento notevole del coefficiente d’attrito, rispetto alla lega non trattata. I risultati
sono in accordo con quanto riportato in letteratura da diversi autori [14,153,186], a
causa dell’aumento della componente abrasiva a scapito della componente adesiva. Tale
fenomeno sara approfondito in fase di analisi delle piste d’usura. Inoltre emerge
chiaramente come entrambe le leghe trattate 1 minuto con aggiunta di nano particelle di
grafite presentino una netta transizione del coefficiente d’attrito, dopo circa 150+200
metri per la lega AZ80 e 200+250 metri per la lega AZ91. Il netto calo del COF e
associato al danneggiamento dello strato di conversione PEO e al conseguente contatto
del materiale base con il materiale antagonista. Infatti, i valori registrati, mostrano come
dopo tale transizione, il coefficiente d’attrito tenda verso valori tipici registrati nel caso
della lega non trattata. La maggior resistenza alla transizione, mostrata dalla lega AZ80
rispetto alla lega AZ91 e spiegabile con il maggior spessore dello strato PEO,
rispettivamente 50 pm e 30 um. Per quanto concerne I’influenza delle nano particelle di
grafite sulle proprieta tribologiche, ’effetto benefico risulta chiaro analizzando i
diagrammi di figura 169, che riportano I’andamento del COF per la lega AZ80 trattata 3
minuti con e senza aggiunta di nano particelle. Le particelle di grafite, infatti, fungono
da lubrificante solido, abbassando il coefficiente d’attrito, come risulta chiaramente una
volta raggiunto il valore di regime (dopo circa 150 m), con un calo di circa il 20 %.
Infine é possibile notare come, in entrambi i casi, non si assista ad una transizione del

coefficiente d’attrito, indice del fatto che lo strato PEO non ha subito un
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danneggiamento tale da portare al cedimento completo del coating. Cio evidenzia come
tempi prolungati di trattamento portino ad un incremento della resistenza ad usura. In
figura 170 a) e b) sono riportati gli andamenti medi del coefficiente d’attrito relativo a
tutte le condizioni testate. E possibile notare come 1’aggiunta di nano particelle di
grafite influenzi maggiormente il COF nel caso della lega AZ91 rispetto alla lega AZ80.
Cio puo essere dovuto alla maggior presenza di alluminio in lega (9 wt % nella AZ91 e
8 wt. % nella lega AZ80), che condiziona la crescita dello strato PEO sia dal punto di
vista dello spessore che della durezza. In figura 170 a) e b) sono riportate le profondita
massime d’usura delle piste. Come precedentemente puntualizzato in fase di discussione
del coefficiente d’attrito, un incremento dei tempi di trattamento da 1 a 3 minuti
comporta un miglioramento della resistenza ad usura, dovuto sia all’incremento dello
spessore che della durezza dello strato PEO. Cio risulta chiaro analizzando le profondita
massime delle leghe trattate 3 minuti, dove le profondita massima delle piste d’usura

sono risultate trascurabili.
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Fig. 168: Andamento del coefficiente d attrito in funzione della distanza di strisciamento per le leghe

AZ80 e AZ91 trattate con nanoparticelle e della lega AZ80 non trattata.
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Fig. 169: Andamento del coefficiente d attrito in funzione della distanza di strisciamento per lega AZ80

non trattata, trattata PEO 3 minuti con e senza aggiunta di nano particelle di grafite.
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Fig. 170: Coefficiente d’attrito medi relativi alla lega AZS0 (a) e AZ91 (b) nelle diverse condizioni

investigate.
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Fig 171: Profondita media delle piste d ‘usura della lega AZ80 (a) e AZ91 (b) nelle diverse condizione

investigate.
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6.3 Analisi delle piste e detriti d 'usura delle leghe AZ80 e AZ91
In figura 172 sono riportate le immagini in microscopia multifocale (a) e SEM (b)
della pista di usura sulla lega AZ80 tal quale. L’immagine di figura 172 b) mostra come

il meccanismo d’usura dominante sia di tipo adesivo, con evidenti segni di solcatura e

deformazione plastica, tipici di un regime d’usura severa.

. == 20um wage sox EMTT00OMV Sona A« VPSE Date 3May2016 —
- | — | WD= 85mm  PhotaNo = 2981 Time 115008

Fig. 172: Immagine in microscopia multifocale (a) e SEM (b) della pista d usura della lega AZ80 tal

guale sottoposta a prova tribologica (5N - 0.3 m/s)

In figura 173 sono riportate le immagini in microscopoia multifocale lega AZ80 trattata
1 minuto con aggiunta di nano particelle di grafite pre e post prova tribologica. In figura
173 b) e possibile apprezzare come lo strato PEO abbia ceduto e come il
danneggiamento abbia interessanto il metallo base. L’immagine SEM di figura 174 a),
relativa alla zona di confine della pista, mette in luce come il meccanismo dominante
d’usura sia riconducibile a fenomeni adesivi. Infatti, una volta avvenuto il cedimento
dello strato PEO, il contatto tribologico avviene tra materiale base e materiale
antagonista, similmente a quanto visto nel caso della lega non trattata. Le analisi EDS
condotte sui detriti d’usura, mostrano come essi siano composti principalmente da
polveri finemente macinate di ossido di magnesio (figura 174 b e c), con tracce di ferro,
derivanti dal materiale antagonista. La forte presenza di carbonio rilevata ¢ imputabile
all’interazione con la superficie del porta campioni, che essendo realizzato in materiale
conduttivo (grafite) interferisce con le analisi EDS. Le considerazioni sopra fatte
possono essere estese alle leghe AZ80 e AZ91 aventi rivestimento PEO con aggiunta di
nano particelle, che hanno mostrato un cedimento dello strato di conversione e

meccanismi d’usura simili.
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Fig. 173: Immagini in microscopia multifocale della lega AZ80 trattata PEO 1 min con nano particelle di

grafite pre (a) e post prova (b), con evidenziato la pista d’usura e i dtriti d 'usura ai margini della pista .
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Spl 37.68 3534 118 1930 116 067 066 4.01
Sp.2 3640 3184 093 2492 130 060 049 352
Sp.3 1544 4011 231 2846 175 170 144 863
Risultati in wt. %
Fig. 174: Immagine SEM della zona di confine della pista (a) e detriti d'usura (b) con relativa analisi

EDS (c)della lega AZ80 trattata PEO 1 minuto con grafite.

C

In figura 175 sono riportate le immagini in microscopia multifocale relative alla lega
AZ80 trattata 3 minuti senza aggiunta di nano particelle di grafite pre (a) e post prova
tribologica (b). Le immagini sono rappresentative per le condizioni in cui il rivestimento
e arrivato a fine prova senza un cedimento gravoso. Appare da subito evidente una forte
differenza con quanto precedentemente analizzato in figura 172 a) e 173 b), con la forte
presenza di uno strato di color rosso-marrone in superficie. Tale strato, come dimostrato
tramite analisi SEM-EDS dei detriti d’usura (fig. 176 b e c), € riconducibile a ossido di
ferro, generato dall’azione abrasiva dei duri frammenti dello strato PEO. L’immagine
176 a) evidenzia un cambiamento nel meccanismo d’usura, rispetto a quanto fin’ora
riscontrato, con la presenza di un fine strato di ossidi di ferro disposto sulla pista

d’usura, caratteristico di un meccanismo d’usura ossidativo.
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Fig. 175: Immagine in microscopia multifocale della lega AZ80 trattata 3 minuti senza aggiunta di nano

particelle di grafite, pre (a) e post (b) prova tribologica.
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Spl 3501 2056 156 113 070 0.72 0.81 39.49
Sp.2 4143 3096 6.89 6.67 327 360 0.00 6.67
Sp.3 39.93 16.08 287 419 178 153 0.63 3279
Sp4 3571 1782 343 150 107 098 058 38.76
Risultati in wt. %
Fig. 176.: Immagine SEM della pista (a) e dei detriti d’usura (b) con relativa analisi EDS (c) della lega

AZ80 trattata 3 minuti senza aggiunta di grafite.

Le analisi profilometriche, in questo caso, non hanno riscontrato variazioni rilevanti, se
non una generale e omogena levigatura delle superfici. Dall'analisi dei risultati sopra
presentati relativi al coefficiente d'attrito, piste e detriti d'usura appare evidente come il
trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma produca un notevole cambiamento nei
meccanismi d'usura. La lega non trattata presenta una bassa durezza, se confrontata con
il materiale antagonista, generando un usura severa di tipo adesiva, caratterizzata dalla
presenza di solcature e segni di deformazione plastica severa. Al contrario le leghe
sottoposte a trattamento PEO sono caratterizzate da un usura moderata di tipo tribo-
ossidativa. Cio e dovuto al fatto che lo strato PEO, un ossido ceramico di elevata
durezza, abrade il materiale antagonista, formando dei detriti di ossido di ferro che si
trasferiscono sulle superfici, proteggendo di fatto lo strato di conversione e la lega stessa
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dall'usura. La capacita dello strato PEO di proteggere la lega dipende fortemente dalle
proprieta dello strato stesso. Per questo motivo, nei campioni trattati 1 minuti con e
senza aggiunta di nano particelle, lo strato PEO non mostra spessori e durezze
sufficienti a garantire un efficace protezione contro l'usura. In questo caso il PEO viene
facilmente avulso e la lega trattata assume il medesimo comportamento tribologico della

non trattata

6.4 Caratterizzazione dello strato PEO sulla lega Elektron21® (EV31A)

Campioni della lega Elektron21® (EV31A) sono stati sottoposti a trattamento di
ossidazione elettrolitica al plasma, utilizzando la stessa soluzione elettrolitica alcalina
impiegata nel caso delle leghe AZ80 e AZ91, (50 g L™ di NasP;O10, 50 g L™ di
Na,SiOs, 40 g L™ di NaOH, con e senza aggiunta di 3g L™ di nano-particelle di grafite)
sotto I’effetto di un’intensita di corrente si 0,5 A/cm?. Alla luce dei risultati ottenuti nel
caso di studio delle leghe AZ80 e AZ91, é stato scelto di effetttuare il primo trattamento
per una durata di 1 minuto, con e senza aggiunta di nano particelle di grafite. Sulla base
dei dati preliminari dei test tribologici condotti, sono state poi investigate altre due
condizioni di trattamento, entrambe con aggiunta di nano particelle di grafite per un
durata di trattamento pari a 30 e 90 secondi. In tabella 25 sono riassunte le divere

condizioni investigate, al variare dei parametri di trattamento.

Materiale Tipo di trattamento Durata di trattamento
senza grafite 60 sec.
con nano particelle di grafite 60 sec.
EV31A con nano particelle di grafite 30 sec.
con nano particelle di grafite 90 sec.

Tab. 25: Condizioni di trattamento sottoposte a prova tribologica.

In figura 177 sono riportate due immagini SEM rappresentative delle condizioni
studiate, relative alla lega trattata un minuto senza aggiunta di nano particelle di grafite.
Analogamente a quanto visto nel caso delle leghe AZ80 e AZ91, lo strato PEO ricopre
interamente la superficie trattata, con la classica morfologia a crateri generata dalle
microscariche ad arco. Inoltre sono chiaramente visibili numerose cricche radiali che
originano dal centro dei crateri. Gli spessori ottenuti, a parita di trattamento, risultano
influenzati dalla presenza della grafite, che modifica la conduttivita del bagno
elettrolita, incrementando la velocita di accrescimento. | valori rilevati sono di 50 £ 6 e

32 £ 4um, rispettivamente per la lega trattata 1 minuto con aggiunta di nano particelle e
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e senza aggiunta di nano particelle. Analogamente a quanto gia osservato per le leghe
AZ80 e AZ91, a parita di parametri di processo, il trattamento con aggiunta di grafite
produce uno strato con una durezza maggiore (4528 HVy;), rispetto al trattamento
classico (37810 HVy1). In tabella 26 sono riportati i dati relativi agli spessori e alle

microdurezze dello strato PEO, nelle diverse condizioni di trattamento investigate.

Materiale Tipo di trattamento Spessore [um]  Microdurezza [HVy,]
60 sec. senza grafite 3244 37810
60 sec. con grafite 50+6 452+8
EV3IA 30 sec. con grafite 27+5 431+8
90 sec. con grafite 50+11 483+9

Tab. 26: Variazione degli spessori e delle durezze in funzione dei parametri di processo.

Le immagini SEM in sezione di figura 178 mostrano un confronto dello strato PEO in
sezione, relativo alla lega Elektron21® trattata un minuto con e senza aggiunta di nano
particelle di grafite, da cui emerge come lo strato PEO sia adeso alla matrice di

magnesio, con la presenza di numerose porosita e cavita
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Fig. 177: Immagine SEM della superficie trattata PEO 1 minuto senza aggiunta di nano particelle a

basso ingrandimento (a) e ad alto ingrandimento (b), con evidenziate le cricche radiali.

165



10 pm EHT=2000kV  Signal A=SE1  Date :26 Jan 2017 10pm EHT=2000kV  Signal A=SE1  Date :14 Jul 2016
1 Mag= 250KX % ZEISS L Mag= 250K X t) ZEISS
g 9 wo — 9 Wi

=80mm  Photo No. =891 Time :10:09:34 D=85mm  PhotoNo.=5014 Time :9:47:24

Fig. 178: Immagini SEM della lega Elektron21® trattata 1 minuto con (a) e senza (b) aggiunta di nano

particelle di grafite.

L’analisi XRD riportata in figura 179 ¢ esemplificativa delle condizioni investigate ed ¢
relativa alla lega trattata un minuto con aggiunta di nano particelle di grafite. Come si
puo notare le uniche fasi evidenziate sono MgO, Mg,SiO4 and Mg3;(PO,)2 e Mg a causa
dell’interferenza con la matrice del materiale base. Nessun picco puod essere attribuito
alla presenza di grafite, analogamente a quanto rilevato nel caso delle leghe AZ80 e
AZ91.
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Fig. 179: Analisi XRD dello strato PEO trattato 1 minuto con aggiunta di nano particelle di grafite
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6.5 Proprieta tribologiche della lega Elektron21® (EV31A) trattata PEO

| campioni sottoposti a trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma sono stati
sottoposti a prove tribologiche, utilizzando come materiale antagonista 1’acciaio 100Cr6
(60 HRC), secondo le modalita discusse nel paragrafo 4.9. In tabella 27 sono riportate le

diverse condizioni di trattamento investigate.

Lega Trattamento Velocita [m/s]| Carico applicato [N] | Distanza [m]
Tal quale 0.3 5 500
PEO 60 sec. 0.3 5 500
Elektron21® |PEO 60 sec. + grafite 0.3 5 500
PEO 30 sec. + grafite 0.3 5 500
PEO 90 sec. + grafite 0.3 5 500

Tab. 27: Condizioni sottoposte a prove tribologiche in funzione dei parametri di trattamento e di prova.

In figura 180 ¢ riportato il confronto dell’andamento del coefficiente d’attrito in
funzione della distanza di strisciamento, tra la lega trattata un minuto con e senza
aggiunta di nano particelle di grafite e la lega tal quale. Analizzando la curva della lega
non trattata appaiono evidenti le oscillazioni del COF molto ampie attorno al valor
medio. Ci0 & imputabile al fenomeno dello stick-slip, dove I’elevato lavoro di adesione
e la bassa velocita di strisciamento, aumentano la durata dei contatti tra le asperita,
favorendo la formazione di giunzioni tenaci che inducono un attrito elevato (il
coefficiente di attrito dinamico si avvicina a quello statico). Sotto 1’azione della forza
tangenziale applicata, le giunzioni si staccano e la velocita di strisciamento aumenta
improvvisamente. A questo punto il sistema decelera, al fine di mantenere la velocita di
strisciamento costante, dando origine cosi alla formazione di nuove micro giunzioni,
ripetendo cosi il fenomeno dal principio [187]. Per quanto cencerne le leghe trattate
PEO e possibile notare come, una volta raggiunto il valore di regime (dopo circa 100
m), la lega trattata con grafite, presenti un valore del coefficiente d’attrito inferiore di
circa il 20 %. Cio ¢ sicuramente dovuto all’effetto delle nano particelle di grafite, che
agiscono come lubrificante allo stato solido. Entrambe le condizioni investigate
mostrano tuttavia un netto incremento del coefficiente d’attrito rispetto alla lega tal

quale, in accordo con quanto riportato in letteratura [14,153,186].
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Fig. 180: Andamento del coefficiente d’attrito in funzione della distanza di strisciamento relativo alle

condizioni di trattamento PEO 1 minuto con e senza aggiunta di particelle di grafite della lega tal quale.

In figura 181 a) e b) sono riportati i valori medi del coefficiente d’attrito e delle
profondita massime delle piste d’usura rispettivamente della lega non trattata, trattata un
minuto con e senza grafite. Come gia discusso sopra, il trattamento PEO genera un
notevole incremento del coefficiente d’attrito, a causa dell’incremento della componente
abrasiva dell’attrito. Analizzando le profondita massime delle piste d’usura appare
chiaro come il trattamento PEO produca un netto miglioramento, con una riduzione di
circa il 70 % per la lega trattata un minuto senza grafite e nel caso della lega trattata con

nano particelle non sono state riscontrate profondita rilevanti.
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Fig. 181: Istogrammi di confronto dei coefficienti di attrito medi (a) e delle profondita massime delle

piste di usura (b) per il campione non trattato, trattato senza grafite e trattato con grafite.
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Alla luce dei risultati sopra ottenuti, sono state investigate due ulteriori condizioni di
trattamento, entrambe con aggiunta di nano particelle per una durata di 30 e 90 secondi,
secondo quanto riportato in tabella 27. In figura 182 a) sono riportati i valori medi del
coefficiente d’attrito per la lega non trattata, trattata 30, 60 ¢ 90 secondi con grafite. La
lega tal quale ha mostrato nuovamente i valori piu bassi del coefficiente d’attrito
(0.5+0.6). Per quanto concerne le leghe sottoposte ad ossidazione elettrolitica al plasma
la lega trattata 30 secondi ha mostrato i valori minori di COF (0.85), mentre le leghe
trattate 60 e 90 secondi hanno mostrato valori superiori (1.1+1.2). Cio é dovuto al fatto
che nel caso del trattamento di 30 secondi, lo strato PEO ha ceduto prima della fine
della prova, influenzando di fatto il valor medio del COF a regime, come € possibile
apprezzare in figura 183. Inoltre, I’analisi delle profondita media delle piste d’usura
(fig. 183 b), conferma il cedimento del PEO per la lega trattata 30 secondi con grafite.
Quanto appena affermato sara piu chiaro una volta analizzate le piste d’usura. La lega
non trattata ha mostrato la massima profondita di usura (120+4.5 pum), mentre entrambe
le leghe trattate 60 e 90 secondi hanno superato la prova senza cedimenti dello strato
PEO.
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Fig. 182: Andamento del coefficiente d attrito (a) e della profondita massima delle piste d 'usura (b) al
variare dei tempi di trattamento con aggiunta di nano particelle di grafite.
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Fig. 183: Andamento del coefficiente d attrito della lega Elektron21® trattata 30, 60 e 90 secondi con

aggiunta di nano particelle di grafite.

6.6 Analisi delle piste e dei detriti d 'usura della lega Elektron21®

In figura 184 sono riportate le immagini in microscopia multifocale (a) e SEM (b)
della lega Elektron21® non trattata. L’immagine SEM (fig. 184 b) mette in evidenza la
classica morfologia di un meccanismo di usura adesivo, con solcature e chiari segni di

deformazione plastica.

Ef Signal A=VPSE Date 016 ZEISS|
WD = 8.0 mm Photo No. =5032  Time :11:09:41

Fig. 184: Immagine in microscopia multifocale (a) e SEM (b) della pista d 'usura della lega non trattata

In figura 185 sono riportate le immagini in microscopia multifocale delle piste d’usura
relative alle condizioni trattate 30, 60 e 90 secondi con aggiunta di nano particelle di
grafite. Come gia evidenziato dall’analisi dell’andamento del coefficiente d’attrito, la
lega trattata 30 secondi mostra un evidente cedimento dello strato PEO, con

affioramento del metallo base. Inoltre e possibile notare la presenza di uno strato di
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ossido ferroso, prevalentemente situato ai margini della pista, prodotto dall’azione
abrasiva dei frammenti del PEO sul materiale antagonista 100Cr6. Entrambe le leghe
trattate 60 e 90 secondi mostrano invece come lo strato PEO abbia resistito fino al
termine del test tribologico, con una piu marcata presenza di ossido ferroso,
uniformemente distribuito su tutta la pista d’usura, caratteristico di un regime di usura

moderata tribossidtativa.

Fig. 185: Immagini in microscopia multifocale della lega trattata 30 (a), 60 (b) e 90 (c) secondi post

prova tribologica.

L’immagine di figura 186 a) mostra un immagine SEM del margine della pista relativa
alla lega trattata 30 secondi con grafite, da cui emerge la chiara transizione tra il
materiale base e il rivestimento PEO al margine della pista. L’analisi dei detriti con
relative analisi EDS evidenziano la contemporanea presenza sia di ossido di ferro, che
di magnesio. Inoltre ¢ possibile riscontrare tracce di Na, P e Si, derivanti dall’usura
dello strato PEO. L’elevato valore di carbonio rilevato ¢ da imputare all’interferenza
con la matrice del porta campioni realizzato in grafite. In figura 187 (a) & invece
possibile osservare la tipica morfologia delle piste d’usura nel caso delle lega trattata 60
e 90 secondi con grafite. Si osserva come si assista ad una levigatura dello strato PEO,
con la formazione di una fine dispersione di detriti d’usura che si dispongono

omogenamente su tutta la superficie di contatto.
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Fig. 186: Immagine SEM della pista (a) e dei detriti d 'usura (b) con relativa analisi EDS (c) della lega

r—sonm 1

C

Elektron21® trattata 30 secondi con aggiunta di grafite.

Le analisi EDS mostrano (fig 187 b) la forte presenza di ossido di ferro, derivante dal

meccanismo abrasivo ai danni del materiale antagonista 100Cr6.
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Sp.2 3714 841 594 611 295 316 051 3576
Sp.3 36.84 2541 200 1544 112 028 028 1591
Risultati in wt. %
Fig. 187: Immagine SEM della pista (a) e dei detriti d 'usura (b) con relativa analisi EDS (c)

rappresentativa della lega Elektron21® trattata 60 e 90 secondi con aggiunta di grafite.

6.7 Conlusioni

Nel corso di questo studio € stata valutata 1’influenza del trattamento di
ossidazione elettrolitica al plasma sulle proprieta tribologiche di 3 diverse leghe AZ80,
AZ91 ed Elektron21®. Inoltre ¢ stata valutata anche 1’influenza dell’aggiunta di nano

particelle di grafite al bagno elettrolitico sul coefficiente d’attrito.
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In primo luogo e stato caratterizzato lo strato PEO sia dal punto di vista microstrutturale
che meccanico, nel caso delle leghe AZ80 e AZ91 trattate 1 e 3 minuti con e senza
aggiunta di particelle di grafite e nel caso della lega Elektron21® trattata 60 secondi con
e senza e aggiunta di grafite e 30 e 90 secondi con aggiunta di nano particelle di grafite.
| risultati mostrano come lo spessore e la durezza dello strato di conversione aumenti
all’aumentare dei tempi di trattamento. E stato osservato come l’aggiunta di nano-
particelle di grafite al bagno elettrolitico influenzi in maniera marcata la velocita e le
modalita di crescita dello strato PEO, modficando la conduttivita del bagno elettrolitico
stesso. A parita di condizioni di trattamento, I’aggiunta di nano particelle di grafite,
produce uno strato PEO piu spesso e denso e di conseguenza con una durezza superiore.
I dati tribologici mostrano chiaramente un aumento al coefficiente d’attrito delle leghe
trattate PEO rispetto alle condizioni non trattate, a causa del forte aumento della
componente abrasiva a scapito di quella adesiva. Inoltre, a parita di altri parametri di
processo, 1’aggiunta di nano particelle di grafite, produce un calo del coefficiente
d’attrito di circa il 20 %. Le analisi delle piste d’usura mettono in evidenza un netto
aumento della resistenza all’usura di tutti campioni trattati PEO rispetto alla lega tal
quale. Le analisi in microscopia multifocale e SEM hanno inoltre rilevato la presenza di
ossido di ferro, generato dall’azione abrasiva dei frammenti di PEO nei confronti del

materiale antagonista 100Cr6.
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CAPITOLO 7

TRATTAMENTO DI MODIFICA SUPERFICIALE LASER SULLA
ELEKTRON21® (EV31A)

La tecnologia laser € ampiamente impiegata in ambito industriale in tutte quelle
applicazioni in cui & necessario un elevato apporto termico localizzato. Negli ultimi anni
I’impiego di tale tecnologia, come strumento di modificazione superficiale, sta
suscitando un notevole intersse in ambito scientifico [158]. Cio é dovuto allo sviluppo
di nuove sorgenti laser, in grado di soddisfare le potenze richieste a costi sempre piu
accessibili. In collaborazione con il Gruppo Laser, Centre for Advanced Laser
Manufacturing del Dipartimento di Ingegneria Industriale (DIN) della Scuola di
Ingegneria di Bologna, é stato condotto uno studio preliminare sugli effetti del
trattamento di fusione superficiale laser (Laser Surface Melting LSM) della lega
Elektron21®. Particolare attenzione e stata posta ai cambiamenti microstrutturali e di
proprieta meccaniche della lega a seguito di fusione superficiale, per concludere lo

studio con test potenzio-dinamici di resistenza a corrosione.

7.1 Trattamento di fusione superficiale laser della lega Elektron21®

Il trattamento di fusione superficiale laser e stato condotto su campioni della lega
Elektron21® in condizione as cast, tagliati dalle piastre fornite dalla azienda produttrice
Magnesium Elektron®. Al fine di fondere un sottile strato superficiale, é stata impiegata
una sorgente laser a diodi con una potenza di 3,3 kW, con una lunghezza d’onda di 930
nm e una distanza focale di 150 mm, raggiungendo uno spot sul campione di dimensioni
6x6 mm?. La strumentazione & dotata di un robot antropomorfo e di un posizionatore
rotativo per lavorazioni 3D (fig. 188). Nessun gas ausiliario é stato impiegato durante il
trattamento. Test preliminari hanno mostrato una potenza non sufficiente per generare la
fusione del metallo, a causa dell’elevata riflessivita del magnesio. I campioni sono stati
quindi rivestiti con un sottile strato di grafite spray in modo da incrementare
I’assorbimento d’energia. Tale procedura, come mostrato da C. Taltavull et al. in
[159,161], aumenta 1’assorbivita della superficie, senza che la grafite entri in soluzione

nella lega.
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Fig. 188: Immagine della strumentazione laser impiegata [188].

In tabella 28 sono riportati i diversi trattamenti esequiti al variare dei parametri di
processo. Come é possibile notare e stato scelto di mantenere costante la potenza e lo

spot, variando la velocita di avanzamento del laser.

CAMPIONE C1 c2 c3 ca c5 c6 c7 cs
POTENZA 3375 3225 3225 3225 3225 3225 3225 3225
[w]
SPOT [mm] 6x6 6x6 6x6 6x6 6Xx6 6x6 6x6 6Xx6
VELOCITA 2 5 8 12 15 18 21 24
[mm/s]

Tab. 28: Trattamenti laser eseguiti al variare dei parametri di processo

7.2 Analisi microstrutturale della lega Elektron21 sottoposta a fusione superficiale

In figura 189 ¢ riportata una composizione d’immagine della zona sottoposta a
fusione superficiale laser relativa alla condizione con velocita di avanzamento pari a
2mm/s (campione C1) attaccata con reagente Nital 2. E possibile identificare 4 diverse
aree: zona fusa; zona di transizione; zona termicamente alterata; materiale base. La zona
fusa presenta una profondita massima di circa 2 mm ed é caratterizzata da una fine
microstruttura a grano molto fine ed equiassico, con una dimensione media del grano di

5+0.4 um, a fronte di una dimensione media iniziale di 482 um (fig. 190 a).
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L’affinamento del grano ottenuto a seguito di trattamento di fusione superficiale appare
ancora piu evidente dal confronto con la lega as cast, riportato in figura 191. La zona di
transizione € la porzione di materiale adiacente alla zona fusa ed é caratterizzata dalla
parziale fusione del composto eutettico (fig. 190 b). La zona termicamente alterata
presenta la stessa dimensione media dei grani della lega non trattata, ma mostra la
completa solubilizzazione dei composti intermetallici, a base Neodimio e Gadolinio,
presenti all’interno dei grani (fig. 190 c). Il materiale base identifica ’area in cui il

trattamento di fusione superficiale non ha indotto alcuna modifica microstrutturale.

Zona fusa

ona termicamente alterata |£-"

Fig. 190: Immagine in microscopia ottica dopo attacco Nital 2 della zona fusa (a), della zona di

transizione (b), e della zona termicamente alterata (c) [189].

Fig. 191: Immagine in microscopia ottica della lega in condizioni as cast (a) e post trattamento di fusione

superficiale laser (b) dopo attacco Nital 2.
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In figura 192 a) ¢ possible osservare un’immagine SEM della zona fusa, rappresentativa
delle diverse condizioni analizzate.. E possibile apprezzare la fine microstruttura a
grano equiassico, con I’eutettico disposto in maniera omogenea a bordo grano e come
non siano presenti seconde fasi o composti intermetallici al centro del grano, tipici della
lega as cast. L’immagine SEM, riportata in figura 192 b), evidenzia come nella zona di
transizione si assista alla parziale fusione del composto eutettico, indice del fatto che le
temperature raggiunte in tale zona sono state sufficientemente alte da indurre la fusione

dell’eutettico, ma non della matrice.

5
y

10um Mag= 500k x EHT=2000KV  Signal A=OBSD Date 26 Jan 2017 20pm Mag= 100KX ET=2000KV  Signal A=QBSD Date 26 Jan2017  PRFRNY
pre— WD=85mm  PhotoNo.=899  Time :11:13:23 = WD=85mm  PhotoNo.=903  Time :11:30:22

Fig. 192: Immagine SEM della zona fusa (a) con in evidenza il composto eutettico a bordo grano (frecce
rosse) e della zona di transizione (b) con in evidenza la fusione parziale del composto eutettico (cerchi

rossi).

Le diverse velocita di avanzamento della sorgente laser hanno prodotto microstrutture
analoghe a quelle sopra descritte, ma con spessori della zona fusa differenti. Per
completezza, in tabella 29, sono riportati gli spessori della zona fusa al variare della

velocita di avanzamento.

CAMPIONE C1 c2 c3 ca cs c6 c7 c8
P°[TE';‘ZA 3225 3225 3225 3225 3225 3225 3225 3225
w
SPOT [mm] 6Xx6 6Xx6 6Xx6 6Xx6 6Xx6 6Xx6 6Xx6 6x6
VELOCITA 2 5 8 12 15 18 21 24
[mm/s]

SPESSORE

MAXZONA =2 =19 =17 =17 =17 =16 =15 ~1.5

FUSA [mm)]

Tab. 29: Variazione dello spessore della zona fusa in funzione dei parametri di processo.
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I campioni sottoposti a trattamento di fusione superficiale laser sono stati quindi trattati
termicamente, secondo i parametri suggeriti dall’azienda produttrice: solubilizzazione 8
h a 520 °C; tempra in acqua a 70 °C; invecchiamento 16 h a 200 °C. In figura 193 e
possibile apprezzare la notevole variazione microstrutturale indotta dal trattamento
termico, della zona trattata laser. Si assiste ad un notevole ingrossamento del grano della
zona fusa, con una dimensione media di 80£20 um (fig. 194), a fronte dei 5+0.4 pm

della lega non trattata termicamente.

(14 B "
Zona termicamente alterata

)

Fig. 193: Immagine ottica dopo attacco Nital 2 della zona fusa (a), della zona di transizione (b), e della

zona termicamente alterata (c), post trattamento termico di tempra di soluzione [189].

In figura 195 a) e b) sono riportate le immagini ottiche della lega Elektron21® in
condizioni as cast (a) e trattata T6 (b) pre trattamento laser, mentre in figura 195 c) e d)
e possibile apprezzare immagini ottiche, allo stesso ingrandimento, della lega sottoposta
a fusione superficiale (c) e successivo trattamento termico (d).

-

2 Se3 = : /. s / A =
Mag= 100K X EHT = 20.00 kv Signal A=0BSD Date 26 Jan 2017 10um Mag= 5.00KX EHT =20.00kV Signal A = SE1 D.ate 26 Jan 2017
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Fig. 194: Immagine SEM a basso (a) e ad alto (b) ingrandimento della lega Elektron21® sottoposta a

fusione superificiale laser e trattata termicamente T6.
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T6 (b), post trattamento laser (c) e trattata T6 trattamento laser (d).

7.3 Caratterizzazione meccanica e analisi delle superfici di frattura

Alla luce dei risultati sopra ottenuti, sono state studiate le proprieta meccaniche
della lega Eletron 21®, sottoposta a trattamento di fusione superficiale laser. Sono stati
quindi realizzati campioni per prove di trazione, la cui geometria € riportata in figura
196. Al fine di garantire un zona di fusione omogenea ed evitare zone di
sovrapposizione, € stata utilizzata una lente focale tale da produrre una dimensione dello
spot rettangolare pari 34x2 mm?. | parametri di processo sono stati ottimizzati in modo
da mantenere 1’intensita di energia uguale alla condizione di riferimento del campione
CL
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a, Da Normative 1SO 6892-2

| : ao(Area della sezione) = 25 mm?
__________________ JF‘°°H LT o bo=12.5mm
e ! Lo(Tratto utile) = 50 mm

L.(Tratto calibrato) = 60 mm
Le L. (Lunghezza totale) = 90 mm
, R =30 mm

B=25mm
Fig. 196: Geometria dei campioni per prove di trazione secondo normativa I1SO 6892-2 [168].

Successivamente al trattamento di fusione superficiale laser, i campioni sono stati
trattati termicamente secondo quanto suggerito dalla azienda produttrice e le proprieta
meccaniche ottenute sono state confrontate con il materiale di riferimento T6 standard.
Le durezze HB10 eseguite post trattamento termico hanno mostrato valori del tutto
comparabili con quelli relativi alla lega T6 standard, con un valor medio di 80+0.4
HB10. Gli istogrammi di confronto delle proprieta tensili, mostrano invece un
peggioramento sia in termini di resistenza a snervamento, che di resistenza a rottura e
allungamento percentuale nei confronti della lega T6 standard. Il calo delle proprieta
meccaniche riscontrato e spiegabile con la differente microstruttura evidenziata nei
paragrafi precedenti. Infatti,il trattamento T6 a seguito di laser surface melting, induce
un notevole ingrossamento del grano cristallino, che passa da una dimensione media di
482 nella lega as-cat-T6 a 80+20 um nella lega sottoposta a LSM e trattata T6.

L’analisi SEM delle superfici di frattura di figura 198 mette in luce una differente
morfologia di frattura nelle due condizioni. In particolare, nella lega trattata laser, si
osservano ampie zone di clivaggio, caratterizzate da superfici liscie, con particelle
d’eutettico disposte in maniera omogenea all’interno delle zone di clivaggio assieme a
numerosi dimples (fig. 198 a e b). Anche nella lega trattata T6 standard si osserva una
morfologia prevalentemente fragile, ma le zone di clivaggio hanno una minore
estensione, interessando i singoli grani. Nel caso della lega T6 standard era chiaramente
visibile come il composto eutettico a bordo grano tendesse a fessurarsi rimanendo ben
adeso alla matrice, fenomeno non riscontrato nella lega trattata laser. Cio & imputabile
alla diversa distribuzione delle seconde fasi, che sono disposte all’interno della matrice

a seguito della fusione e la successiva rapida solidificazione.
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Fig. 197: Istogrammi di confronto delle proprieta tensili della lega Elektron21® T6 standard e trattata T6

a seguito di trattamento di fusione superficiale laser.
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Fig. 198: Immagini SEM delle superfici di frattura dei campioni trattati laser e successivamente trattati

termicamente T6 (a e b) e della lega di riferimento T6 standard

7.4 Prove di corrosione

I campioni trattati laser e trattati termicamente post trattamento laser sono stati
sottoposti a test preliminari di corrosione al fine di studiare 1’effetto dei cambiamenti
microstrutturali sulla resistenza a corrosione della lega Elektron21®. Le superfici sono
state preparate tramite carte abrasive, al fine di ottenere una finitura superficiale con una

rugosita, Ra, pari a 0.3 um. Anche la lega trattata T6 standard € stata sottoposta a test di
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corrosione come riferimento. Studi recenti hanno messo in luce un marcato incremento
della resistenza a corrosione a seguito di fusione superficiale [27,160]. | parametri di
processo sono stati impostati per ottenere un’intensitd d’energia pari a quelle del
campione C1 (tab. 29), utilizzando una focale con uno spot di 34x2 mm?. Le prove
potenziodinamiche sono state svolte utilizzando un potenziostato Solatron SI 11280 B e
software dedicato Corrview® ed una cella elettrolitica contenente una soluzione di 3,5%
di NaCl in peso in H,0 distillata areata. Una volta posizionato il campione si sono attesi
10 minuti affinche il potenziale di corrosione libera (Ecor) Si stabilizzasse, per poi
imporre un incremento di potenziale di 1.5 V con step di 0.1667 mV/s, ricavando la
curva di polarizzazione anodica. Contrariamente a quanto evidenziato in letteratura, i
test preliminari non mostrano un miglioramento della resistenza a corrosione della lega
trattata laser rispetto alla lega standard. Analizzando i grafici potenziodinamici del ramo
anodico di figura 199, relativi alla lega T6 standard, trattata laser e trattata T6 post
fusione superficiale laser, e possibile notare una sostanziale sovrapposizione delle
curve, indice che nessun sostanziale incremento di resistenza alla corrosione e stato

apportato dal trattamento di fusione superficiale laser.
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Fig. 199: Grafici potenziodinamici del ramo anodico relativi alla lega T6 standard (linea rossa), alla

lega trattata lase (linea viola) e alla lega trattata laser e successivamente trattata T6 (linea verde).

| dati qui presentati sono relativi a test preliminari e sono sicuramente necessarie

ulteriori analisi sui meccanismi di corrosione e sui prodotti di corrosione.
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7.5 Conclusioni

Nel corso di questo studio ¢ stata valutata I’influenza di un processo innovativo di
modifica superficiale laser sulla lega di magnesio Elektron21®, analizzando i
cambiamenti microstrutturali, le proprieta meccaniche e la resistenza a corrosione
indotte dal trattamento di fusione superficiale laser.

Le analisi microstrutturali in sezione hanno permesso di identificare 4 distinte zone
nell’area trattata: la zona fusa, caratterizzata da microstruttura a grano molto fine ed
equiassico, con le seconde fasi omogeneamente ditribuite ; la zona di transizione dove si
assiste alla fusione del solo composto eutettico; la zona termicamente alterata,
caratterizzata dalla solubilizzazione delle seconde fasi presenti all’interno del grano; il
metallo base, dove il trattamento non ha indotto alcun effetto. In tutte le condizioni
studiate lo spessore della zona fusa e stato superiore a 1.5 mm, con un valore massimo
di 2 mm.

Successivamente ¢ stato valutato 1’effetto del trattamento termico T6 successivo al
trattamento laser. Le analisi hanno evidenziato un notevole ingrossamento del grano,
principalmente dovuto alle tensioni residue a seguito dalla fusione laser, rapida
solidificazione e ricristallizzazione durante il trattamento termico.

La caratterizzazione meccanica della lega (dopo laser e T6) ha messo in luce un calo di
tutte le proprieta tensili, con una diminuzione di oltre il 20 % per la resistenza a
snervamento, oltre il 15 % per la resistenza a rottura e circa il 25 % per 1’allungamento
percentuale rispetto alla lega T6 standard.

L’analisi delle superfici di frattura ha evidenziato una morfologia di rottura fragile con
ampie zone di clivaggio.

| test preliminari di corrosione, contrariamente a quanto riportato in letteratura, non
hanno messo in luce un miglioramento delle curve di polarizzazione anodica, mostrando
nella lega trattata laser un comportamento del tutto simile a quello della lega T6

standard.
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CONCLUSIONI

La crescente necessita di ridurre i consumi e le emissioni inquinanti imposta dalle

sempre piu stringenti regolamentazioni del settore automotive, ha portato negli ultimi
anni ad un rinnovato interesse verso lo sviluppo di leghe leggere alto resistenziali.
Alla luce di cio, le attivita di ricerca condotte nel corso dei tre anni di Dottorato sono
state focalizzate sullo studio di una lega di magnesio da fonderia alto-resistenziale di
recente sviluppo, la Elektron21® (EV31A). Su tale lega sono state svolte attivita di
caratterizzazione microstrutturale e meccanica, anche allo scopo di studiarne il
trattamento termico, e sono stati applicati trattamenti superficiali innovativi, quali il
trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma (PEO) e il trattamento di fusione
superficiale laser (LSM), nell’ottica di applicazioni nel settore dei trasporti ed
aerospaziale.

La lega oggetto di studio, la Elektron21®, & una lega di magnesio da fonderia alto-
resistenziale tipicamente utilizzata per la produzione di getti tramite fusione in sabbia,
ed é caratterizzata da un elevato tenore di terre rare (Nd, Gd), superiore al 4%. Al fine di
ottimizzarne le proprieta meccaniche, e stato analizzata la microstruttura della lega
tramite microscopia ottica (OM), elettronica in scansione (SEM) e trasmissione (TEM);
particolare attenzione ¢ stata rivolta allo studio dell’evoluzione microstrutturale a
seguito di trattamento termico T6. E stata innanzitutto studiata la microstruttura nella
condizione as cast: combinando i risultati delle analisi condotte tramite software di
simulazione termodinamica a quelli ottenuti in microscopia, € stato possibile
identificare la composizione della fase eutettica (Mgi2(Nd,Gd)) e dei composti
intermetallici a base Nd e Gd; sono stati inoltre rilevati cluster di Zr al centro del grano.
A seguito di trattamento T6 e stata osservata una marcata evoluzione microstrutturale,
con la formazione di precipitati Zr,Zn che tendono ad addensarsi al centro del grano.
Sono stati identificati mediante TEM i precipitati nanometrici di rinforzo indotti da
trattamento termico: la fase B, di morfologia planare; ¢ la fase B', di morfologia
globulare.

E stato inoltre condotto uno studio di ottimizzazione del trattamento termico,
analizzando [I’influenza di temperatura e tempo nelle fasi di solubilizzazione e
invecchiamento sulle proprieta meccaniche della lega. Sulla base dei risultati
dell’analisi DTA sulla lega as cast € stata scelta la temperatura di solubilizzazione, per

poi valutare I’influenza dei tempi di solubilizzazione sulle proprieta meccaniche,
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mantenendo costanti i parametri di invecchiamento. Lo studio é proseguito ricavando le
curve d’invecchiamento per 3 diverse temperature, mantenendo costanti i parametri di
solubilizzazione. | dati sperimentali hanno evidenziato la concreta possibilita di ridurre i
tempi complessivi di trattamento termico di circa il 60 % rispetto al corrente trattamento
industriale, mantenendo inalterate le proprieta meccaniche. Inoltre, le prove di trazione
hanno evidenziato che, nelle condizioni di trattamento ottimali individuate in fase di
ottimizzazione del trattamento termico, la lega presenta elevate tensioni di snervamento
e di rottura, ma allungamenti percentuali ridotti a causa della struttura cristallina
esagonale compatta.

Al fine di comprendere i meccanismi di rottura sono state svolte analisi
frattografiche tramite SEM, mettendo in luce una morfologia prevalentemente fragile,
riconducibile alla struttura EC, con numerosi piani di clivaggio e fessurazioni del
composto eutettico, rimasto generalmente ben adeso alla matrice «-Mg. Non sono stati
evidenziati difetti fusori sulle superfici di frattura, se non la presenza di micro particelle
isolate contenenti zolfo e fluoro, derivanti dalla contaminazione del bagno fusorio con
SF, gas ausiliario utilizzato come gas protettivo.

Parallelamente all’ottimizzazione del trattamento termico, sono state condotte
analisi TEM sulle lega in condizioni di sottoinvecchiamento, invecchiamento al picco e
sovrainvecchiamento. Le indagini svolte hanno permesso di identificare la sequenza di

precipitazione propria della lega come B"> p'> p1> p.

La caratterizzazione meccanica della lega Elektron21® si e conclusa analizzando il
comportamento a fatica della lega, valutando 1’influenza della finitura superficiale e del
trattamento PEO sulla resistenza a fatica. Le prove di fatica a flessione rotante hanno
mostrato come I’aumento della rugosita superficiale, nelle condizioni investigate, non
porti ad un significativo calo delle prestazioni; al contrario, nel caso della lega
sottoposta ad ossidazione elettrolitica al plasma é stato registrato un calo della resistenza
a fatica di circa il 15 %. L’analisi frattografica ha evidenziato come, in assenza di
difetti, la cricca si origini in prossimita della superficie del campione, a causa del
clivaggio di singoli grani. La zona di propagazione € risultata contraddistinta dalla
presenza delle classiche striature di fatica, mentre la zona di rottura di schianto da una

morfologia fragile, simile a quanto rilevato nel caso delle prove di trazione.
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Al fine di migliorare le proprieta superficiali delle leghe di magnesio, € stata
studiata I’influenza del trattamento di ossidazione elettrolitica al plasma sulle proprieta
tribologiche delle leghe di magnesio AZ80, AZ91 ed Elektron21®. E stata inoltre
studiata I’influenza dell’aggiunta di nanoparticelle di grafite sul coefficiente d’attrito. Il
trattamento PEO induce la formazione di un sottile strato di conversione superficiale di
ossido, dell’ordine di decine di micron, di durezza elevata. Tale strato & stato
caratterizzato sia dal punto di vista microstrutturale che meccanico, al variare dei tempi
di trattamento e all’aggiunta di grafite al bagno elettrolitico. I risultati hanno mostrato
come lo spessore e la durezza dello strato di conversione aumentino all’aumentare dei
tempi di trattamento; inoltre, é stato possibile valutare che, modificando la conduttivita
del bagno elettrolitico, 1’aggiunta di nanoparticelle di grafite generi uno strato di
conversione piu spesso, denso e di maggiore durezza, a parita di condizioni di
trattamento. | dati tribologici hanno mostrato un marcato incremento del coefficiente
d’attrito delle leghe trattate PEO rispetto alle leghe non trattate, dovuto al forte aumento
della componente d’attrito abrasiva a scapito di quella adesiva. Allo stesso tempo é stato
evidenziato come, a parita dei parametri di trattamento, I’aggiunta di grafite al bagno
elettrolitico produca un calo del coefficiente d’attrito dell’ordine del 20 %. Cio ¢ dovuto
al fatto che le nanoparticelle di grafite, incorporate nello strato di conversione durante il
trattamento PEO, agiscono da lubrificante allo stato solido, riducendo dunque il
coefficiente d’attrito. Le analisi profilometriche delle piste d’usura hanno mostrato un
netto aumento della resistenza all’usura da parte di tutti i campioni trattati PEO rispetto
ai corrispettivi non trattati. L’analisi in microscopia multifocale € SEM delle piste ha
permesso di identificare 1 principali meccanismi d’usura, identificando rispettivamente
nell’usura adesiva ed abrasiva il meccanismo dominante per le leghe non trattate e
trattate PEO. Le indagini SEM-EDS dei detriti d’usura hanno sottolineato la presenza di
ossido di ferro in tutte le leghe analizzate, generato dall’azione abrasiva dei frammenti

di PEO nei confronti del materiale antagonista (100Cr6).

La fusione superficiale laser (LSM) rappresenta un’ulteriore possibilita per migliorare le
proprieta superficiali dei materiali metallici ed e gia ampiamente utilizzata sulle leghe
ferrose. In questa attivita di ricerca tale tecnica & stata applicata sulla lega Elektron21®,
tramite 1’usi di laser a diodi, al fine di migliorare la distribuzione delle seconde fasi ed
aumentare la resistenza a corrosione della lega stessa. Lo studio é stato quindi

focalizzato sulle variazioni microstrutturali indotte dal trattamento laser; sono state
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identificate quattro distinte zone: (i) la zona fusa, caratterizzata da una fine
microstruttura a grano equiassico, contenente seconde fasi omogeneamente distribuite;
(i) la zona di transizione, dove si assiste alla fusione del solo composto eutettico; (iii) la
zona termicamente alterata, caratterizzata dalla solubilizzazione delle seconde fasi
presenti all’interno del grano e (iv) il metallo base, in cui il trattamento non ha indotto
alcun effetto. E’ stato successivamente valutato 1’effetto del trattamento termico T6
sulla microstruttura e sulle proprietd meccaniche della lega trattata laser. A seguito di
T6, e stato riscontrato un notevole ingrossamento del grano nella zona fusa, mentre
nessun cambiamento microstrutturale e stato riscontrato nelle zona di transizione e
termicamente alterata. La lega trattata LSM, a seguito di trattamento T6, ha mostrato un
decremento di oltre il 20% della resistenza a snervamento, di oltre il 15 % della
resistenza a rottura e di circa il 25 % dell’allungamento a rottura rispetto alla lega T6
standard.

| test preliminari di corrosione, infine, contrariamente a quanto riportato in letteratura, a
seguito di LSM e trattamento T6 post LSM, non hanno evidenziato un miglioramento
delle curve di polarizzazione anodica, mostrando di fatto un comportamento del tutto

simile a quello della lega T6 standard.
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