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Kurzfassung

Die additive Fertigung von metallischen Werkstoffen als relativ neuartiges Verfahren bietet dem
Anwender eine umfassende Gestaltungsfreiheit in Bezug auf die Bauteilgeometrie. In den letzten
Jahren entwickelte sich die additive Fertigung vom reinen Prototypenbau zu einem etablierten
Fertigungsverfahren, das von der Medizintechnik tiber den Werkzeugbau bis zur Luftfahrt und
Automobilindustrie ein breites Anwendungsspektrum findet.

Im Rahmen der vorliegenden Masterarbeit wurde die Herstellbarkeit eines niedriglegierten
Einsatzstahls mit dem Selektiven Laserschmelzen beurteilt. Die Charakterisierung umfasst die
Untersuchung des Ausgangspulvers, die Findung der Prozessparameter und die mechanische
Erprobung additiv gefertigter Proben mit anschlieender Beurteilung des Werkstoffverhaltens
beim Einsatzhéarten. Durch systematische Variation der Prozessparameter konnten Proben aus
dem niedriglegierten Stahlpulver mit einem vielversprechenden Eigenschaftsprofil erzeugt werden,
die eine gute Basis fiir weitere Optimierungen darstellen. Als Referenzmaterial fungierte der
Einsatzstahl 16MnCr5.
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Abstract

Additive Manufacturing (AM) of metal powders is a novel technique that offers comprehensive
freedom in design regarding part geometry. In recent years, AM evolved from rapid prototyping
to a production technique for a wide range of applications, such as medical, tooling, aerospace or
automotive.

In this master thesis, the manufacturability of a low alloyed steel powder with Laser Powder Bed
Fusion Additive Manufacturing was investigated. The characterization covered the analysis of the
powder feedstock, the finding of process parameters and the mechanical testing of AM-samples
with subsequent evaluation of the case hardenability. Systematic variations of process parameters
enabled manufacturing of samples with promising mechanical properties that create a good basis
for further optimizations. The case-hardenable steel grade 16MnCr5 was chosen as a reference

material.
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1 Einleitung

Urspriinglich wurde die additive Fertigung (Additive Manufacturing, AM) fiir das Rapid Pro-
totyping (RP, Prototypenfertigung) entwickelt, welches in vielen Industriezweigen bereits seit
Jahrzehnten Verwendung (z.B. in der Produktentwicklung) findet. Mithilfe von AM werden heut-
zutage bereits Bauteile fiir die verschiedensten Sparten gefertigt (z.B. Medizintechnik, Luftfahrt,
Werkzeuge oder Automobilsektor). Verarbeitbar sind von den Kunststoffen tiber die Keramiken
und Halbleiter bis hin zu den Metallen beinahe alle Materialien. Vorteile bringt diese Technologie
vorrangig durch die annédhernd uneingeschriankte Gestaltungsfreiheit im Vergleich zu konventio-
nellen Fertigungsverfahren. Fiir metallische Werkstoffe bietet sich unter anderem das Selektive
Laserschmelzen (SLM, Selective Laser Melting' [1]), welches zu den Pulverbettverfahren zéhlt,
an. Hierbei wird ein dreidimensionales Computermodell generativ in ein Bauteil tiberfiihrt. Dies
geschieht durch schichtweises Aufbringen von Pulver, welches anschlieffend mit einem Laserstrahl

belichtet und somit tiber einen Mikroschweiiprozess in einen Festkorper iibergefithrt wird. [2, 3].

Im Zuge dieser Masterarbeit soll die Herstellbarkeit einer niedriglegierten Stahllegierung mit
Potential zur Einsatzhartung, welche fiir Automobilkomponenten verwendet werden soll, mittels
SLM beurteilt werden. Diese Legierung wurde bewusst mit 0,05 Gew.% Schwefel legiert, welcher
moglicherweise Vorteile in Bezug auf die Verdiisbarkeit durch auftretende niedrigschmelzende
Phasen und ein damit verbundenes giinstigeres Abkiihlverhalten durch ein breiteres Erstar-
rungsintervall mit sich bringen soll. Die vorliegende Arbeit umfasst den Entwicklungsprozess der
Grundlegierung und soll vorrangig Aufschluss iiber den Einfluss von Schwefel auf die mechani-
schen Eigenschaften geben.

Der Entwicklungsprozess startete mit der Inertgasverdiisung und einer Pulvercharakterisierung.
Das Pulver wurde hierbei hinsichtlich chemischer Zusammensetzung, Partikelgrofienverteilung,
Schiittdichte und Rieselfdhigkeit untersucht. Des Weiteren wurden rasterelektronenmikroskopische
(REM) Untersuchungen des Pulvers durchgefiihrt. Zusétzlich wurde die Auswirkung mehrerer
Durchlaufe im SLM-Prozess auf die Pulverqualitdt beurteilt.

Der néchste Schritt umfasste eine Prozessparameterfindung, deren Zweck die Bestimmung von
geeigneten Parametern (Laserleistung und Scangeschwindigkeit) fiir das rissfreie Fertigen von
Proben mit moglichst geringer Porositédt war. Die gefertigten Probenwiirfel wurden hinsichtlich
Porositat und vorhandener Risse licht- (LIMI) und rasterelektronenmikroskopisch untersucht.
Nach Abschluss der Prozessparameterfindung wurden Proben des vorliegenden Materials fiir die
mechanische Charakterisierung gefertigt. Diese wurden sowohl im sogenannten AsBuilt-Zustand
(direkt nach der Entnahme aus dem SLM-Prozess) als auch im vergiiteten Zustand erprobt. Als
Referenzmaterial wurde der klassische Einsatzstahl 16MnCrb (1.7131) herangezogen. Die mechani-
sche Erprobung setzt sich aus Zugversuchen, Kerbschlaghiegeversuchen, Stirnabschreckversuchen
und einer Beurteilung der Einsatzhértbarkeit mittels Mikrohdrteverldufen zusammen. Zusétzlich
wurden Hérte-Anlasskurven bei verschiedenen Austenitisierungstemperaturen aufgenommen.

Abgerundet wird die Charakterisierung der untersuchten Werkstoffe durch Gefiigeanalysen (REM

ISLM ist eine eingetragene Wortmarke der SLM Solutions Group AG.



und LIMI) und Mikrosondenuntersuchungen. Letztere sind von zentraler Bedeutung, da sie

Erkenntnisse iiber das Seigerungsverhalten von Schwefel liefern sollten.



2 Theoretischer Hintergrund zur additiven
Fertigung

2.1 Betrachtung des Fertigungsverfahren

Die additive Fertigung ist ein Verfahren, welches urspriinglich fiir die Prototypenfertigung ent-
wickelt wurde und allgemein als 3D-Druck bekannt ist. Technologisch betrachtet stellt das
3D-Drucken [2] jedoch nur eines der additiven Fertigungsverfahren dar. Dabei wird ein geeigneter
Binder in ein Pulversubstrat eingebracht und das Pulver nach einem dreidimensionalen Modell
verklebt und somit ein Bauteil generiert. Nach DIN 8580 handelt es sich bei den additiven
Fertigungsverfahren um Urformverfahren. Ein CAD-Modell des Bauteils wird in einzelne Schich-
ten zerlegt, die im Fertigungsprozess inkrementell aufgebaut werden [3]. Mittlerweile werden
AM-Bauteile weit iiber den Prototypenbau hinaus eingesetzt. Typische Anwendungsfelder sind
die Medizintechnik (Hiiftprothesen aus Ti6Al4V [4, 5] und Dentalimplantate aus CoCr [6]), der
Werkzeugbau (Formeinsétze aus H13-Werkzeugstahl [7] und Zerspanungswerkzeuge [8]), die Luft-
fahrtindustrie [9] und die Automobilindustrie (Formel 1 [3] und andere Rennsportanwendungen)
um nur einige wenige zu nennen. Einige Anwendungsbeispiele sind in Abbildung 2.1 gezeigt.

Mithilfe von AM konnen die unterschiedlichsten Materialien (Kunststoffe, Keramiken und Metalle)

verarbeitet werden. Es existieren verschiedene Prozessvarianten [2, 3]:

Stereolithografie (UV-aushértbare Harze und Photopolymere)

Fused Deposition Modeling (Strangablegeverfahren; Acrylnitril-Butadien-Styrol (ABS))
Material Jetting (Polymere, Metalle und Keramiken)

Binder Jetting (3D-Drucken; Polymere, Metalle und Keramiken )

Sheet Lamination Processes (Bandlaminierungsprozesse; Polymere, Metalle und Keramiken)
Direct Write Technologies (Polymere, Metalle, Keramiken und Halbleiter)
Pulverbettverfahren (Metalle)

Directed Energy Deposition (Metalle)

O N o Ot W=

Vom wirtschaftlichen Standpunkt aus betrachtet, ist die additive Fertigung besonders geeignet
fiir Kleinserien mit Losgrofien unter 100 Stiick, was eine flexible und rasche Anpassung an
Kundenwiinsche erméglicht. Ab einer gewissen Stiickzahl iibersteigen die Kosten pro produziertem
Bauteil jedoch jene von konventionellen Methoden. Abbildung 2.2 (a) zeigt das Ergebnis einer
Untersuchung von Atzeni et al. [10], in der additiv gefertigte (SLS) Alumiumbauteile mit
konventionell druckgegossenen (High Pressure Die Casting, HPDC) verglichen wurden. Bei
Bauteilen mit komplexen Geometrien bietet die additive Fertigung kostentechnische Vorteile ab
einem gewissen Komplexititsgrad, siehe Abbildung 2.2 (b) [11]. Zusétzlich erdffnet sich durch die
hohe Gestaltungsfreiheit die Moglichkeit, mehrere Bauteile in einer multifunktionalen Baugruppe
zu vereinen. Eine Kostenersparnis und eine erhohte Prozessflexibilitéit entsteht dadurch, dass bei

der additiven Fertigung keine Werkzeuge (z.B. Schmiedegesenke) benotigt werden.



(a) Lasergesinterte Schaft- und Einschraubfriser aus
polykristallinem Diamant (PKD) fur die Zerspanung
von Aluminiumlegierungen [8]

(b) Verbindungselement (bracket) im Airbus A350 aus
lasergeschmolzenem Ti6Al4V [9, 12]

(c) Gasturbinenschaufel aus einer (d) Dentalimplantat aus einer CoCr-

(e) Elektronenstrahlgeschmolzene
Nickelbasissuperlegierung [13] Legierung [6]

Hiftprothese aus Ti6A14V [5]

Abbildung 2.1: Anwendungsbeispiele fiir additiv gefertigte Bauteile.
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Pulverbettverfahren

Grundsétzlich sind mit dem Pulverbettverfahren jene Materialien, die geschmolzen und an-
schlieend wieder in den festen Aggregatzustand iiberfithrt werden kénnen, verarbeitbar. Dies
umfasst von Polymeren und Kompositwerkstoffen iber Keramiken bis hin zu Metallen beinahe
die komplette Werkstoffpalette.

Die wichtigsten Verfahren fiir die Verarbeitung von Metallen sind das Selektive Laserschmelzen
(SLM fur Selective Laser Melting [1]), das Selektive Laser Sintern (SLS) und das Elektronenstrahl-
schmelzen (EBM fir Electron Beam Melting). Der Begriff selektiv bedeutet in diesem Kontext,
dass Material nur dort aufgeschmolzen bzw. versintert wird, wo es laut 3D-Modell vorgesehen ist.
Fiir das SLM-Verfahren gibt es im Englischen wiederum mehrere Synonyme, wie z.B. Laser Beam
Melting (LBM), Laser Powder Bed Fusion Additive Manufacturing (LPBFAM), LaserCusing [12]
oder Direct Metal Laser Sintering (DMLS) [14]. SLM und SLS unterscheiden sich im Wesentlichen
nur im Grad der Aufschmelzung des Pulvers, beim SLM wird das Pulver in den fliissigen Zustand
iiberfithrt und beim SLS handelt es sich um einen partiellen Schmelzprozess. Der Bauraum ist in
beiden Féllen mit Schutzgas befiillt. Dies dient zur Vermeidung von Kontaminationen und zur
Minimierung von Interaktionen (z.B. Oxidationsprozesse) zwischen heilem bzw. flissigem Pulver
und Atmosphére. Als Schutzgas wird entweder Stickstoff (N2) oder Argon (Ar) verwendet. Das
EBM unterscheidet sich von den Laserverfahren dadurch, dass es nicht in einer Schutzgasatmo-
sphére, sondern im Vakuum stattfindet und als Energiequelle ein Elektronenstrahl anstatt eines
Laserstrahls verwendet wird. Mit dem Elektronenstrahl ist es moglich, den kompletten Bauraum
durch Defokussierung des Strahls aufzuheizen, was mit einem fokussierten Laserstrahl in dieser
Art nicht durchfiithrbar ist. Es besteht jedoch die Moglichkeit, die Bauplattform zu heizen, was
fir viele Werkstoffe (z.B. Werkzeugstiahle) auch Anwendung findet um den Verzug und das
Auftreten von Eigenspannungen zu minimieren und der Rissbildung vorzubeugen [3, 15, 16].
Um den Energieeintrag in das Volumen Ey [J/mm?] [16] durch den Laser zu quantifizieren wird

folgende Gleichung verwendet:

Py,

By—=—t
v vs - hg - Dg

= VED, (2.1)
mit der Laserleistung Py, der Scangeschwindigkeit vy, dem Uberlappungsabstand hg (hatch distan-
ce, Abstand zwischen zwei nebeneinander liegenden Laserbahnen) und der Pulverschichtdicke Dg.
Hiufig wird dieser Energieeintrag als Volumetric Energy Density, VED bezeichnet. Ublicherweise
werden fiir Metalle Schichtdicken im Bereich von 20 bis 100 pm verwendet [16]. Die Scange-
schwindigkeiten bewegen sich typischerweise zwischen 0,1 und 15 m - s~ [15]. Als Laserquellen
dienen beim Laserschmelzen von Metallen, je nach Bauraumgrofie, Single-Mode-Faserlaser im
continous wave (cw) mode mit Leistungen zwischen 100 und 1000 Watt. Es kénnen auch mehrere
Laser in einer Maschine verbaut sein, was bei grofien Anlagen der Fall ist. Tabelle 2.1 zeigt eine
Auflistung von Maschinenherstellern mit zugehorigen Bauraumvolumina und entsprechenden
Laserleistungen. Die Laserfokusdurchmesser liegen zwischen 40 pm (EOS M100) und maximal
500 pm (ConceptLaser XLine 2000R) und die erreichbaren Bauraten liegen im Bereich von 2 bis
100 cm? /h [17].

Abbildung 2.3 (a) dient zur Veranschaulichung einiger zuvor genannter Begriffe (hatch distance



Tabelle 2.1: Auflistung ausgewéahlter Maschinenhersteller [1, 12, 14].

Bezeichnung Lasersystem Bauraumvolumen [mm?]
EOS M100 Yb-Faserlaser (FL); 100 W (100 x 95

EOS M400 Yb-FL; 4 x 400 W/1 x 1000 W 400 x 400 x 400
ConceptLaser Mlab cusing R FL; 100 W(cw) 50 x 50 x 80
ConceptLaser X Line 2000 R FL; 2 x 1000 W(cw) 800 x 400 x 500

SLM 125 IPG FL; 400 W 125 x 125 x 125

SLM 500 IPG FL; 4 x 700 W 500 x 280 x 365

hs, Laserfokusdurchmesser). Da die Laserleistung im Kernbereich des Laserstrahls hoher als am
Rand ist, ist zusétzlich die Strahliiberlappung eingezeichnet, die garantieren soll, dass an den
Grenzen benachbarter Bahnen keine Porositéat auftritt. In Abbildung 2.3 (b) ist eine schematische
Darstellung sogenannter Stiitzstrukturen ersichtlich. Diese Hilfskonstruktionen sind erforderlich,
um stark iiberhdngende Bauteilbereiche ohne Verschiebung bzw. Verzug herzustellen. Derartige
Verschiebungen resultieren aus Eigenspannungen, die wahrend des Prozesses beim Abkiihlen
entstehen konnen. Des Weiteren dienen die Stiitzstrukturen der Abfiihrung von Wérme aus dem
Bauteil, da sie eine hohere Warmeleitfihigkeit als das Pulverbett besitzen. Um das Entfernen nach
dem AM-Prozess zu erleichtern, werden auch oft Stiitzstrukturen direkt auf der Bauplattform
aufgebracht, siche Abbildung 2.3 (¢). Da Stiitzstrukturen nicht zum Bauteil gehoren, miissen
diese allesamt nach dem Prozess entfernt werden und sind aus diesem Grund bewusst poros
ausgefithrt [15].

(a) (b) (c)

hatch distance Laserstrahl

Bauteil

Bauplattform Bauplattform

Fokusdurchmesser

Strahluberlappung

(a) Veranschaulichung von hg und (b) Stiitzstrukturen (c) Stiitzstruktur fiir erleichtertes Ent-

Strahliiberlappung fernen

Abbildung 2.3: Begriffserklarungen und Stiitzstrukturdarstellungen nach [15].

Der Verfahrensablauf beim SLM ist in Abbildung 2.4 dargestellt. Abbildung 2.4 (a) zeigt, wie das
Pulver iiber einen Fiillstutzen bzw. Trichter in die Prozesskammer eingebracht wird. In weiterer
Folge wird das Pulver iiber die komplette Kammer und somit auch iiber die Bauplattform
von einer Abstreifeinheit verteilt, siche Abbildung 2.4 (b). In Abbildung 2.4 (c) erfolgt der
Energieeintrag in das Pulver durch den Laser iiber ein Spiegelsystem. Nachdem das Pulver, wie
durch das 3D-Modell vorgegeben, aufgeschmolzen und die erste Schicht aufgebracht wurde, senkt
sich die Bauplattform um die Schichtdicke ab, siche Abbildung 2.4 (d). Der beschriebene Prozess
wird danach so oft wiederholt, bis das komplette Bauteil fertiggestellt ist und aus dem Bauraum

entnommen werden kann. Das tiberschiissige Pulver wird am Ende des Prozesses abgefithrt und



rezykliert, gesiebt und erneut fir das Pulverbettverfahren verwendet [3, 14-16].
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Abbildung 2.4: Illustration des SLM-Prozesses nach [3, 14-16].

Gemeinsamkeit des SLM mit einem SchweiBprozess

Der SLM-Prozess stellt einen mehrlagigen Mikroschweiiprozess [18] dar, bei dem durch selektives
Aufschmelzen und Aneinanderreihen von einzelnen Schweifiraupen Bauteile entstehen. Das Pulver
als Ausgangsmaterial wird mithilfe eines Laserstrahls lokal aufgeschmolzen und mit dem darun-
terliegenden Substrat verschweifit. Aufgrund des Energieeintrags durch den Laser kommt es zur
Ausbildung einer Schweifl- und einer Warmeeinflusszone (WEZ), die beim Laserstrahlschweiflen
[19] jedoch deutlich schméler als z.B. bei konventionellem Elektrodenschweien sind. Dies kann
durch die lokal sehr hohe Leistungsdichte, die durch die Fokussierbarkeit des Laserstrahls entsteht,



begriindet werden. Dadurch kommt es zu hoheren Aufheizraten und damit verbunden zu steileren

Temperaturgradienten.

Direkt neben der Schmelzzone bildet sich eine Zone aus, in der das Material nur partiell
aufgeschmolzen wird (Tsoridus < T < TLiquidus)- In dieser Zone konnen sich niedrigschmelzende
Phasen durch rasche Abkiihlung an Korngrenzen anlagern. Der Heifiriss steht als Uberbegriff fiir
Risserscheinungen, die in Zusammenhang mit niedrigschmelzenden Phasen an Korngrenzen stehen
und daher interkristallin verlaufen. Heiflrisse, die sich im Schweilgut gebildet haben, werden
auch als Erstarrungsrisse bezeichnet. Des Weiteren gibt es sogenannte Wiederaufschmelzrisse, die
neben Schweifindhten im Grundwerkstoff oder bei Mehrlagenschweiflungen im oben beschriebenen
partiell aufgeschmolzenen Bereich der WEZ entstehen. Verantwortlich fiir die Bildung von
niedrig schmelzenden Phasen sind Verunreinigungen (hauptséichlich S oder P). Schwefel bildet
beispielsweise mit Eisen das bei 988 °C schmelzende Futektikum Fe—FeS. Fiir die Entstehung
von Heiflrissen sind zusétzlich Verformungen (z.B. durch Eigenspannungen bedingt) notwendig
[20].

Neben den Heiffrissen kénnen beim Laserstrahlschweifien auch sogenannte Kaltrisse [19] auftreten.
Bei der Entstehung von Kaltrissen sind keine schmelzfliissigen Phasen beteiligt. Diese Risse
konnen beim Abkiihlen des Materials oder auch erst im erkalteten Zustand auftreten. Es gibt
mehrere Arten von Kaltrissen (z.B. Hérterisse oder wasserstoffinduzierte Risse), die durch Eigen-
spannungen in einem aufgehirteten Gefiige (verringertes Verformungsverméogen) in Verbindung
mit erhohten Wasserstoffgehalten in Stidhlen entstehen. Beim Laserstrahlschweiflen ist zwar der
Martensitanteil im Gefiige hoher als bei allen anderen Schweifiverfahren, aufgrund des geringen
Schmelzbadvolumens ist aber der Anteil des gelosten Wasserstoffs im Schweifigut niedrig und

daher ist die Gefahr der Kaltrissbildung relativ gering.

Als weitere UnregelméBigkeit sei an dieser Stelle die Porenbildung [19] genannt. Aufgrund der
sprunghaften Abnahme der Loslichkeit von Gasen beim Erstarren der Schmelze entstehen an
der Phasengrenze (fest/fliissig) Gasblasen in der Schmelze, die aufsteigen. Sollte die Erstarrung
schneller ablaufen als die Gasblasen aufsteigen kénnen, so werden diese eingefroren und bilden
Poren im erstarrenden Material. Eine Mafinahme zur Vermeidung der unerwiinschten Poren ist eine
Adaption des verwendeten Schutzgases. Beim Lasertiefschweiflen mit hohem Energieeintrag kann
es zusitzlich zur Porenbildung durch Einschluss von Metalldampf kommen (keyhole-Porositét,
siche Kapitel 2.3).

Eigenspannungen [20] entstehen im Schweifigut durch ungleichméfig verteilte plastische Verfor-
mungen, die z.B. durch Temperaturdifferenzen, Gefiigeumwandlungen (7 — Martensit) oder
unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten o bedingt sein kénnen. Um thermisch
induzierte Eigenspannungen und méglichen Bauteilverzug bei AM zu verringern kann beim Elek-
tronenstrahlschmelzen der gesamte Bauraum auf hohe Temperaturen gebracht werden . Bei der
laserbasierten Fertigung kénnen der Verzug und die Eigenspannungen durch eine Plattformheizung

minimiert werden [21].



2.2 Pulver fiir die additive Fertigung

2.2.1 Pulverherstellung

Ausgangsmaterial fiir die additive Fertigung von metallischen Werkstoffen ist ein moglichst
homogenes Pulver mit definierten Eigenschaften. Die Pulverherstellung fir pulvermetallurgische
Prozesse kann tiber verschiedene Routen geschehen. Schatt et al. [22] gliedern die Verfahren in

nachstehender Weise:

e Mechanische Zerkleinerung ohne Phasenumwandlung
Umfasst Mahlprozesse mit Selbst- oder Fremdzerkleinerung (mit Mahlkérpern) in ver-

schiedenen Mahlaggregaten (z.B. Kugel-, Schwing-, Planetenmiihlen oder Attritoren).

e Mechanische Zerkleinerung mit Phasenumwandlung
Erzeugen von Pulvern durch das Zerstduben von Metallschmelzen (Verdiisen) mithilfe von
Druckluft, Druckwasser oder Inertgas. Die Metallschmelze wird dabei durch eine Diise
gefithrt und anschlieBend zerstdubt. Dabei kommt es zu hohen Abkiihlraten (> 1000 K/s
moglich).

o Trockene Reduktion von Metallverbindungen
Hierbei werden vorrangig die Reduktionsmittel Kohlen- und Wasserstoff eingesetzt, um
FEisenoxide und Nichteisenmetallverbindungen zu reduzieren. Fiir die Reduktion gewisser
Materialien (Tantal-, Titan- oder Seltenerdmetallpulver) werden als Reduktionsmittel
Metalle (z.B. Ca, Mg, Al, Na,...) verwendet.

o Pulvergewinnung durch Elektrolyse
Als Reduktionsmittel dient bei der Elektrolyse von Metallsalzen der elektrische Strom,
durch dessen Fluss an der positiven Elektrode (Anode) Metall aufgelost wird, welches
sich anschlielend an der Kathode wieder abscheidet. Die Pulverherstellung kann entweder
durch die Elektrolyse aus wéssrigen Losungen geschehen oder durch Schmelzflusselektro-

lyseprozesse, wobei letztere die weitaus gidngigere Methode darstellt.

o Nasse Reduktion von Metallverbindungen
Die Reduktion von Metallionen in wassrigen Losungen kann durch feste, fliissige oder
gasformige Reduktionsmittel erfolgen. Grofitechnische Bedeutung hat hier lediglich die
Reduktion von Metallsalzlosungen mithilfe von gasférmigem Wasserstoff oder Kohlen-

monoxid fiir die Gewinnung von Cu, Ni oder Co erlangt.

Zuséatzlich gibt es noch einige Spezialverfahren (z.B. Verdampfung und Kondensation oder
Karbonylverfahren) fiir Sonderanwendungen. Fiir die additive Fertigung spielt das Verdiisen die
groBte Rolle (Erlduterung siehe Kapitel 2.2.2 - Standardmethoden), weshalb im Folgenden naher

darauf eingegangen wird.



Verdiisung

Die Unterteilung der Verdiisungsprozesse [23, 24| gliedert sich in die Gasverdiisung, die Wasser-
verdiisung, die Zentrifugalverdiisung und die Plasmaverdiisung (patentierte Technologie von
PyroGenesis Canada Inc. [25]). Zusétzlich gibt es einige Spezialverfahren, die fiir die Produktion
von Sonderwerkstoffen verwendet werden. Im englischen Sprachgebrauch wird die Verdiisung
bzw. Zerstdubung als Atomization bezeichnet. Den Beginn aller Verdiisungsprozesse stellt das
Aufschmelzen des Rohmaterials dar. Die bendtigte Schmelzenergie wird z.B. iiber induktive
Heizsysteme eingebracht und kann in Luft, Schutzgas oder im Vakuum erfolgen. Bei der Wasser-
und Gasverdiisung wird das Ausgangsmaterial in einem Tiegel aufgeschmolzen, welcher kippbar
gelagert ist oder eine Ausgussvorrichtung im Bodenbereich besitzt, um die Schmelze im néchsten
Schritt iiber einen Verteiler und eine Diise zu einem diinnen Strahl zu biindeln. Beim EIGA-
Verfahren (FElectrode Induction Melting Gas Atomization) konnen mogliche Tiegeleinfliisse durch
das direkte Aufschmelzen von rotierendem stabférmigen Ausgangsmaterial in Induktionsspulen
vermieden werden. Dies ist vorrangig bei hochreaktiven Metallen notwendig (z.B. Titanlegierun-
gen). Nachdem das Material aus der Duse austritt, wird der dinne Schmelzestrahl mithilfe des
Verdiisungsmediums in kleine Partikel zerstdubt, die im unteren Anlagenteil nach dem Erstarren
in der Prozesskammer gesammelt werden. Als Verdiisungsmedien werden, je nach Verfahren,
Wasser, Druckluft oder Inertgas (vorwiegend Stickstoff oder Argon) verwendet. Wasser wird
hauptséchlich fiir nicht reaktive Materialien eingesetzt. Bei der Wasserverdiisung entstehen im
Allgemeinen irregular geformte Pulverteilchen, die auch als spratzig bezeichnet werden und sich
fiir anschlieendes Pressen in Matrizen eignen. Bei steigenden Qualitdtsanforderungen wird Inert-
gas verwendet, was in einer grofiteils sphirischen Ausbringung des erzeugten Pulvers resultiert.

In Abbildung 2.5 ist der Ablauf des Verdiisungsprozesses schematisch dargestellt.

Schmelze

Zufuhr des
Verdiisungsmediums

Tiegel mit induktiver
Beheizung

Verteiler

Prozesskammer

Auffangbehalter

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Verdiisungsprozesses nach [23, 24].
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Nachdem das gesamte Pulver in der Auffangkammer angekommen ist, wird eine bestimmte
Menge fiir die Pulvercharakterisierung (siehe Kapitel 2.2.2) entnommen. Der Grofteil des Pulvers

durchlduft anschlieffend einen Siebprozess.

Bei der Handhabung mit AM-Pulver kann es bei langerer oder wiederholter Exposition (Einatmen)
unter anderem zur Schidigung von Organen, zu asthmaartigen Symptomen oder zu Atembe-
schwerden kommen. Des Weiteren konnen allergische Hautreaktionen auftreten. Beim Hantieren
mit dem Pulver muss das Tragen der entsprechenden Schutzausriistung (Schutzhandschuhe,

Schutzkleidung, Augen- und Gesichtsschutz) gewéhrleistet werden [26].

2.2.2 Pulvercharakterisierung

Um reproduzierbare Ergebnisse bei einem AM-Prozess garantieren zu kénnen, miissen die
Eigenschaften des dafiir verwendeten Pulvers bestimmt werden. Deshalb werden seit einigen
Jahren Bemiithungen angestellt, um Normen fiir die Charakterisierungsmethoden metallischer
Pulver zu generieren (z.B. ASTM F3049). Zusétzlich zur Pulvercharakterisierung existieren unter
anderem Normen, die sich mit der Entnahme von Pulverproben (ASTM B215), der Durchfithrung
und Auswertung von Versuchen zur Bestimmung von mechanischen Kennwerten (ASTM F3122)
oder der Festlegung der Terminologie zur additiven Fertigung (ISO/ASTM 52921) beschéftigen.
Die wichtigsten Eigenschaften, die im Zuge eines Charakterisierungsprozesses betrachtet werden
miissen, sind die Pulvermorphologie (Partikelgrofie und -verteilung, Partikelform), die chemische

Zusammensetzung, die Dichte und die Flieffahigkeit des Pulvers [27].

Standardmethoden

Die Bestimmung der Partikelgroflenverteilung kann auf mehrere Arten erfolgen. Die einfachste
Methode stellt in diesem Fall eine klassische Siebanalyse dar, bei der eine gewisse Pulvermenge
in eine Siebanlage gegeben wird. Die Maschenweiten der einzelnen Siebe in dieser Anlage nehmen
nach unten hin ab. Die Siebanlage wird in Schwingung bzw. Vibration versetzt, wodurch die
kleineren Partikel ihren Weg durch die einzelnen Siebe nach unten finden. Durch Wéigung
werden nach dem Siebverfahren die Anteile der einzelnen Groflenfraktionen bestimmt. Dieser
Messaufbau kann sowohl im Labormafistab verwendet werden, als auch im groflindustriellen
Mafstab. Letzterer ist fiir die Pulverproduktion bei der additiven Fertigung essentiell, da fiir
das erfolgreiche Herstellen eines AM-Bauteils, je nach verwendetem Werkstoff, nur eine gewisse
Pulvergréflenfraktion Verwendung findet. Die sogenannte Trockensiebung ist in der ISO 4497-
Norm festgehalten (Metallic powders - Determination of particle size by dry sieving).

Weitere Moglichkeiten zur Bestimmung der Partikelgrofienverteilung, bei denen zuséatzlich die
Partikelform bzw. -morphologie gemessen werden kann, bieten sich durch die Laserbeugung [28]
oder die dynamische Bildanalyse (Dynamic Image Analysis, DIA). Dabei wird das Pulver in Form
einer Suspension (Pulver + Wasser, wet method) bzw. eines Aerosols (Pulver + Luft, dry method)
analysiert. Die Analyse basiert beim Lasermesssystem auf Streuungs - und Beugungseffekten
an Pulverpartikeln, aus denen durch mathematische Umrechnung Partikelgrofienverteilungen

generiert werden. DIA nutzt fiir die Detektion ein optisches Kamerasystem.
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Zuséatzlich kdnnen mithilfe von DIA Pulvermorphologien analysiert werden. Dies erfolgt durch
die Auswertung von Pulveraufnahmen, die wahrend der Messung erstellt wurden. Fiir additive
Fertigungsprozesse werden generell sphérisch geformte Pulver bevorzugt, da diese eine besser
Riesel- bzw. Streichfdhigkeit aufweisen und sich dichter packen als irreguliar geformte Pulver
[23]. Andere Methoden zur Bestimmung der Pulvermorphologie bieten sich durch die Licht- und
Rasterelektronenmikroskopie. Hierbei werden einzelne Pulverkoérner betrachtet. Diese kénnen
entweder in Pulverform analysiert oder eingebettet und aufbereitet (Schleifen und Polieren)
werden. Letzteres bietet die Moglichkeit interne Porositédten zu analysieren, sollten diese vorhanden
sein. Fine bewédhrte Methode zur Bestimmung der zuvor genannten Rieselfdhigkeit ist die
Ermittlung der Durchflussrate unter Verwendung eines kalibrierten Trichters, dem sogenannten
Hall Flowmeter (DIN EN ISO 4490, siehe Abbildung 2.6 (a)). Bei diesem Verfahren wird die Zeit
gemessen, die eine bestimmte Pulvermenge (50 g) benétigt, um durch den Trichter zu flieen
bzw. zu rieseln.

Mit dem Hall Flowmeter kann des Weiteren die Fiilldichte (DIN EN ISO 3923-1) von Stahlpulver
ermittelt werden. Dabei wird ein Becher mit bekanntem Volumen (25 cm? 4 0,03 cm?) iiber den
in Abbildung 2.6 (b) gezeigten Messaufbau befiillt und das Pulver zum UberflieBen gebracht.
Anschlielend wird das Pulver abgestriffen und die Masse des Pulvers bestimmt. Die Fiilldichte
errechnet sich aus dem Quotienten aus Masse und Volumen. Zusétzlich gibt es fiir die Bestimmung
der Fiilldichte das Messverfahren mit einem Arnoldmeter (ASTM B703-10), bei dem eine mit
Pulver gefiillte Buchse iiber eine zylindrische Offnung mit bekanntem Volumen gestrichen wird
und danach die Dichte des Pulvers analog zum Hall Flowmeter bestimmt wird, siehe Abbildung
2.6 (c). Die aus den verschiedenen Verfahren ermittelten Werte fiir die Dichte konnen durchaus
Abweichungen aufweisen, weshalb bei der Dichtebestimmung die verwendete Messmethode
angegeben werden sollte [27, 29].

Neben der Filldichte gibt es noch die sogenannte Klopfdichte, die einen hoheren Wert als
die Filldichte aufweist. Diese dichtere Packung der Pulverpartikel resultiert aus definierter
Vibration (,,Klopfen*) des Pulvers. Die Differenz zwischen Fiill- und Klopfdichte beschreibt die

Reibungsverhéltnisse im Pulverhaufwerk [22].
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Abbildung 2.6: Versuchsaufbau zur Bestimmung der Rieselfdhigkeit und der Fiilldichte.
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Chemische Methoden

Die folgende Aufzéhlung listet Methoden, die fiir die Bestimmung der chemischen Zusammen-
setzung von Metallpulvern angewandt werden. Zusétzlich sind die Elemente, welche mit der
jeweiligen Methode detektiert werden kénnen und als Legierungselemente in Stéhlen vorkommen,

angefiihrt.

o Atomemissionspektroskopie (Inductively Coupled Plasma-Optical Emission Spectroscopy,
ICP-OES) - Si, Mn, Cr, Mo, Ni und V

Mithilfe von ICP-OES ist die simultane Bestimmung von bis zu 70 Elementen moglich.
Das Verfahren zeichnet sich durch Prézision und Reproduzierbarkeit aus, die durch den
hohen Atomisierungsgrad aufgrund das verwendeten Argonplasmas (Temperaturen bis
zu 10000 Kelvin) bedingt sind [30].
Das Plasma sorgt dafiir, dass die zu analysierende Probe verdampft wird und die
vorliegenden Gasmolekiile in Atome dissoziiert werden. Danach erfolgt eine Ionisation
der Atome und Elektronen werden in hohere Orbitale innerhalb der entstandenen
Tonen angehoben. Nach sehr kurzer Verweilzeit (ca. 107% s) relaxieren diese angeregten
Elektronen in energetisch giinstigere Zustédnde und senden dabei fiir das jeweilige Element
charakteristische Strahlung (Energie E' und Wellenldnge A) aus. Diese Strahlung wird
iiber ein Detektorsystem analysiert und das jeweilige Element so identifiziert. Eine
quantitative Beurteilung der Elementgehalte erfolgt durch eine Intensitdtsmessung der

emittierten Strahlung [31].

o Massenspektrometrie (MS) mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-MS) - P
Die fiir die MS benétigten gasféormigen Ionen entstehen hierbei analog zum ICP-OES
[31] und werden anschliefend von einem Analysator nach dem jeweiligen Masse-zu-
Ladungsverhéltnis getrennt und von einem Detektor registriert. Die Massentrennung
basiert unter anderem auf unterschiedlichen Flugzeiten der Ionen oder auf der Ablenkung
in angelegten elektrischen oder magnetischen Feldern. Zur Vermeidung von Kollisionen

zwischen den Ionen wird im Massenspektrometer ein Hochvakuum erzeugt [30].

e Verbrennungsanalyse - C und S
Die Pulverprobe wird in einem Induktionsofen unter Sauerstoffatmosphére aufgeschmol-
zen. Dabei wird in der Probe enthaltener Kohlenstoff zu CO (g) und COs (g) und
Schwefel zu SO2 (g) oxidiert. Die Verbrennungsgase werden in weiterer Folge mit einem
Filtersystem von Staub und Feuchtigkeit befreit und anschliefend durch Infrarotabsorb-
tionsmessungen quantifiziert. Abbildung 2.7 zeigt den Prozessablauf [32].
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Abbildung 2.7: Schematischer Prozessablauf bei der C- und S-Bestimmung [32].
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e Bestimmung von N, O und H
Fiir die N-, O- und H-Bestimmung [32, 33] wird eine Pulverprobe in einem Graphittiegel
durch Widerstandsheizung aufgeschmolzen. Dabei entsteht elementarer Stickstoff, Koh-
lenmonoxid (CO), welches sich durch die Reaktion zwischen Sauerstoff aus der Probe und
Graphit aus dem Tiegel bildet, und Wasserstoff. Der Transport der Gase innerhalb der
Messeinrichtung erfolgt iiber sogenannte Tragergase, die je nach verwendeter Messzelle
variieren konnen. Die Wasser- und Sauerstoffgehalte werden in Infrarotmesszellen er-
mittelt (COsz-Infrarotabsorbtionsmessung fiir Sauerstoff). Der Stickstoffanteil wird iiber
einen Warmeleitfahigkeitsdetektor [30] gemessen. Dieser ist aus einer Mess- und einer
Referenzzelle, die beide Heizwendeln mit temperaturabhéngigen Widerstdnden enthalten,
aufgebaut. Die Messzelle wird im Gegensatz zur Referenzzelle (reines Triagergas) von
stickstoffhaltigem Trégergas durchstromt. Dadurch dndert sich die Wéarmeleitfahigkeit
des Gasgemisches und somit die Temperatur der Heizwendel. Dies fiihrt zu einer messba-
ren Widerstandsédnderung, aus der eine quantitative Aussage iiber den Stickstoffgehalt

getroffen werden kann.

Als weitere Analysemethoden [28] seien noch die energiedispersive Rontgenspektroskopie (Energy
Dispersive X-Ray Spectroscopy, EDX) und die Réntgenphotoelektronenspektroskopie (X-Ray
Photoelectron Spectroscopy, XPS) genannt.

Sondermethoden

FEine Spezialmethode, um die Rieselfahigkeit quantitativ zu beschreiben, ist die Pulverrheolo-
gie [34]. Ein Pulverrheometer besteht aus einem speziellen Rithrwerk, welches sich durch eine
Pulverschiittung in einem Zylinder nach unten bewegt. Wahrend dieses Prozesses wird kontinu-
ierlich das benétigte Drehmoment gemessen. Der Drehmomentbedarf kann als Messgrofe fiir
die Rieselfdhigkeit des betrachteten Pulvers verwendet werden. Abbildung 2.8 (a) zeigt einen
schematischen Verlauf fiir ein sphérisches Pulver (blaue Kurve) mit guter Rieselfdhigkeit und
fiir ein irregular geformtes Pulver (rote Kurve) mit schlechter Rieselfahigkeit. Die Abbildungen
2.8 (b) und (c) zeigen dhnliche Gegentiberstellungen fiir trockenes und feuchtes Pulver bzw. fein-

und grobkérniges Pulver.
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Abbildung 2.8: Schematische Darstellung pulverrheologischer Messungen nach [34].
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2.3 Einfluss der Prozessparameter am Beispiel des SLM-Prozesses

Die Prozessparameter, welche beim selektiven Laserschmelzen (SLM) verwendet werden, be-
stimmen die Ausbildung der Mikrostruktur und damit die Eigenschaften von AM-Bauteilen.
Lasergeschmolzene Strukturen resultieren in hohen (>99 %) relativen Dichten [35]. Der Ideal-
fall entspricht also der theoretischen Dichte des verwendeten Materials (po, stani = 7,86 g/ cm?
[36]). Um nun moglichst dichte Bauteile mit homogenen Eigenschaften herzustellen, werden,
ausgehend von bekannten Parametern fiir &hnliche Materialien, die in Gleichung 2.1 enthaltenen
Groflen variiert. Hierbei handelt es sich vorrangig um eine Variation der Laserleistung Pr, und
der Scangeschwindigkeit v, da der Uberlappungsabstand h, durch den Fokusdurchmesser der
jeweiligen Anlage vorgegeben ist und die Pulverschichtdicke Dg durch die verwendete Pulver-
grofenfraktion festgelegt wird. Dieser Ansatz wird als statistische Versuchsplanung (DOE fiir
Design Of Experiments) bezeichnet und wurde unter anderem von Averyanova et al. [37] ver-
wendet, um die optimalen Parameter fir martensitische 17-4 PH Stéhle zu finden. Ein weitere
Moglichkeit der experimentellen Parameterbestimmung ist die Durchfithrung von sogenannten
single-track experiments, in denen einzelne lasergeschweifite Bahnen auf Substrate aufgebracht
und anschlieffend die enstandenen Schmelzepools charakterisiert werden [38, 39]. Zuséatzlich zu
experimentellen Methoden konnen thermomechanische Finite-Elemente (FEM) Simulationen fiir

den SLM-Prozess durchgefithrt werden und daraus die Bauteildichten errechnet werden [40].

Abbildung 2.9 (a) zeigt eine Gegeniiberstellung von Laserleistung und Scangeschwindigkeit und
beinhaltet drei verschiedene Bereiche fiir die Volumetric Energy Density (VED). Im Zuge der
Prozessparameterfindung soll der griine Bereich bestimmt werden. Die verschiedenen Parame-
terkonstellation (Pr, und vs) sind als schwarze Rauten dargestellt. Der rote Bereich beeinhaltet
jene Parametersets, bei denen das Material iiberschmolzen wird und der griine Bereich jene, bei
denen der Energieeintrag zu gering ist, um das Material zu versintern bzw. zu verschmelzen,
siehe Abbildung 2.9 (b).

Zu hoher Energieeintrag

Laserleistung [W]
Laserleistung [W]

Zu wenig Energie,
um aufzuschmelzen

Scangeschwindigkeit [mm/s] Scangeschwindigkeit [mm/s]

(a) VED-Bereiche (b) Porositatsbereiche
Abbildung 2.9: P; — v, Diagramme zur Visualisierung der verschiedenen VED-Bereiche und

zur Darstellung der gingigen Porositédtsarten. Die schwarzen Rauten stellen
Parametervariationen von P;, und vs dar.
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Porositatsbestimmung

Die Porositat P eines Bauteils ist gegeben durch

P= (1 - p) - 100 %, (2.2)
Po

mit der Dichte p und der theoretischen Dichte pg. Fiir die Porositatsbestimmung, die unter

anderem mithilfe eines Lichtmikroskops durchgefithrt werden kann, miissen die im Zuge der Pro-

zessparameterfindung erstellten Wiirfel vertikal in der Mitte geteilt und anschlielend eingebettet

werden. Nach dem Einbetten wird ein Schliff der zu untersuchenden Fliche angefertigt. Ein

Atzen ist fiir die Porosititsbestimmung nicht notwendig. Die Porositét errechnet sich hierbei aus

nachstehender Gleichung:

A
p = Zdunkel 100 %, (2.3)

Agesamt
Agunker ist die porose Fliache, die nach der Schwellwerteinstellung dunkel dargestellt wird. Diese
Fliche wird normiert auf die Gesamtfliche der Aufnahme Agcsqm¢. Die verwendeten Vergrofie-
rungen befinden sich zwischen 5-fach [40] und 100-fach.

Zusétzlich zu Unregelméfigkeiten beim Betrachten des Schliffes (z.B. Risse) sollte bei der Porosi-
tatsbestimmung auch auf die Porenart eingegangen werden. Haufig auftretende Porenarten sind
die Schliissellochporositit (Keyhole) und die Lack of fusion-Porositat (Bindefehler). Die Schliis-
sellochporositéit entsteht durch eingeschlossene Gasporen, die sich durch Abdampfvorgédnge im
Schweifiprozess bilden und von zu schnell erstarrender Schmelze eingefangen werden [41, 42]. Die
Bindefehlerporositéit entsteht an Zonen, die nicht vollsténdig aufgeschmolzen wurden und daher
bleiben hier einzelne Pulverteilchen in Poren zuriick. Dies sind bevorzugt Uberlappungszonen
mit zu geringem Energieeintrag durch den Laserstrahl [42, 43]. Abbildung 2.9 (b) illustriert die
VED-Bereiche, in denen die genannten Porositatsarten auftreten kénnen. Des Weiteren zeigt die

Abbildung den gewtinschten Bereich der dichten Bauteile.

2.4 Eigenschaften additiv gefertigter Bauteile

Im Pulverbettverfahren durchlaufen die einzelnen Schichten einen komplexen thermischen Zyklus
[16]. Dieser beinhaltet ein schnelles Erhitzen auf Temperaturen oberhalb des Schmelzpunktes des
verwendeten Pulvers mit nachfolgender rascher Abkiihlung. Zusétzlich erfahren die einzelnen
Lagen zahlreiche Wiedererwarmungs- und Abkiihlschritte beim Aufschweiflen der dariiberliegen-
den Pulverschichten. Dies fithrt hdufig zur Ausbildung von metastabilen Gefiigezustdnden. Oft

werden Ungleichgewichtszustdnde durch die raschen Abkiihlprozesse eingefroren.

Lam et al. [44] stellten fest, dass sich bei additiv gefertigtem A1Sil0Mg im Vergleich zu gegossenen
Bauteilen eine feinere Mikrostruktur einstellt. Ahnliche Erkenntnisse lieferte eine Untersuchung
von Prashanth et al. [45], bei der eine Aluminium-Silizium-Legierung charakterisiert wurde.
Diese Gefiigefeinung fiihrte zu einer signifikanten Steigerung der Zugfestigkeit (380 MPa fiir das
AM-Material verglichen mit ~ 200 MPa fiir das Gussmaterial). Begleitet wurde diese Festig-
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keitserhohung jedoch von einer starken Abnahme der Bruchdehnung (~ 3 % beim SLM-Al-12Si
verglichen mit ~ 9,5 %), die unter anderem mit einer ausgepriagten Textur erklart werden kann.
Feine Gefiigestrukturen entstehen durch die schnellen Abkiihlraten, die aufgrund des lokalisierten
Energieeintrags (Laser- oder Elektronenstrahl) in ein kleines Schmelzvolumen erfolgen.
Zusatzlich gibt es, abhéngig vom verwendeten Material, mehr oder weniger stark ausgepréigte
Anisotropieeffekte. Diese resultieren unter anderem aus der Bauteilgeometrie (Unterschiede
zwischen oberflichennahen Bereichen und Kernbereichen) oder aus der Richtungsabhéngigkeit
der Warmeleitfdhigkeit (WLF). Im Allgemeinen ist die WLF in Baurichtung (z) héher als in der
x-y-Ebene. Dies kann durch die bereits erstarrten und abgekiihlten Pulverlagen in z-Richtung
erklart werden, da diese eine hohere WLF aufweisen als das Pulverbett bzw. Bereiche auflerhalb
der Probe, die nicht in einen Festkorper iiberfithrt wurden [16].

Im Zuge einer Untersuchung [46] eines rostfreien austenitischen Stahls (316L, X2CrNiMo 17-12-2)
wurde die Abhéngigkeit der Gefiigeausbildung vom Energieeintrag durch den Laser charakterisiert.
Bei hohen Laserleistungen stellt sich ein groberes Gefiige mit ausgepragter Textur ein. Zusétzlich
wurde gezeigt, dass sich bei geringerem Energieeintrag ein feinkornigeres Gefiige mit relativ
isotropen mechanischen Eigenschaften ausbildet.

Mower et al. [47] fithrten zyklische Ermiidungsversuche an AM-Materialien (Ti6Al4V und 316L)
durch und kamen zu der Erkenntnis, dass ein nachtrégliches Verdichten des lasergeschmolzenen
Material durch einen HIP-Prozess (Heiflisostatisches Pressen) die Dauerfestigkeit signifikant
erhoht.

Prinzipiell ist zu beachten, dass die mechanischen Eigenschaften von AM-Bauteilen stark von
metallurgischen Defekten (Poren, Risse etc.) abhéngen, die durch minimale Prozessvariationen

entstehen konnen und das Leistungsvermdgen der Bauteile stark beeintréchtigen [48].

2.5 Nachbehandlung additiv gefertigter Bauteile

Nach dem Ausbau des Bauteils sind, je nach geplanter Anwendung, diverse Nachbehandlungen
notwendig. Diese Nachbehandlung kann im einfachsten Fall eine Farbung von z.B. additiv
gefertigten Spielzeugen sein [35]. Fiir technische Anwendungen kann der Kosten- und Zeitaufwand
stark ansteigen. Einige mogliche postprocessing-Methoden sind nachfolgend beschrieben.

Vorhandene Stiitzstrukturen sind nach dem Fertigungsprozess zu entfernen [49]. Das kann bei
Kunststoffen mithilfe einer Zange geschehen oder bei Materialien mit héheren Festigkeiten durch

spanende Nachbearbeitung.

2.5.1 Metallische Bauteile

Prinzipiell konnen metallische AM-Bauteile nach dem Ausbauen und Entfernen von Stiitzstruk-
turen wie konventionell gefertigte Bauteile nachbehandelt werden. Bei hohen Anforderungen an
die Oberflichenqualitit kann z.B. eine spanende Nachbearbeitung (Drehen, Friasen, Schleifen,
Polieren) auf den SLM-Prozess folgen [35].
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Warmebehandlung

Um Eigenspannungen im Bauteil zu reduzieren, kann zusétzlich zur Plattformheizung beim SLM
(siehe Kapitel 2.1-Pulverbettverfahren) nach dem Ausbau des Werkstiicks eine Spannungsarmglii-
hung durchgefiihrt werden [50, 51].

Durch HIPen erreicht man bei AM-Bauteilen beinahe die theoretische Dichte, was sich positiv
auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt [52]. Zusitzlich wurde im Zuge einer Untersuchung
von Leuders et al. an additiv gefertigtem und anschliefend geHIPtem Ti6Al4V eine Reduktion
der Eigenspannungen beobachtet [53]. In Kapitel 2.4 wurde bereits die positive Auswirkung eines
HIP-Prozesses auf die Dauerfestigkeit beleuchtet [47].

Als weitere Warmebehandlungsmoglichkeiten seien an dieser Stelle noch das Vergiiten (Hérten
und Anlassen) von Stidhlen und das Ausscheidungshéirten (Losungsglithen, Abschrecken und
Auslagern) von aushirtbaren Aluminiumlegierungen genannt. Im folgenden Kapitel wird auf

thermochemische Verfahren eingegangen.

2.5.2 Thermochemische Behandlung - Einsatzhartung

Da mit dem SLM-Verfahren auch Einsatzstédhle fiir z.B. Rennsportanwendungen hergestellt wer-
den konnen, wird nachfolgend ndher auf thermochemische Nachbehandlung bzw. Einsatzhértung
eingegangen.

Das Ziel einer thermochemischen Behandlung ist die Veranderung der chemischen Zusammen-
setzung eines Werkstoffs in dessen Randschicht. Dies erfolgt {iber gezielten Stoffaustausch eines
Bauteils mit seiner Umgebung durch Diffusionsprozesse verschiedener Elemente. Zu diesen
Verfahren zdhlen unter anderem das Aufkohlen (Eindiffusion von C), das Nitrieren (N), das
Carbonitrieren (C und N) oder das Borieren (B). Wéhrend der Behandlung kommt es im Falle des
Aufkohlens zur Ausbildung einer sogenannten Diffusionsschicht, in der der C-Gehalt sukzessive
in Richtung Kern abfillt. Beim Nitrieren entsteht eine Verbindungsschicht mit darunterliegen-
der Diffusionsschicht. In der Verbindungsschicht bleibt die Konzentration des eindiffundierten

Elements bzw. der entstandenen Verbindung (z.B. Fe4N) anndhernd konstant [54].

Durch das Einsatzhérten [54, 55] werden die Eigenschaften von kohlenstoffarmen (C<0,25 Gew.%)
und damit nicht martensitisch hirtbaren, Stahlen veréndert. Diesen Stdhlen soll eine harte (bis
800 HV) und damit verschleififeste Oberflache verlichen werden. Anders als beim Nitrieren, bei
dem die Kerneigenschaften nicht beeinflusst werden, wird beim Einsatzhirten die Kernfestigkeit
und unter Umstidnden auch die Kernzahigkeit verbessert. Der Einsatzhérteprozess gliedert sich
in drei Teilschritte (Aufkohlen, Hartung und Anlassbehandlung), welche nachfolgend genauer

ausgefithrt werden.

Beim Aufkohlen, vormals als Einsetzen bezeichnet, wird die Randschicht des Bauteils mit Kohlen-
stoff angereichert. Dies kann entweder in gasférmigen, fliissigen oder festen kohlenstoffabgebenden
Medien bei Temperaturen iiber Acs (850 °C bis 1050 °C), also im Bereich des einphasigen Aus-
tenits fiir unlegierte Stéahle (siehe Abbildung 2.10 (a)), geschehen. Bei diesem Prozess, welcher

abhingig vom verwendeten Aufkohlungsmedium und verwendeten Werkstoff einige Stunden
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bis maximal 200 Stunden dauern kann, gleicht sich der Kohlenstoffgehalt im Randbereich vom
Ausgangsgehalt Cy mit zunehmender Aufkohlungsdauer an den sogenannten Kohlenstoffpe-
gel Cp an, siehe Abbildung 2.10 (b). Cp beschreibt die Aufkohlungswirkung des verwendeten
Kohlungsmittels und ist definiert als der Kohlenstoffgehalt, den eine diinne Reineisenprobe im
Gleichgewicht mit dem Kohlungsmittel bei entsprechender Temperatur annimmt. Damit werden
die oben genannten erwiinschten Eigenschaften erreicht (gute Hartbarkeit des oberflichennahen
Bereichs und eine Duktilitdt im Kern aufgrund des nach wie vor geringen Kohlenstoffgehalts im

Bauteilinneren).
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zeichnetem Temperaturbereich fiir das Aufkohlen [55] gestellten Kohlenstoffpegel nach [55]

Abbildung 2.10: Eisen-Kohlenstoffdiagramm und Angleichung des Startkohlenstoffgehalts an
den Kohlenstoffpegel.

Abbildung 2.11 zeigt schematisch die Ausbildung des Kohlenstofftiefenprofils (Kohlenstoffgehalt
iiber Abstand von der Oberfliche des Bauteils) in Abhéngigkeit der gewdhlten Aufkohlungs-
zeiten und -temperaturen. Es ist ersichtlich, dass mit zunehmender Dauer bzw. Temperatur
der Randkohlenstoffgehalt und die Eindringtiefe des eindiffundierenden Kohlenstoffs ansteigt.
Wird die Aufkohlungstemperatur zu niedrig gewédhlt, dann ist die Diffusionsgeschwindigkeit des
Kohlenstoffs im Stahl zu gering und es bildet sich im unmittelbaren Randbereich eine zementi-
treiche Zone, die zwar etwa 2 Gew.% Kohlenstoff aufweist, jedoch sehr sprode ist. Bei zu hoher
Temperatur ist die Diffusivitdt des Kohlenstoffs zu hoch um im Randbereich den gewiinschten

Kohlenstoffgehalt einzustellen.
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Abbildung 2.11: Einfliisse auf die Ausbildung des Kohlenstofftiefenprofils nach [55].
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Die folgende Aufzihlung beschreibt industriell verwendete Aufkohlungsmethoden [54, 55]:

o Gasaufkohlen
Fir das Gasaufkohlen kdnnen theoretisch alle kohlenstofthéltigen Gase verwendet werden,
die meistgenutzten sind jedoch Kohlenmonoxid (CO) und Methan (CHy). Die Aufkoh-
lungstemperaturen betragen zwischen 850 °C und 950 °C. Die nachstehenden Gleichungen
illustrieren wesentliche chemische Prozesse, die wihrend des Gasaufkohlens ablaufen. [C]

beschreibt in den Gleichungen die Menge an gelostem Kohlenstoff im Austenit.

2CO == [C] + CO2 (2.4)
CO + Hy = [C] + H20 (2.5)
CO = [C] 4+ 1209 (2.6)

Gleichung 2.4 beschreibt die Boudouard-Reaktion, Gleichung 2.5 die heterogene Was-
sergasreaktion und Gleichung 2.7 die Methan-Reaktion. Die Vorteile des Gasaufkohlens
liegen hauptséichlich in der leichten Kontrollier- und Regelbarkeit des Verfahrens, der
schnellen Schichtausbildung und des hohen Automatisierungspotentials. Daher ist das
Gasaufkohlen auch das industriell bedeutendste und verbreitetste Verfahren. Als Nachteil

koénnen die relativ hohen Anlagenkosten genannt werden.

e Pulveraufkohlen
Als Kohlungsmittel wird hier Pulver verwendet, welches aus einem Kohlenstofftrager
(z.B. Koks oder Holzkohle), einem Aktivator und einem Bindemittel aufgebaut ist.
Die aufzukohlenden Bauteile werden in die Pulvermischung gepackt bzw. eingesetzt,
was dem Verfahren den Namen ,Einsatzhartung” verliehen hat. Der feste Kohlenstoft
reagiert mit dem vorhandenen Sauerstoff aus der Atmosphére oder mit Sauerstoff aus
dem Aktivator und bildet so COq, welches bei hoheren Temperaturen mit zusétzlichem
Kohlenstoff CO bildet. Dieses gasférmige Kohlenmonoxid reichert dann nach Gleichung
2.4 Kohlenstoff im Bauteil an. Das Pulveraufkohlen ist das &lteste industriell eingesetzte
Aufkohlungsverfahren. Es zeichnet sich als einfaches und billiges Verfahren aus. Als
Nachteile sind jedoch die langen Aufkohlungszeiten, der hohe Energiebedarf und das

fehlende Automatisierungspotential zu nennen.

o Salzbadaufkohlen
Kohlenstofflieferant beim Salzbadaufkohlen ist Natriumcyanid (NaCN) oder Kalium-
cyanid (KCN). Der Prozess lduft in Salzschmelzen ab und es kommt zum Zerfall von
Cyaniden und der Bildung von Cyanaten, Kohlenmonoxid und Stickstoff nach folgender

Reaktionsgleichung:
4 NaCN + 303 == 2NaCNO + NaCO3 + CO + 2N (2.8)

Der Kohlenstoff wird danach analog zu den ersten beiden Verfahren iiber die Boudouar-
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dreaktion (Gleichung 2.4) im Bauteil angereichert. Die kiirzeren Aufkohlungszeiten im
Vergleich zu den oben genannten Verfahren und die Gleichméfigkeit der Aufkohlung
sind als Vorteile des Salzbadaufkohlens zu nennen. Als Nachteile sind die Giftigkeit
der Cyansalze und die begrenzten Badgréflen anzufithren, die einerseits die Arbeits-
sicherheit erschweren und andererseits das Verfahren auf das Aufkohlen kleiner Bauteile

beschranken.

e Niederdruckaufkohlen
Das Niederdruckautkohlen ist ein Vakuumwérmebehandlungsverfahren und geschieht
in sauerstofffreier Umgebung bei einem Druck zwischen 2 und 35 mbar mithilfe von
Kohlenwasserstoffen (z.B. Propan C3Hg oder Acetylen (Ethin, CoHsg)). Nach dem Koh-
lungsprozess wird das Bauteil entweder in Ol oder mit Hochdruck in Gas abgeschreckt.
Aufgrund der oft sehr hohen Kohlenstoffmassenstrome in das Bauteil sind im Vorhinein
Versuche und Simulationen zur optimalen Einstellung des Kohlenstoffgehalts durchzufiih-
ren. Voraussetzung fiir das erfolgreiche Aufkohlen mit diesem Verfahren ist die Zersetzung
von sauerstofffreien Kohlenwasserstoffen (Cracking oder Pyrolyse). Diese Zerfallsreak-
tionen laufen bei Temperaturen zwischen 700 °C fiir C3Hg und 800 °C fiir CoHy ab. Es
entsteht jeweils Wasserstoff und freier Kohlenstoff, der sich an der Stahloberfliche anlegt
und so in das Bauteil eindiffundieren kann. Als grofler Vorteil des Niederdruckaufkohlens
ist die Sauberkeit und Reproduzierbarkeit des Verfahrens anzufithren. Dem gegeniiber

stehen hohe Anlagenkosten.

o Plasmaaufkohlen
Beim Plasmaaufkohlen wird ein kohlenstoffhéltiges Gas in einen Vakuumrezipienten
gefiillt, welches durch Anlegen einer elektrischen Spannung (Groéfienordnung von einigen
hundert Volt) zwischen dem Bauteil (Kathode) und der Ofenwand (Anode) in ein Plasma
iberfiithrt wird. Ein Plasma ist ein ionisiertes Gas, welches positive kohlenstoffhaltige
Ionen und freie Elektronen enthélt. Diese Ionen werden aufgrund ihrer positiven Ladung
im elektrischen Feld zur Kathode (Bauteil) hin beschleunigt und geben dort Kohlenstoff
an das Material ab. Das Plasmaaufkohlen ist ein Verfahren fiir Spezialanwendungen und

daher von geringer Bedeutung fiir groffindustrielle Mafistébe.

Nach dem Aufkohlungsprozess erfolgt mit dem Hérten der zweite Teilschritt des Einsatzhértens.
Fiir die Durchfiihrung des Hérteprozesses gibt es mehrere Moglichkeiten, die im Folgenden

ausgefithrt und in den Abbildungen 2.12 bis 2.16 veranschaulicht sind.

e Direkthérten
Am weitesten verbreitetes Verfahren, da es energetisch und damit kostentechnisch am
giinstigen ist. Im Regelfall wird die Hartetemperatur an den aufgekohlten Rand angepasst.
Es kann zu Kornvergroberung durch den Aufkohlungsprozess kommen, da keine zusétzli-
chen Gefiigeumwandlungen stattfinden. Dies fiihrt zu einer verringerten Randschichthérte
(durch moglicherweise auftretenden Restaustenit) und zu einer schlechteren Zahigkeit des
gesamten Gefiliges. Um der Kornvergroberung entgegenzuwirken, konnen beispielsweise
mikrolegierte (Ti, Nb und V) bzw. Aluminium-beruhigte Feinkornbaustéhle verwendet

werden.
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Abbildung 2.12: Zeit-Temperatur Diagramm fiir das Direkthérten nach [55].

e Einfachhérten
Hierbei wird nach dem Aufkohlen langsam abgekiihlt um beim Wiedererwirmen die
Phasenumwandlung von Ferrit in den Austenit zu durchlaufen, was im Vergleich zum
Direkthérten zu einem feinkérnigerem Gefiige fithrt. Dies resultiert in einer verbesserten
Kernzahigkeit und in einer feinnadeligen martensitischen Mikrostruktur, welche geringere
Restaustenitanteile aufweist. Allerdings muss nach dem langsamen Abkiihlen erneut auf
Hartetemperatur aufgeheizt werden.
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Abbildung 2.13: Zeit-Temperatur Diagramm fiir das Einfachhérten nach [55].

o Harten nach isothermer Umwandlung
Bei der isothermen Umwandlung, welche bei ca. 550 bis 600 °C ablduft, finden, je
nach Stahlgiite, entsprechende Umwandlungen (z.B. Perlit- oder Bainitumwandlung)
statt. Zusétzlich zu den verbesserten Kerneigenschaften entstehen in manchen Féllen
in der Randschicht feine Karbide, die zu einer erhohten Verschleibestandigkeit fiithren.
Nach dem isothermen Halten wird das Material auf Hartetemperatur aufgeheizt und
anschliefend abgeschreckt, was zur Ausbildung eines martensitischen Gefiiges fithrt. Im

Vergleich zum Einfachhérten erzielt man hiermit einen energetischen Vorteil.
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Abbildung 2.14: Zeit-Temperatur Diagramm fiir das Hérten nach isothermer Umwandlung
nach [55].
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e Doppelhérten
Das Doppelhéarten weist den grofiten Energiebedarf auf. Es wird dann verwendet, wenn
die Kernhérte geringer (und der Kern damit duktiler) als beim Direkthérten sein soll.
Im ersten Schritt wird von der Kernhértetemperatur abgeschreckt und im nachfolgenden
Schritt von der Hértetemperatur des Randes, wodurch der Kern teilweise austenitisiert

wird. Dies fithrt zur erwiinschten geringeren Kernhérte und einem feineren Kerngefiige.
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[ .
o Randharten
g
|_

langsam abkiihlen Anlassen

Zeit

Abbildung 2.15: Zeit-Temperatur Diagramm fiir das Doppelhérten nach [55].

o Einfachhéarten nach Zwischenglithung
Diese Methode wird angewandt, wenn zwischen Aufkohlen und Hérten aufwendige Bear-
beitungen am Bauteil notwendig sind und daher eine Zwischenglithung zur Verringerung

von Eigenspannungen erforderlich ist.

4
Kernhdrten

Aufkohlen
_______________________ - A (Kern) -
- A (Rand) - - -

Randhdrten

Temperatur

langsam abktihlen Anlassen

Zeit

Abbildung 2.16: Zeit-Temperatur Diagramm fir das Einfachhérten nach Zwischenglithung
nach [54].

Fiir die Auswahl der Hartetemperatur bestehen zwei Moglichkeiten: Austenitisieren des Randes
oder des Kerns. Bei der Randaustenitisierung, die aufgrund des héheren Kohlenstoffgehalts
am Rand nach dem Aufkohlen bei niedrigeren Temperaturen durchzufiihren ist, kommt es im
Randbereich zu geringeren Anteilen von Restaustenit und damit zu einer héheren Randhérte als
beim Kernhérten. Jedoch wird dabei das Kerngefiige nicht vollstéindig in Martensit umgewandelt.
Oft wird fiir die Wahl der Hartetemperatur ein Kompromiss zwischen Rand- und Kernausteniti-
sierungstemperatur getroffen.

Das Abschrecken nach dem Hérten kann in unterschiedlichsten Medien stattfinden, z.B. in Luft,
Wasser, Ol oder Hochdruckgas.

In Ausnahmeféllen kann es erforderlich sein, unmittelbar nach dem Hérten eine Tiefkiihl-
behandlung im Temperaturbereich von —195°C und —70°C durchzufiihren. Dies geschieht
bei Stahlen, die nach dem Hérten grofie Mengen an Restaustenit aufweisen, welcher im All-
gemeinen unerwiinscht ist. Restaustenit entsteht, wenn die martensitische Umwandlung nicht

vollstandig durchgefiihrt bzw. die Martensitfinishtemperatur My nicht erreicht wurde. M; unter-
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schreitet die Raumtemperatur bei un- bzw. niedriglegierten Stédhlen ab einem Kohlenstoffgehalt in
den Austenitkornern von etwa 0,6 Gew.%. Restaustenit ist sehr weich und senkt daher die Harte
des Materials. Zusatzlich kann es vorkommen, dass Restaustenit unter gewissen Umstinden in
Martensit umklappt (Temperaturabfall unter M, Temperaturanstieg iiber 150 °C oder durch

Verformung). Dies kann zu unerwiinschten Spannungen bis hin zum Verzug des Bauteils fithren.

Nach dem Hérten (bzw. Hérten mit anschliefendem Tiefkiihlen) erfolgt eine Anlassbehandlung
im Temperaturbereich von 150 bis 180 °C fiir unlegierte Stdhle bzw. von 160 bis 200°C fiir
legierte Stédhle. Dies dient hauptséichlich der Zahigkeitssteigerung des martensitischen Gefiliges
und dem Abbau von Spannungsspitzen nach dem Hérten ohne den Eigenspannungszustand zu
verandern. Die nach dem Harten im Randbereich vorhandenen Druckeigenspannungen dienen der
Erh6hung der Schwing- bzw. Dauerfestigkeit von einsatzgehérteten Bauteilen. Zusatzlich kann

dabei ein Teil des vorhandenen Restaustenits umwandeln.

Als Einsatzstdhle werden unlegierte und legierte Stdhle verwendet, die vor dem Einsatzhérten
niedrige Kohlenstoffgehalte aufweisen und daher gut schweifl- und zerspanbar sind. Die erreich-
baren Hérten nach dem Vergiiten (Hérten und Anlassen) reichen von etwa 610 bis 800 HV.
Einsatzstéhle sind nach DIN EN 10084 genormt und als Beispiele fiir gingige Einsatzstéihle
seien an dieser Stelle die folgenden Giiten genannt: C15E (1.0401, unlegiert), 17Cr3 (1.7016),
16MnCr5 (1.7131), 18CrMo4 (1.7243), 16NiCr4 (1.5714) und 20NiCrMo2-2 (1.6523). Die wichtigs-
ten Legierungselemente und deren metallkundliche Auswirkungen sind in folgender Auflistung
beschrieben [54, 55]:
e Chrom

+ FEinhértbarkeit wird verbessert.

+ Chromreiche Karbide werden gebildet und somit steigt die Verschleilbestdndigkeit.

- Uberkohlungsgefahr im Randbereich aufgrund von verringerter Kohlenstoffdiffusivitét

und damit verbunden erh6hte Restaustenitgehalte.

- Chromreiche Karbide vermindern die Zéhigkeit.

e Mangan
+ Einhéartbarkeit wird verbessert durch Absenken der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit.
+ Steigern der Kernfestigkeit durch Mischkristallverfestigung.

e Nickel
+ Einhértbarkeit wird stark verbessert durch Absenken der kritischen Abkiihlgeschwin-
digkeit.
+ Verbesserung der Zihigkeit und Verschiebung der Ubergangstemperatur der Kerb-
schlagarbeit zu tieferen Werten.

- Nickel ist ein austenitstabilisierendes Element und erh6ht daher den Restaustenitgehalt.

o Molybdéan
+ Einhértbarkeit wird verbessert.
+ Molybdéanreiche Karbide werden gebildet und somit steigt die Verschleilbesténdigkeit.
+ Waihrend der Aufkohlung wird das Austenitkornwachstums gehemmt und somit einer

Kornvergroberung entgegengewirkt.
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Anlassversprodung
Nachdem einsatzgehartete AM-Bauteile nach der Hartung angelassen werden miissen, sind die

zwei bekanntesten Anlassversprodungseffekte [56] von Stédhlen im Folgenden ausgefiihrt.

Die sogenannte 300 °C-Versprodung tritt vorrangig bei niedriglegierten Stdhlen beim Anlassen im
Temperaturbereich zwischen 250 und 350 °C auf und duflert sich trotz sinkender Festigkeit mit
steigender Anlasstemperatur in einem Minimum der Bruchdehnung und der Kerbschlagarbeit.
Bedingt ist diese Art der Versprodung durch die Bildung von Karbiden. Die Seigerung von
gewissen Verunreinigungen (P, Sb, As und Sn) verstarkt die Auspriagung dieses unerwiinschten
Phinomens. Die Karbidausscheidung geschieht vorwiegend an ehemaligen Austenitkorngrenzen
als diinne Korngrenzfilme, die den Korngrenzzusammenhalt schwichen und somit in diesen
Bereichen erleichtertes Risswachstum ermoglichen. Durch eine verbesserte Reinheit des verwen-
deten Stahls kann die Auspriagung dieses Effekts vermindert werden. Génzlich zu vermeiden ist
diese Versprodung jedoch nicht, weshalb sie als irreversibel bezeichnet wird. Daher sollte eine
Wiérmebehandlung in diesem Temperaturbereich vermieden werden.

Zusatzlich tritt bei gewissen Stéhlen (Mn-, Cr-, CrMn- und CrNi-legiert) ein weiterer Ver-
sprodungseffekt (500 °C-Versprodung) auf. Ursache hierfiir ist die Segregation von interstitiell
gelosten Elementen (P, Sb, As und Sn) an Korngrenzen. Dies fithrt zu einer Schwéchung der Korn-
grenzadhésion. Interstitiell geldster Phosphor besitzt die stdrkste Versprodungswirkung durch die
Segregation bei Temperaturen um 500 °C. Diese Art der Versprodung ist jedoch reversibel. Um
die Sprodigkeit zu verringern, ist eine Glithung bei Temperaturen iiber 650 °C durchzufiihren.
Dadurch verteilt sich der im Gefiige vorliegende Phosphor gleichméfig und kann durch eine
schnelle Abkiithlung von 600 °C auf 350 °C nicht erneut segregieren. Weitere Mdoglichkeiten zur
Verminderung der Anlassversprodung sind eine Kornfeinung (Zunahme der Korngrenzfliche und
somit geringere ortliche Verunreinigungsanreicherung), ein geringerer Verunreinigungsgehalt bzw.
eine Erh6éhung des Reinheitsgrades, das Abbinden des gelosten Phosphors oder das Zulegieren

von korngrenzaffinen Elementen (z.B. Bor), welche die Korngrenzen ihrerseits belegen.
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3 Experimenteller Teil

3.1 Untersuchtes Material und Vergleichsmaterial

Fiir die Herstellung der AM-Proben wurde niedriglegiertes Stahlpulver verwendet. Die Pulver-
herstellung geschah bei der Firma voestalpine Bohler Edelstahl GmbH & Co KG, Kapfenberg
(i.F. mit vaBEG bezeichnet) durch Inertgasverdiisung (Argon) mit einer Vacuum Induction
Melting Inert Gas Atomization (VIGA) - Anlage der Firma ALD Vacuum Technologies GmbH
(Planau, Deutschland). Eine Darstellung der Anlage liefert Abbildung 3.1 (a). Fiir die additive
Fertigung wird die PulverpartikelgroBenfraktion 15-45pm verwendet. Die erwiinschte chemische

Zusammensetzung des verdiisten Pulvers ist in Tabelle 3.1 aufgelistet.

Die additive Fertigung der Proben geschah bei der Firma Pankl Systems Austria GmbH, Kapfen-
berg (i.F. mit Pankl bezeichnet). Verwendet wurde eine SLM-Anlage der Firma EOS (EOS M 290)
mit einem Bauraumvolumen von 250 x 250 x 325 mm3, einem Yb-Faserlaser (max. 400 Watt Laser-
leistung), einer maximalen Scangeschwindigkeit vs von 7000 mm/s und einem Fokusdurchmesser
von 100 pm [14]. Die Temperatur der Bauplattform betrug 80°C. Zu Vergleichszwecken wurden

einige Proben mit einer Plattformtemperatur von 165 °C gefertigt.

Der Einsatzstahl 16MnCrb (1.7131), welcher als Vergleichsmaterial zu dem niedriglegierten
Stahlpulver Verwendung fand, wurde von der Firma voestalpine Stahl Donawitz GmbH bezogen.
Die chemische Zusammensetzung nach DIN EN 10084 ist ebenfalls in Tabelle 3.1 ersichtlich.
Abbildung 3.1 (b) zeigt das Material im walzharten Anlieferungszustand. Es handelt sich um
einen Kniippel mit einer Grundfliche von etwa 150 x 150 mm? und einer Linge (nach Abzug der

Schopfverluste) von 340 mm.

(a) VIGA - Verdiisungsanlage (b) Anlieferungszustand 16MnCr5-Kniippel

Abbildung 3.1: Verdisungsturm (VIGA) bei vaBEG und verwendetes Vergleichsmaterial.
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Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzungen des niedriglegierten Stahlpulvers und des 1.7131.

Gew. % C Si Mn Cr Mo Ni A% S
Pulver 0,20 0,25 0,25 0,95 020 125 0,15 0,050
17131 0,14-0,19 <040 1,00-1,30 080-1,10 - - -  <0,035

3.2 Pulvercharakterisierung

Im Zuge der Pulvercharakterisierung wurde das Stahlpulver (15-45pm) nach der Siebung
untersucht. Dieses Pulver wird im Folgenden als ,, Virgin Powder“ (VP1) bezeichnet, da es sich
noch nicht im SLM-Verfahren befand. Ausgewéhlte Untersuchungen wurden fiir das Pulver nach
jedem SLM-Prozessdurchlauf (nach DOEL, nach DOE2 etc.) durchgefiihrt. DOE steht fiir Design

of Experiments bzw. statistische Versuchsplanung.

3.2.1 Chemische Zusammensetzung

Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung des VP1 erfolgte im chemischen Labor der
Firma vaBEG. Mithilfe folgender Methoden wurden die in der nachstehenden Aufzdhlung fett

gedruckten Elementgehalte bestimmt:

o Atomemissionspektroskopie (ICP-OES) - Si, Min, Cr, Mo, Ni und V
o Massenspektrometrie (MS) mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-MS) - P
e Verbrennungsanalyse - C und S

e Bestimmung von N und O

Die Bestimmung des Argongehalts erfolgte iiber MS. In Kapitel 2.2.2 - Chemische Methoden

sind die verwendeten Analyseverfahren ndher beschrieben.

Des Weiteren erfolgte eine Bestimmung des Argon- und Schwefelgehalts sowie des Kohlen-, Sauer-
und Stickstoffgehalts in Pulverproben nach den einzelnen DOEs. Damit soll geklért werden, ob
sich die Pulverqualitdt des nicht geschmolzenen und damit wiederverwendbaren Pulvers durch
den SLM-Prozess verdndert. Zusétzlich wurden die Gehalte der oben genannten Elemente in

additiv gefertigten Proben bestimmt.

3.2.2 PartikelgroBenverteilung

Die Ermittlung der Gréflenverteilung der Pulverpartikel geschah fiir die verschiedenen Pulver
(VP1, nach DOEL1 etc.) mithilfe eines Analysators (Camsizer XT, Retsch Technology GmbH,
Deutschland), welcher mit digitaler Bildanalyse (DIA fiir Digital Image Analysis) arbeitet.
Zusétzlich liefert diese Messung Partikeldurchmesser (D10, D50 und D90). Der D10-Wert gibt

beispielsweise die Partikelgrofie an, die von 10 % der Pulverpartikel unterschritten wird.
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3.2.3 Schiittdichte und Rieselfahigkeit

Methoden zur Bestimmung der Schiitt- bzw. Fiilldichte und der Rieselfahigkeit sind in Kapitel
2.2.2 - Standardmethoden beschrieben.

Die Ermittlung der Schiittdichte aller Pulverproben erfolgte nach DIN EN ISO 3923-1.

Fiir die Rieselfdhigkeitsmessung aller Pulverproben kam ein Carney Flowmeters (ASTM B213)
zum Einsatz. Dieser Trichter wird verwendet, wenn keine giiltigen Messungen mithilfe des Hall
Flowmeters (DIN EN ISO 4490) durchfiithrbar sind [57].

Zuséatzlich wurde eine VP1-Probe unmittelbar vor der Rieselfahigkeitsmessung fiir 15 Minuten
bei 200 °C getrocknet, wodurch ein Rieseln des Pulvers und eine giiltige Zeitmessung erreicht
wurde. Zum Trocknen diente ein Feuchtebestimmer (MA 50/1.R) der Radwag Waagen GmbH.

3.2.4 REM - Untersuchungen zur Pulvermorphologie

Die Charakterisierung des VP1 geschah am Lehrstuhl fiir Stahldesign mithilfe des Dual Beam
Mikroskops FEIFIB Versa 3D. Dabei wurden Aufnahmen von losem Pulver und von einem Pulver-
schliff erstellt. Ersteres dient dazu, qualitative Aussagen iiber die Sphérizitéit, die Pulveroberfliache
und den Satellitenanteil im Pulver zu treffen. Die Untersuchung des Pulverschliffs soll Aufschluss

iiber moglicherweise vorhandene interne Poren geben.

3.3 Prozessparameterfindung

Ausgangspunkt fiir Parametervariationen (Laserleistung P, und Scangeschwindigkeit vg) sind
bekannte Daten fiir die Nickelbasislegierung Inconel 718, die seit Ladngerem bei Pankl mit dem
SLM-Verfahren hergestellt wird. Des Weiteren flielen Erkenntnisse einer im Vorfeld durchge-
fithrten Untersuchung eines artdhnlichen Stahlpulvers in die Prozessparameterfindung ein. Die
Volumetric Energy Density (VED), siche Gleichung (2.1), variiert dabei zwischen 51.J/mm?
und 97 J/mm3. Es waren insgesamt fiinf DOEs notig. Die Pulverschichtdicke Dg betrigt 40
pm, was durch die maximale Grofle des verwendeten Stahlpulvers von 45 pm begriindbar ist.
Der Uberlappungsabstand hg weist einen Wert unter 115 pm auf. Dieser korreliert mit dem
Fokusdurchmesser des EOS M 290, welcher 100 pm betrégt [14].

Pr, und vs wurden in DOE3 und DOE4 in vielversprechenden Bereichen genauer betrachtet.
Untersuchungen (siche Kapitel 3.3.2) nach DOEA4 fiihrten zu der Erkenntnis, dass die Art der
Schliffpraparation erheblichen Einfluss auf die Erkennbarkeit von vorhandenen Rissen in den
Proben mithilfe eines Lichtmikroskops hat. Einige Proben aus den ersten vier Durchldufen
wiesen zwar annehmbare Porositatswerte auf, eine erneute Aufbereitung zeigte jedoch, dass
Risse enthalten waren. Aus diesem Grund war ein weiterer Durchlauf (DOES5) notig. Naheres
zur Schliffpriaparation findet sich in den Kapiteln 3.3.3 und 4.2.4 und im Diskussionsteil der

vorliegenden Masterarbeit.
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Eine Ubersicht der gesamten DOEs mit beinhalteter Probenbezeichnung ist in Abbildung 3.2
dargestellt. Der erste DOE beinhaltete 19 Quader, der zweite 16, der dritte 18, der vierte 31
und der fiinfte 61. Insgesamt also 145 Quader. Die Grundfliche der Quader betrdagt 15 x 15
mm? und die Hohe belduft sich auf 20 mm. Beim horizontalen Abtrennen der Quader von der
Bauplattform wurde mit einem Schnittverlust von ca. 5 mm gerechnet, um im Nachhinein fiir
die Porositédtsanalyse Wiirfel mit einer Kantenlinge von ca. 15 mm zur Verfiigung zu haben.
Anzumerken ist, dass vor dem Prozess eine Siebung mit einem 80 pm-Sieb erfolgte, um grobe

Agglomerate, die sich bei der Lagerung bilden kénnen, im Pulverbett zu vermeiden.
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Abbildung 3.2: Probenbezeichnung - Ubersicht der fiinf DOEs.

Abbildung 3.3 (a) zeigt die Bauplattform nach dem DOEL. In Abbildung 3.3 (b) ist die Pro-
benanordnung auf der Bauplattform als Grundriss des DOE1 dargestellt. Die unregelméflige
Anordnung wird dadurch begriindet, dass es bei moglicherweise auftretenden Problemen im
Prozess zu Beschddigungen benachbarter Proben durch die Abstreifeinheit kommen kann, wenn
diese regelméfig und eng nebeneinander angeordnet sind. Des Weiteren konnen Schweiflspritzer

eines Wiirfels auf die umliegenden verteilt werden.

Das Trennen der Proben von der Bauplattform erfolgte mithilfe einer Trennsége bei der Firma
Pankl, sieche Abbildung 3.3 (c¢). Im weiteren Verlauf wurden die Proben bei der Firma vaBEG
vertikal in der Mitte geteilt. Dies geschah mithilfe eines Struers Discotom-6 (Abbildung 3.3 (d)).
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(c¢) Trennen der Wiirfel von der Bauplattform (d) Struers Discotom-6

Abbildung 3.3: Prozessparameterfindung - Bauplattform und Trennung der Proben.

3.3.1 Porositatsauswertung der verschiedenen Prozessparameter

Fiir die Porositatsauswertung der eingebetteten und aufbereiteten Proben kam ein Lichtmikroskop
der Fa. Olympus (BX53M) mit der zugehorigen Software (Olympus Stream Motion) zum Einsatz.
Die Aufbereitung besteht aus Schleifen mit nachfolgendem Polieren. Eine Atzung ist nicht
von Noten. Der Grofiteil der Probenpriparation geschah in der Metallographie der Firma
vaBEG. Ausgewéhlte Proben wurden zusétzlich am Lehrstuhl fiir Stahldesign, Department
Metallkunde und Werkstoffprifung, Montanuniversitidt Leoben prapariert und erneut ausgewertet.
Die Porositiat wurde fiir jede Probe an fiinf Positionen (in den vier Ecken und in der Probenmitte),
die jeweils eine Flache (Agesamt in Gleichung 2.3) von ca. 3mm? aufweisen, ermittelt. Dies
entspricht einer 50-fachen Vergroferung. Abbildung 3.4 zeigt ausgewéhlte Aufnahmen (linke
Seite) mit den zugehorigen Auswertungen (rechte Seite). Mithilfe der Auswertesoftware kann der
Schwellwert eingestellt und somit manuell festgelegt werden, welcher Anteil rot eingefarbt und

somit als Porenfliche (Agunke; in Gleichung 2.3) erkannt wird.
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(a) Aufnahme der Probe D15 (b) Auswertung der Probe D15, P = 1,98 %
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(c¢) Aufnahme der Probe E9 (d) Auswertung der Probe E9, P =0,12%

Abbildung 3.4: Porosititsauswertung an zwei ausgewéhlten Proben des DOE5 (hohe (a,b) und
niedrige (c,d) Porositét P).

3.3.2 Untersuchungen zur Klarung von Gefiigeinhomogenitaten

In DOE4 wurden zusétzlich zu den Probenwiirfeln mit zwei vorerst vielversprechenden Parametern
(32 und 33) B6x30-Zugproben nach DIN 50125 gefertigt. Aufgrund der niedrigen Bruchdehnung
aus dem Zugversuch wurden rasterelektronenmikroskopische (REM) Untersuchungen mit einem
REM der Fa. JEOL USA, Inc. (JSM-6460 LV) durchgefiihrt.

Des Weiteren wurden bei der voestalpine Stahl Donawitz GmbH Mikrosondenmessungen in
Auftrag gegeben. Diese sollen Aufschluss iiber das Seigerungsverhalten des vorhandenen Schwefels

und anderer enthaltener Legierungselemente liefern.

3.3.3 Einfluss der Schliffpraparation auf die Erkennbarkeit von Rissen

Um den Einfluss der Schliffpréaparation auf die Erkennbarkeit von mdoglicherweise vorhandenen
Rissen im Lichtmikroskop zu untersuchen, wurden die beiden verschiedenen Schliffaufbereitungs-
methoden niher betrachtet. Die Neuaufbereitung beinhaltet finf Proben (5, 9, 27, D4 und F14).



Die Probennachbereitung (Methode 2) wurde auf einem Schleifautomaten der Firma Struers
GmbH (Tegramin-30) am Lehrstuhl fiir Stahldesign des Departments Metallkunde und Werk-
stoffpriifung der Montanuniversitit Leoben nachgestellt. Methode 1 zeigt die Erstaufbereitung.
Die verwendeten Parameter sind in Tabelle 3.2 ersichtlich. Methode 2 setzt sich aus Methode 1
und einer anschliefenden Nachbereitung (siehe Tabelle 3.3) zusammen. Anzumerken ist, dass die
Kraftaufbringung bei Methode 1 zentral auf einen Probenhalter, der maximal sechs Proben fasst,
erfolgt. Bei Methode 2 erfolgt die Kraftbeaufschlagung einzeln auf jede Probe. Das Vorpolieren
geschah mit einem harten Tuch der Firma Struers GmbH (Dur) und das Feinpolieren mit einem
weichen Tuch (Nap). Das verwendete Schmiermittel (Lubricant blue) wurde ebenfalls von Struers
bezogen und fiir alle Schritte verwendet. Als Schmiermittel fiir das Planschleifen (Methode 1)
diente Wasser und im Gegensatz zu den restlichen Schritten wurde hierbei ein gegengleicher

Drehsinn gewahlt.

Tabelle 3.2: Aufbereitungsparameter der Methode 1.

Teilschritte Schleif- /Poliermittel Kraft [N] Laufzeit/Abtrag Drehzahl [U/min]
Planschleifen  Schleifstein (Kérnung 180) 350 1 mm 1500
Feinschleifen ~Diamantsuspension (9 pm) 300 5 min 300
Vorpolieren = Diamantsuspension (6 pm)  300-350 4-6 min 150
Feinpolieren Diamantsuspension (1 pm)  200-250 4-6 min 150

Tabelle 3.3: Aufbereitungsparameter der Methode 2.

Teilschritte Poliermittel Kraft [N] Laufzeit [min] Drehzahl [U/min]
Vorpolieren  Diamantsuspension (6 pm) 20 4 150
Feinpolieren Diamantsuspension (1 pm) 20 4 150

3.4 Mechanische Erprobung und Warmebehandlung

Die Ubersicht des Probenausmafes fiir die mechanische Erprobung des lasergeschmolzenen Pulvers
und des Vergleichsmaterials ist in Tabelle 3.4 zu sehen. Die Vormafifertigung des AM-Materials
erfolgte bei der Firma Pankl. Abbildung 3.5 zeigt die beiden Bauplattformen direkt nach dem
Fertigungsprozess. Das Abtrennen der Proben von der Bauplattform fand mittels Drahterodieren
bei der Firma Taibinger & Co Sondermaschinenbau GmbH, Kindberg statt. Nach Abschluss der
Wiarmebehandlung (WBH) erfolgte die Endfertigung der Proben in der mechanischen Werkstétte
der Firma vaBEG (Drehen bzw. Frisen). Die Probenvorbereitung (Vormaffertigung, WBH und
Endmaffertigung) des 16MnCr5 geschah génzlich bei vaBEG.

Die Erprobung beinhaltet fiir die additiv gefertigten Proben die liegende und stehende Orientie-
rung und fiir das Vergleichsmaterial die Langs- und Querrichtung zur Hauptverformungsrichtung.
Mit Ausnahme der Einsatzhirtebehandlung wurden die gesamten Proben in Kammerdfen der
Fa. Medlin u. Naber GesmbH & Co. KG in Luftatmosphére bei vaBEG wiarmebehandelt. Die
Einsatzhartung der entsprechenden Proben beider Materialien realisierte die Fa. Pankl. Néaheres
zur WBH der Proben findet sich im Folgenden.
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Tabelle 3.4: Probenumfang der durchgefithrten Untersuchungen je Material.

Erprobung Anzahl VormaBabmessung [mm] EndmafBabmessung [mm)]
Harte-Anlasskurve 30 20x20x 20 20x20x20
Zugversuch 24 15x15x 852 dop =6 mm, Ly =30 mm
Kerbschlagbiegeversuch 80 bzw. 403 15x15x65 10x10x 55
Einsatzhartung 3 40x40x 10 40x40x 10

(a) Proben des ersten Durchlaufs (b) Proben des zweiten Durchlaufs

Abbildung 3.5: Bauteilplattformen mit AM-Proben nach dem SLM-Prozess.

Fir Harte-Anlasskurven wurden Hartewtirfel aus dem Material gefertigt bzw. geschnitten. Um
Kerbschlagbiegewerte zu erhalten fanden Charpy-V-Notch Proben Verwendung. Als Zugproben
fungierten B6x 30-Proben nach DIN 50125 und fiir die Einsatzhirtung Plattchen, die nach dem

Aufkohlen und Vergiiten zersigt wurden, um Hérteverldufe aufnehmen zu kénnen.

3.4.1 Harte-Anlasskurven

Niedriglegiertes Stahlpulver

Um fiir das additiv gefertigte Material die entsprechende Hartetemperatur zu finden, fand die Aus-
tenitisierung der Wiirfel bei zwei verschiedenen Temperaturen (7417 = 850°C und 742 = 950°C)
statt. Eine grobe Abschitzung von T'a; erfolgte durch Héartetemperaturen dhnlicher Stahlgiiten.
Zusétzlich wurde mithilfe der Software Thermo-Calc das Phasendiagramm und somit der Austeni-
tisierungsbereich fir die entsprechende Zusammensetzung des Pulvers berechnet und in die Wahl
der Temperatur miteinbezogen. Die zweite Temperatur (742) ist bewusst hoher gewéhlt, da bei
einer Einsatzhartung durchaus Temperaturen in der Groéflenordnung von 1000 °C erreicht werden
konnen. Die Austenitisierungsdauer betrug jeweils 30 Minuten mit folgender Wasserabschreckung.
Nach erfolgtem Abschrecken erfolgte ein gemeinsames Anlassen der Proben aller Hartetempe-
raturen und der Hartewirfel im sogenannten AsBuilt-Zustand fir jeweils zwei Stunden mit
abschlieflender Luftabkiihlung. AsBuilt beschreibt den Entnahmezustand nach dem SLM-Prozess.

2 Abmessungen der stehend gebauten Zugproben (Abbildung 3.5 (a)): @12 x 70 mm.
3Probenausmaf des 16MnCr5.
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Das Anlassen geschah bei folgenden Temperaturen: 7' = 100, 150, 175, 200, 225, 250 °C. Des Wei-
teren wurde fiir jede Hartetemperatur der naturharte (ohne nachtrégliches Anlassen) Zustand
erprobt.

Die Hirtemessung erfolgte mit einem Héirtepriifgerit der Fa. EMCO-TEST PRUFMASCHI-
NEN GMBH (Hérte nach Rockwell - Verfahren C) im Priiflabor der Firma vaBEG. Aufgrund
der groflen Streuungen der Hértewerte (siche Ergebnisteil) erfolgte eine erneute Hértemessung
an Kerbschlagproben. Diese Werte weisen erneut grofie Standardabweichungen und streuende
Hértewerte auf. Aufgrund der groflen Unterschiede in den verschiedenen Messungen wurden
AsBuilt-Proben bei Pankl in einer Anlage der Fa. ALD (ModulTherm) erneut einer Vergiite-WBH
unterzogen. Die Austenitisierungstemperaturen betrugen erneut 850 °C und 950 °C, jedoch wurde,
um vollstandige Durchwarmung der Proben zu garantieren, die Austenitisierungszeit von 30
Minuten auf eine Stunde angehoben. Als Abschreckmedium fungierte in diesem Fall gasférmiger
Stickstoff. An diesen Proben erfolgten Harteverlaufsmessungen (HV1, insgesamt 20 Eindriicke je

Messung) und zusétzlich Einzelmessungen mit HV10 (drei Eindriicke je Messung).

Vergleichsmaterial
Fiir das Vergleichsmaterial wurden ebenfalls Harte- Anlasskurven angenommen. Dies geschah bei
zwei Austenitisierungstemperaturen (747 = 870°C und T42 = 950 °C fiir jeweils 30 Minuten).

Das Abschrecken mit anschlieBendem Anlassen und die Harteprifung gleicht dem Pulverwerkstoff.

3.4.2 Zugversuche

Niedriglegiertes Stahlpulver
Die Erprobung umfasst folgende Zusténde (jeweils drei Zugproben stehend und liegend gefertigt):

1. AsBuilt

2. AsBuilt + Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)

3. Harten (850°C/30’/Wasserabschreckung) 4+ Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)
4. Harten (950°C/30’/Wasserabschreckung) 4+ Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)

Die Zugpriifung erfolgte im Priflabor der Firma vaBEG mit einer Zugpriifmaschine der Fa.
MESSPHYSIK MATERIALS TESTING GMBH (BETA 400-2).

Vergleichsmaterial
Die Zugprifung des 16MnCr5 (Langs- und Querproben) erfolgte analog zum AM-Material.

Hierbei wurden folgende Zustéinde (jeweils Liangs- und Querproben) erprobt:

1. Harten (870°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (150 °C/2h/Luftabkithlung)
2. Hérten (870°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)
3. Harten (950°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (150 °C/2h/Luftabkiihlung)
4. Hérten (950°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)
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3.4.3 Kerbschlagbiegeversuche

Niedriglegiertes Stahlpulver

Die Messung der Kerbschlagarbeit (fiinf Proben pro Zustand) erfolgte ebenfalls im oben genannten
Priiflabor mit einem Kerbschlaghammer der Fa. Zwick GmbH & Co. KG (PSW 750). Die erprobten
Zustédnde gleichen jenen beim Zugversuch. Die Priifung der liegend und stehend gebauten Proben
fand bei Raumtemperatur (RT) und zusétzlich bei —20°C statt.

Vergleichsmaterial
Es wurden folgende Zustédnde bei RT und bei —20°C erprobt:

1. Harten (870°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (200 °C/2h/Luftabkithlung)
2. Hérten (950°C/30’/Wasserabschreckung) + Anlassen (200 °C/2h/Luftabkiihlung)

Die Erprobung der Kerbschlagarbeit erfolgte in Léings- und Querrichtung.

3.4.4 Einsatzharten

Der Einsatzhértevorgang (Aufkohlung, Abschrecken, Tiefkiihlen und Anlassen) fand bei Pankl
in einer Anlage der Fa. ALD (ModulTherm) mittels Unterdruckaufkohlung statt. Die Hartung
erfolgte in Form des Direkthértens aus der Aufkohltemperatur. Der durchlaufene WBH-Zyklus
fir das AM-Material und das Referenzmaterial (16MnCr5) ist in Abbildung 3.6 (a) ersichtlich.
Die Aufkohlungsdauer betriagt zwischen acht und 11 Stunden bei einer Aufkohlungstemperatur
zwischen 800 °C und 950 °C. Von dieser Temperatur findet die Hartung bzw. das Abschrecken
mittels Gasdruck (Ng) auf RT statt. AnschlieBend folgt ein Tiefkiihlen bei —75°C und ein
Anlassen fiir zwei Stunden bei 170 °C mit abschlielender Luftabkiihlung.

Abbildung 3.6 (b) zeigt ein typisches Harteprofil nach erfolgter Aufkohlung, in dem die mafigebli-
chen Kenngroflen eingetragen sind. Das gewéhlte Harteprofil beider Werkstoffe ist aus Tabelle
3.5 zu entnehmen. Die Hérteverlaufe wurden mittels Vickershirtemessung (HV1) in Abstédnden
von 0,1 mm mithilfe eines Hértepriifgerdts der Fa. EMCO TEST (DuraScan G5) gemessen. Die
Oberflachen- und Kernhédrtemessungen erfolgten zusétzlich mit HRC bzw. HV10. Die Oberfla-
chenhértenhértenmessung erfolgt aufgrund von nicht aufbereiteten Oberflichen mittels HRC, da
die Vermessung der Eindruckdiagonalen (HV) an unaufbereiteten Flachen nicht moglich ist und
ein Abschleifen mit anschlieBendem Polieren die Messung verfilschen wiirde. Die Grenzhérte
von 550 HV1 soll innerhalb der Einsatzhértetiefe (EHT) liegen. Harteverldufe wurden fiir den
16MnCr5 an einer ldngsorientierten Probe in Langs- und den beiden Querrichtungen und fiir das
AM-Material an einer liegend sowie an einer stehend gebauten Probe gemessen. Die Hartemes-
sungen fiir das AM-Material beinhalten Verldufe in der Ebene, die parallel auf die Bauplattform

steht und Verlaufe quer zu dieser Ebene.
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Abbildung 3.6: WBH-Zyklus der Einsatzhirtung und schematische Darstellung des Hartepro-
fils.

Tabelle 3.5: Hérteprofil des AM-Materials und des 16MnCrb5.

Oberflachenharte Kernharte EHT

AM-Material 690HV10+80HV10 >440HV10 0,7...1,0mm
16MnCrb 690HV10+80HV10 > 440HV10 0,7...1,0mm

Die Gefiigebeurteilung der einsatzgehérteten Proben erfolgte {iber LIMI-Untersuchungen mit
dem Mikroskop Olympus BX53M.

3.5 Ergdnzende Untersuchungen

3.5.1 Gefiigecharakterisierung

Die Gefiigecharakterisierung erfolgte mittels LIMI und REM. Fiir die LIMI-Untersuchungen fand
erneut das Mikroskop Olympus BX53M bei vaBEG Verwendung. Die rasterelektronenmikroskopi-
sche Gefligebeurteilung fand am Lehrstuhl fiir Stahldesign mithilfe eines FEI Versa 3D statt. Die

Charakterisierung beinhaltet Proben des additiv gefertigten Materials in den unterschiedlichen
WBH-Zusténden:

o AsBuilt: Probe HO1 (liegend gebaut) und Probe V01 (stehend gebaut)

o AsBuilt + 200°C: Probe H11 (liegend gebaut) und Probe V11 (stehend gebaut)
o 850°C + 200°C: Probe H21 (liegend gebaut) und Probe V21 (stehend gebaut)
e 950°C + 200°C: Probe H31 (liegend gebaut) und Probe V31 (stehend gebaut)

Zusatzlich wurde der AsBuilt-Zustand mit erhohter Plattformtemperatur (165 °C) untersucht.
Fir das Vergleichsmaterial wurden LIMI-Aufnahmen von Léngs- und Querproben in den beiden
Vergiitungszustanden betrachtet.

Die Atzung erfolgte in allen Féllen mit 2-prozentiger Nitallosung. Zusétzlich wurden ausgewéihlte
Proben einer Farbiitzung (Beraha-I-Atzung) unterzogen, um die enthaltenen Gefiigebestandteile

(Martensit und Bainit) besser unterscheiden zu kénnen.

36



3.5.2 Stirnabschreckversuche nach Jominy und Restaustenitmessungen

Aus dem Stahlpulver wurden zusétzlich zwei Zylinder (@32x102mm) gefertigt, die fiir Jominy-
Abschrecktests verwendet werden (Probenart P41 nach ASTM A 255). Die WBH der beiden
Proben setzt sich aus einer Spannungsarmglithung (650 °C /6 h / Ofenabkiihlung) mit anschliefien-
der Hartung bei 850 °C bzw. 950 °C (Haltezeit auf Austenisierungstemperatur jeweils 30 Minuten
mit anschlieBender Wasserabschreckung nach Jominy) zusammen. Die WBH und anschlieflende
Erprobung (Hartemessung HRC nach DIN ENISO 642) wurde bei vaBEG durchgefiihrt.

An ausgewihlten Proben (siche Aufzahlung in Kapitel 3.5.1) wurden bei vaBEG die Restauste-
nitgehalte mithilfe eines Rontgendiffraktometers der Fa. Bruker (Diffraktometer D8 ADVANCE)
gemessen. Zuséatzlich erfolgte eine Restaustenitgehaltbestimmung an den naturharten Proben
(Austenitierung bei 850°C und 950°C ohne nachfolgendes Anlassen). Die Auswertung des
Restaustenitgehalts erfolgte nach ASTM E975-13.
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4 Ergebnisse

4.1 Pulvercharakterisierung

4.1.1 Chemische Zusammensetzung des Pulvers und additiv gefertigter Proben

Tabelle 4.1 zeigt die Soll-Analyse (VP1-Soll) des Virgin Powders 1 (VP1) und die gemessenen
Legierungselementgehalte (VP1-Ist). Daraus geht hervor, dass die Gehalte fiir Si, Mn, Cr, Mo
und Ni iiberschritten wurden. Die Abweichungen befinden sich jedoch innerhalb der festgelegten
Toleranzen. Zusétzlich enthélt die untenstehende Tabelle die chemische Analyse des Virgin
Powders 2 (VP2-Ist). Dieses Pulver stammt aus einer anderen Verdiisungscharge als das VP1. Die
chemische Zusammensetzungen additiv gefertigter Proben aus den beiden Pulvern sind ebenfalls
enthalten (Probel und Probe2). Probel wurde im Zuge des DOE4 gefertigt und Probe 2 ist

eine Kerbschlagprobe aus der mechanischen Probenfertigung.

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung des Pulvers und additiv gefertigter Proben.

Gew. % C Si Mn Cr Mo Ni A% S N 0) Ar

VP1-Soll 0,200 0,25 0,25 0,95 0,20 1,25 0,15 0,050 - _ _
VP1-Ist 0,190 0,34 0,44 1,12 0,34 1,57 022 0,051 0,0024 0,024 0,000063
Probel 0,179 0,37 040 1,11 033 1,58 0,23 0,055 0,0022 0,008 0,000018

VP2-Ist 0,180 0,26 0,28 0,95 0,22 1,27 0,16 0,038 0,0023 0,014 _
Probe2 0,165 0,32 0,24 093 021 1,29 0,16 0,046 0,0024 0,015 0,000015

In Abbildung 4.1 (a) sind die Entwicklung des Kohlenstoff- und Schwefelgehalts mit zunehmender
Anzahl an SLM-Prozessdurchlidufen und die Gehalte in den additiv gefertigten Proben ersichtlich.
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Abbildung 4.1: Entwicklung des C-, S-; Ar-, N- und O-Gehalts im Pulver und im Bauteil.
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Der Kohlenstoffgehalt im additiv gefertigten Bauteil ist geringer als jener im Pulver. Dies trifft

sowohl fiir das Pulver, welches bis zum DOE4 verwendet wurde (VP1), als auch fiir das Pulver

fir die Probenfertigung (VP2) zu. Anzumerken ist, dass der Schwefelgehalt im VP2 und demnach

auch in Probe 2 niedriger als in VP1 ist.

Die Entwicklung des Argon-, Sauer- und Stickstoffgehalt mit steigender Anzahl an Prozessdurch-

laufen ist in Abbildung 4.1 (b) zu sehen. Alle drei Elemente zeigen einen geringfiigigen Anstieg

der Gehalte im Pulver bei mehrmaligem Durchlaufen des Prozesses. Zusétzlich sind die Anteile

in Probe 1 ersichtlich, in der der Argon- und Sauerstoffgehalt deutlich niedriger als im Pulver ist.

4.1.2 PartikelgroBenverteilung

Die Partikelgrofienverteilung des VP1 ist in Abbildung 4.2 (a) zu sehen.
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Abbildung 4.2: Pulvergrofienverteilungen und Partikeldurchmesser des niedriglegierten Stahl-
pulvers. Es ist keine signifikante Anderung der Pulverqualitit erkennbar.

Diese Kurve zeigt, dass das verwendete Pulver den im SLM-Prozess gewiinschten Grofienfraktions-

bereich von 15-45 pm aufweist. Abbildung 4.2 (b) zeigt die Entwicklung der Partikeldurchmesser
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(D10, D50 und D90) mit steigender Anzahl an Prozessdurchldufen bzw. DOEs. In den Abbil-
dungen 4.2 (c¢) und 4.2 (d) sind die Entwicklung der Haufigkeit bzw. der Summenh&ufigkeit
mit fortschreitender Anzahl an Durchldufen dargestellt. Aus diesen Diagrammen sind keine

signifikanten Verschiebungen und somit keine Verdnderung der Pulverqualitét beobachtbar.

4.1.3 Schiittdichte und Rieselfahigkeit

In Tabelle 4.2 sind die Ergebnisse der Schiittdichten- und Rieselfdhigkeitsmessungen aufgelistet.
Die Schiittdichte zeigt keine signifikanten Verdnderungen. Bei der Rieselfdhigkeit ist anzumerken,
dass fiir die Messung des VP1 eine Trockung (siehe Kapitel 3.2.3) notwendig war, bevor die
Messung giiltig durchfithrbar war. Daher ist kein Vergleich der erzielten Ergebnisse (VP1 und
nach DOE4) moglich. Fiir die restlichen Zustédnde (nach DOEL etc.) wurde keine Pulvertrocknung
durchgefiihrt. Es waren, mit Ausnahme des Pulvers, welches nach dem DOE4 entnommen wurde,

keine giiltigen Messungen durchfithrbar.

Tabelle 4.2: Ergebnisse der Schiittdichten- und Rieselfadhigkeitsmessungen.
VP1 nach DOE1 nach DOE2 nach DOE3 nach DOE4

Schiittdichte [g/cm?] 3,87 4,01 3,93 3,97 4,00
Rieselfahigkeit [z5.] 15 - - - 19

4.1.4 REM - Untersuchungen zur Pulvermorphologie

Ein Ubersichtsbild des losen Pulvers ist in Abbildung 4.3 (a) gezeigt. Der Aufnahme kann
entnommen werden, dass der Anteil der sphérisch geformten Pulverpartikel hoher als jener der

irregular geformten Partikel ist.

(a) Ubersichtsbild des VP1 (b) Detaillierte Darstellung einzelner Pulverpartikel

Abbildung 4.3: REM-Aufnahmen des VP1.

In Abbildung 4.3 (b) sind sphérische Pulverpartikel mit relativ glatten Oberflichen im Vergleich

zu einem irreguldr geformten Partikel, welches keine gleichméfige Oberfliche aufweist, zu sehen.

40



Aus den obigen Bildern ist ebenfalls erkennbar, dass kleine Pulverpartikel (Satelliten), die
mit grofleren an der Oberfliche verbunden sind, im Pulver vorhanden sind. Eine quantitative
Abschétzung des Satellitenanteils im Pulver ist hier nicht moglich. Abbildung 4.4 (a) zeigt einen
Satelliten, welcher iiber einen Sinterhals mit dem gréfleren Partikel verbunden ist. Im Vergleich
dazu sind auch Satelliten vorhanden, die adhédsiv mit den Hauptpartikeln verbunden sind, siehe
Abbildung 4.4 (b).

& HY
% | 5.00 kv

e HV
5 | 500k

(a) Satellit mit starrer Verbindung (b) Satellit mit metastabiler Verbindung
Abbildung 4.4: Detaillierte REM-Aufnahmen von Satelliten im Pulver.
Abbildung 4.5 (a) zeigt eine Aufnahme des erstellten Pulverschliffs mit sphérisch und irregulér

geformten Partikeln. In Abbildung 4.5 (b) ist ein Pulverpartikel mit rauer Oberfliche zu sehen.

Bei Betrachtung der Pulverschliffaufnahmen konnte keine interne Porositat festgestellt werden.

(a) Pulverpartikel in Einbettmasse (b) Detaillierte Aufnahme der Partikeloberflache

Abbildung 4.5: REM-Aufnahmen des Pulverschliffs.

4.2 Prozessparameterfindung

Im Rahmen der Prozessparameterfindung wurden, wie in Kapitel 3.3 ndher beschrieben, die La-
serleistung Pr, und die Scangeschwindigkeit v (und damit die Volumetric Energy Density (VED))

variiert. Die Bauplattformtemperatur betriagt im Regelfall 80 °C. Einzelne Untersuchungsergeb-
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nisse von Proben, die mit einer Plattformtemperatur von 165 °C gefertigt wurden, sind ebenfalls
dargestellt. Die folgenden Unterkapitel zeigen ausgewéhlte Ergebnisse der Porositédtsanalysen mit
diversen weiterfithrenden Untersuchungen (Zugversuche, REM und Mikrosonde).

Nachdem der Einfluss der Schliffpraparation am Beginn der Prozessparameterfindungsstudie
noch nicht bekannt war, wurden DOE1 bis DOE4 mit unzureichender (vorhandene Risse nicht
erkennbar) Aufbereitung einer Porositéitsanalyse unterzogen. Die Ergebnisse dieser Analyse
sind der Vollstdndigkeit halber im Appendix in den Tabellen 6.1, 6.2 und 6.3 aufgelistet. Hier
ist anzumerken, dass Proben, welche mit Methode 1 (Kapitel 3.3.3) préapariert wurden, keine
verwertbaren FErgebnisse lieferten. Des Weiteren sind in Tabelle 6.4 die Porositétswerte des DOES,
welcher mit der passenden Aufbereitungsmethode préapariert wurde, ersichtlich.

Nach ausfiihrlicher Betrachtung der gewonnenen Erkenntnisse wurde als Prozessparameter Para-

meter 21 mit einer VED von 65J/mm3 gewéhlt.

4.2.1 Porositatsauswertung der verschiedenen Prozessparameter

In Abbildung 4.6 ist eine Gegeniiberstellung ausgewéhlter Proben, welche einer Neuaufbereitung
mit Methode 2 (siehe Kapitel 3.3.3) unterzogen wurden, dargestellt. Es ist ersichtlich, dass gewisse
Parameter (unter Anderem 11 und 35) eine weitaus hohere Rissanzahl als andere Parameter
aufweisen. Bei den Parametern mit vielen Rissen wurde keine Porositatsanalyse durchgefiihrt.
Parameter 11 und 35 (Abbildung 4.6 (c¢) und (d)) wurden mit deutlich hdherem Energieeintrag
(VED) gefertigt als die beiden iibrigen Parameter.

i

500 pm | i 500 ym

(a) Probe 3, VED < 65J/mm?*, P = 0,60% (b) Probe 21, VED = 65J/mm?, P =0,11%
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Abbildung 4.6: Gegeniiberstellung von Proben mit wenigen und vielen Rissen.
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Abbildung 4.7 zeigt eine Gegeniiberstellung vielversprechender Parameter. Alle vier Parameter

weisen niedrige Porositédten und eine geringe Anzahl an Rissen auf.

(a) Probe E06, VED < 65J/mm?*, P =0,16 % (b) Probe E09, VED < 65J/mm?, P =0,23%

(c) Probe E12, VED < 65J/mm?®, P =0,12% (d) Probe 21, VED = 65J/mm?*, P =0,11%

Abbildung 4.7: Gegeniiberstellung des gewidhlten und alternativer Parameter.

Vergleich der Plattformtemperaturen

Fine Gegeniiberstellung von ungeétzen LIMI-Aufnahmen ist in Abbildung 4.8 gezeigt. Ein
Vergleich der beiden Aufnahmen zeigt, dass bei einer Plattformtemperatur von 165°C deutlich
mehr Risse ersichtlich sind als bei 80 °C.

(a) AsBuilt - liegend gebaut - 80°C (b) AsBuilt - liegend gebaut - 165 °C

Abbildung 4.8: Gegeniiberstellung von ungeétzten Schliffen der beiden Plattformtemperaturen.
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4.2.2 Zugversuchsergebnisse der verschiedenen Prozessparameter

Im Rahmen des DOE4 wurden Zugproben unter Verwendung des Parameters 32 (VED =
67 J/mm?) und 33 (VED =70J/mm?) gefertigt, da zu diesem Zeitpunkt (Aufbereitung mit
Methode 1) diese Parameter die geringsten Porositatswerte (0,04 % bzw 0,03 %) aufwiesen. Durch
die anschlieflende REM-Untersuchung (siehe nichstes Unterkapitel) und eine Neuaufbereitung mit
Methode 2 wurden jedoch Risse, die aus dem SLM-Prozess stammen, in den Proben festgestellt.
In Abbildung 4.9 sind die Ergebnisse der genannten Parameter jenen des bislang geeignetsten
Parameters 21 (VED =65J/mm?) gegeniibergestellt.
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(b) Gehértet (850°C/950°C) und angelassen bei 200 °C

Abbildung 4.9: Vergleich der Zugversuchsergebnisse der Parameter 21, 32 und 33.
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Die Festigkeitswerte (Zugfestigkeit R, und Dehngrenze Ryp2) zwischen den verschiedenen
Parametern unterscheiden sich im AsBuilt-Zustand geringfiigig. Die Werte fiir die Bruchdehnung
As ist fiir den Parameter 21 geringfiigig héher. Im vergiiteten Zustand sind die Festigkeitswerte der
Parameter 32 und 33 signifikant héher als jene des Parameters 21. A5 und die Brucheinschniirung
7 sind fiir Parameter 21 nach dem Austenitisieren bei 950 °C hdoher als bei 850°C. Die mit

Parameter 32 und 33 gefertigten Proben weisen niedrigere Duktilitdtskennwerte auf.

Im Zuge der Probenfertigung mit Parameter 21 wurden zusétzlich stehend gebaute Zugproben
vielversprechender Parameter aus DOE5 (E06, E09 und E12, siehe Kapitel 3.3 bzw. Tabelle 6.4)
erstellt. Einen Vergleich der verschiedenen Parameter im AsBuilt-Zustand zeigt Abbildung 4.10.
Daraus kann entnommen werden, dass Parameter 21 in allen Kennwerten niedrigere Werte als
die iibrigen Parameter aufweist. Fiir Parameter E06 und E09 weisen die As- und Z-Werte hohe

Streuungen auf.
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Abbildung 4.10: Vergleich zwischen den Parametern 21, E06, E09 und E12.

4.2.3 Untersuchungen zur Klarung von Gefiigeinhomogenitaten

REM-Untersuchungen

In Abbildung 4.11 (a) ist deutlich eine regelméfige Struktur, die streifenférmig aufgebaut ist,
erkennbar. Die Hohe dieser Streifen belduft sich auf 113 um, wie aus Abbildung 4.11 (c), die den
angelassenen AsBuilt-Zustand repréisentiert, entnommen werden kann. Abbildung 4.11 (b) zeigt,
dass innerhalb dieser Streifen mikroskopische Risse erkennbar sind. Durch das Austenitisieren
(850°C) mit anschliefendem Anlassen (200°C) wird die Regelméfigkeit der Streifenstruktur
abgeschwiécht. Dies ist in Abbildung 4.11 (d) zu sehen.

REM-Untersuchungen von Zugproben des Parameters 32 zeigten die gleichen Auffilligkeiten.

45



(a) AsBuilt + 200°C - Ubersicht (b) AsBuilt + 200°C - Detail 1

(¢) AsBuilt + 200 °C - Detail 2 (d) Vergiitet (850°C + 200 °C) - Ubersicht B01-Probe

Abbildung 4.11: Parameter 33 - REM-Aufnahmen der Bruchflichen der B6x 30 -Zugproben.
Im AsBuilt-Zustand (a, b, c) ist eine zeilige Struktur zu sehen.

Mikrosondenuntersuchungen

In Bezug auf das Seigerungsverhalten enthaltener Legierungselemente wurden zwei Mikrosonden-
messungen an einer AsBuilt-Probe durchgefiihrt. Eine Ubersichtsaufnahme der ersten Messung
mit strichliertem Scanbereich (ca.400x 400 pm) ist in Abbildung 4.12 (a) zu sehen. Das zugehorige
Mapping des Schwefels ist in Abbildung 4.12 (b) dargestellt. Der Schwefel ist nicht homogen iiber
den Scanbereich verteilt. Eine deutliche Raupenstruktur ist erkennbar. Die Schwefelkonzentration

steigt an den Erstarrungsfronten (Raupengrenzen) und an rissbehafteten Bereichen.
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(a) Ubersicht des gescannten Bereichs (b) Mapping der S-Verteilung (Angabe in Gew. %)

Abbildung 4.12: Mikrosondenmessung 1 - Ubersicht und Mapping der Schwefelverteilung.

Abbildung 4.13 (a) zeigt das Ubersichtsbild, welches mit dem Mapping der zweiten Messung
tiberlagert ist. Der Scanbereich belduft sich erneut auf ca.400x 400 pm. In Abbildung 4.13 (b) ist
das Mapping dargestellt. Besonders auffillig ist die erh6hte Schwefelkonzentration im Riss (siehe
Bildmitte). Die Raupenstruktur ist wie in Messung 1 erkennbar.

Die Skalierung des Schwefelgehalts unterscheidet sich von der ersten Messung.

(a) Uberlagerung des REM-Bildes mit dem Mapping (b) Mapping der S-Verteilung (Angabe in Gew. %)
der S-Verteilung

Abbildung 4.13: Mikrosondenmessung 2 - Ubersicht und Mapping der Schwefelverteilung.

Eine Auswertung der Schwefelkonzentration ist in Abbildung 4.14 ersichtlich. Daraus kann
entnommen werden, dass entlang der schwarzen Linien der erwiinschte Schwefelgehalt von ca.
0,05 Gew. % vorliegt. Die roten und gelben Linien zeigen zwei deutliche Abweichungen. Die

Schwefelkonzentration in der Umgebung des vorliegenden Risses steigt auf ca. 0,15 Gew. % .
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Abbildung 4.14: Mikrosondenmessung 2 - Schwefelgehalt entlang eingezeichneter Linien.

4.2.4 Einfluss der Schliffpraparation auf die Erkennbarkeit von Rissen

An dieser Stelle sei erneut erwéhnt, dass die Porositdtsanalysen an Proben, welche mit Methode
1 prapariert wurden, keine verwertbaren Ergebnisse liefern, da vorhandene Risse nicht erkennbar
sind. Aus den fiinf Proben, die fiir die Untersuchung der Schliffpriaparation neu aufbereitet
wurden, sind in den Abbildungen 4.15, 4.16 und 4.17 drei Gegeniiberstellungen der beiden

Aufbereitungsmethoden zu sehen. Die beobachtbaren Unterschiede sind im Folgenden ausgefiihrt.

Abbildung 4.15 (a) zeigt, dass aus einigen Rissen, die in der Probe 9 vorhanden sind, Poliermittel
austritt. Im neu aufbereiteten Schliff (Abbildung 4.15 (b)) ist dieses Austreten nicht mehr zu

beobachten, was zu einer detailreicheren Aufnahme fihrt.
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Abbildung 4.15: Parameter 9 (DOE2) - Gegeniiberstellung der Aufbereitungsmethoden.
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Ein deutlicher Unterschied beziiglich der Erkennbarkeit von Rissen ist durch einen Vergleich von
Abbildung 4.16 (a) und 4.16 (b) gegeben. Durch die Neuaufbereitung mit Methode 2 werden
Risse, die nach der Grundaufbereitung (Methode 1) nicht ersichtlich waren, erkennbar. Die

Betrachtung des linken Bildes liefert den Eindruck, dass die Probe rissfrei ist.

-~

' : S R S R e

(a) Methode 1 (b) Methode 2

Abbildung 4.16: Parameter D04 (DOE) - Gegeniiberstellung der Aufbereitungsmethoden.

Abbildung 4.17 zeigt, dass die verschiedenen Aufbereitungsmethoden ebenso Einfluss auf die
Anzahl der erkennbaren Poren haben. In Abbildung 4.17 (b) sind deutlich mehr Poren als in
Abbildung 4.17 (a) zu sehen.
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Abbildung 4.17: Parameter F14 (DOE5.2) - Gegeniiberstellung der Aufbereitungsmethoden.

Auf die Unterschiede zwischen den Methoden wird im Diskussionsteil ndher eingegangen.
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4.3 Mechanische Erprobung

4.3.1 Harte-Anlasskurven

Abbildung 4.18 zeigt eine Gegentiberstellung der Harte- Anlasskurven der untersuchten Materialien.
Bei Betrachtung von Abbildung 4.18 (a) kann festgestellt werden, dass das Material im AsBuilt-
Zustand eine deutlich geringere Hérte als im vergiiteten Zustand aufweist. Mit Ausnahme des
Hérteabfalls bei einer Anlasstemperatur von 200 °C kann zwischen den beiden Hartetemperaturen
kein signifikanter Harteunterschied festgestellt werden. Gleiches gilt fiir das Referenzmaterial
(Abbildung 4.18 (b)). Des Weiteren liegt das Hérteniveau des AM-Materials im vergiiteten
Zustand auf dem Level des Vergleichsmaterials.

Es wurden weitere Hartemessungen am AM-Material durchgefiihrt, die wiederum niedrigere
Hértewerte mit grofen Standardabweichungen aufweisen (AsBuilt #2, 850 °C #2, 950 °C #2).
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Abbildung 4.18: Vergleich der Hérte-Anlasskurven des Pulvers und des Referenzmaterials.

Die mit HV1 bzw. HV10 gemessenen Hértewerte an Proben, die einer Stickstoffabschreckung
(anstatt einer Wasserabschreckung wie oben) nach einstiindiger Austenitisierung unterzogen
wurden, sind in Tabelle 4.3 aufgelistet. Laut Harteumrechnungstabelle entsprechen 310 HV einer
Rockwellhdrte von 31,0 HRC [58]. Die niedrigere Hérte im Vergleich zu den wasserabgeschreckten
Proben resultiert hier aus der geringeren Abkiihlwirkung des Stickstoffs.

Tabelle 4.3: Ergebnisse der Hartemessungen der stickstoffabgeschreckten Proben.
Hérte [HV1] Harte [HV10]

850°C/1h/Ng + Anlassen bei 200 °C/2h/Luft 312+£8 314+ 3
950°C/1h/Ng + Anlassen bei 200 °C/2h/Luft 3037 312+9

4.3.2 Zugversuche

Eine Gegentiberstellung der Zugversuchsergebnisse des AM-Materials und des Referenzmaterials
(16MnCrb) ist in Abbildung 4.19 zu sehen.
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Abbildung 4.19: Vergleich der Zugversuchsergebnisse des AM-Materials und des 16MnCr5.
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Aus obenstehender Abbildung kann entnommen werden, dass die Zugfestigkeit R,,, des vergiiteten
16MnCr5 jene des additiv gefertigten Materials iibertrifft. Die Streckgrenzen Rpp2 des AM-
Materials im AsBuilt-Zustand liegen iiber jenen der vergiiteten Varianten und auch geringfiigig
iber jener des Referenzmaterials. Die Duktilitdtskennwerte (As und Z) liegen fiir das AM-
Material im AsBuilt-Zustand deutlich unter jenen des 16MnCr5. Eine Bruchdehnung von 10 %
wird lediglich im vergiiteten Zustand (850 °C + 200 °C/liegend) erreicht. Die Unterschiede in der
Brucheinschniirung sind stark ausgeprigt. Das Referenzmaterial weist Z-Werte zwischen 43 und
55 % auf, welchen weitaus geringere Werte (9 bis 25 %) des AM-Materials gegeniiberstehen.

Die zugehorigen Zugversuchskurven sind im Appendix in den Abbildungen 6.1 und 6.2 ersichtlich.

_ Rpoo

Eine Betrachtung von Abbildung 6.3 (Appendix), in der das Streckgrenzenverhéltnis Sy = B,
fiir die beiden Materialien in den verschiedenen WBH-Zustéinden aufgetragen ist, liefert die
Erkenntis, dass der AsBuilt-Zustand hohere Werte (Sy =~ 0,93) als der Vergiitungszustand
aufweist. Sy ist fiir das AM-Material im vergiiteten Zustand (= 0,77) etwa gleich grof8 wie jenes
des vergiiteten 16MnCrb (~ 0,81).

Aufnahmen der Bruchflichen von gezogenen Zugversuchsproben (liegend gebaut) im AsBuilt- und
im vergiiteten Zustand sind in Abbildung 4.20 ersichtlich. Beide Bruchflichen enthalten sowohl
glatte Bruchflachen (Spaltbruch) als auch wabendhnliche Bruchstrukturen (duktile Anteile).
Diese Charakteristik deutet auf einen Mischbruch hin, wobei die AsBuilt-Probe einen gréfleren

Spaltbruchanteil als die vergiitete Probe aufweist.

(a) AsBuilt-Zustand (b) Vergititet (850°C + 200°C)

Abbildung 4.20: Detaillierte REM-Aufnahmen der Bruchflichen des AM-Materials.

4.3.3 Kerbschlagbiegeversuche

Die Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche, bestehend aus fiinf Proben pro Zustand, welche bei
RT (rote Séulen) und bei —20°C (blaue Séulen) ermittelt wurden, sind fiir die verschiedenen
Zusténde des additiv gefertigten Materials und des Referenzmaterials (16MnCr5) in den Abbil-

dungen 4.21 (a) bis (c) dargestellt. Die eingetragenen Hértewerte wurden an den entsprechenden
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Kerbschlagproben vor dem Schlagen gemessen. Es ist ersichtlich, dass die Harte des AM-Materials
im AsBuilt-Zustand geringer als jene der vergiliteten Proben ist. Das Referenzmaterial weist
mit 42,5 HRC die hochsten Werte auf. Die Kerbschlagarbeiten des AsBuilt-Zustands sind ge-
ringer als 10J und damit deutlich unter dem Niveau des vergiiteten Materials. Die hochsten
Kerbschlagarbeiten wurden wiederum beim Referenzmaterial gemessen. Des Weiteren ist aus
den Diagrammen zu entnehmen, dass die liegend gebauten bzw. die langs orientierten Proben
jeweils hohere Werte aufweisen als die stehend gebauten bzw. quer orientierten Proben im
gleichen WBH-Zustand. Fiir das AM-Material sind vereinzelt die Kerbschlagbiegewerte bei RT
niedriger als jene bei —20°C. Auf diesen Sachverhalt wird im Diskussionsteil der vorliegenden
Arbeit niher eingegangen. Anzumerken sind die relativ grofien Standardabweichungsbalken der
Kerbschlagarbeiten in Abbildung 4.21 (b)
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(b) AM-Material - Vergiitet

]
rte [HRC]

Kerbschlagarbeit [J]

(¢) 16MnCrb - Vergiitet (d) Kerblagen- und Plattformtemperatureinfluss
Abbildung 4.21: Kerbschlag- und Hértewerte der verschiedenen WBH-Zusténde.

In Abbildung 4.21 (d) ist der Einfluss der Plattformtemperatur (80°C bzw. 165°C) an liegend
gebauten Proben im AsBuilt-Zustand zu sehen. Die Hérte bei erhohter Plattformtemperatur ist
signifikant niedriger als jene bei einer Temperatur von 80 °C. Des Weiteren sind die Kerbschlag-
biegewerte bei 165 °C niedriger als bei 80 °C. Zusétzlich ist der Einfluss der Kerblage (horizontal
oder vertikal) an liegend gebauten Proben dargestellt. Aufgrund der geringen Unterschiede und

der relativ ausgepriagten Standardabweichungen kann hier kein Trend abgeleitet werden.
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4.3.4 Einsatzharten

Abbildung 4.22 (a) zeigt eine Gegeniiberstellung der gemessenen Hérteprofile, in der zur besseren
Ubersicht nur die Minimal- und Maximalwerte fiir das AM-Material und den 16MnCr5 dargestellt
sind. Die Einhértetiefe des AM-Materials und des 16MnCrb erreichen die gewiinschten 0,7...1,0 mm
(Grenzhérte von 550 HV1) gerade nicht. Die maximale Héarte des AM-Materials liegt etwas
hoher als die des Referenzmaterials. Aus Abbildung 4.22 (b) kann geschlossen werden, dass die
Harteverlaufe des AM-Materials, welche von ungeschliffenen Riandern (schwarze Messpunkte)
aus gemessen wurden, ein hoheres Hértelevel sowie eine groflere Einhértetiefe aufweisen.

L steht in der Legende der Abbildung 4.22 (b) fiir liegend gebaut, S fiir stehend gebaut. X,
Y beschreiben die beiden Richtungen in der Ebene, die parallel auf die Bauplattform liegt.
Die Richtung Z ist senkrecht zu der Bauplattform orientiert. Die Harteverlaufe, welche von
ungeschliffenen Réndern aus gemessen wurden, werden mit 1 bezeichnet, die von geschliffenen
aus mit 2.

Eine Betrachtung von Abbildung 6.4 im Appendix zeigt, dass die maximale Harte und die EHT
fiir Harteverlaufe in der XY-Ebene geringfiigig hohere Werte aufweisen. Fiir den 16MnCr5 ist

kein Trend beziiglich der verschiedenen Richtungen erkennbar.
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(a) AM-Material und 16MnCrb (b) AM-Material - geschliffen und ungeschliffen
Abbildung 4.22: Gemessene Einsatzhérteprofile des AM-Materials und des 16MnCrb.

Die Oberflichenhirte des AM-Materials betragt 62,1 + 0,1 HRC, die Kernhérte 262 = 3 HV10.
Fiir das Referenzmaterial (16MnCr5) betragen die Werte 62,3 +0,3 HRC (Oberflache) und 250 +
4HV10 (Kern). Harten von 61,8 HRC bzw. 62,5 HRC entsprechen laut Harteumrechnungstabelle
[58] 740 HV bzw. 760 HV. Die erwiinschten Einsatzhértekennwerte (Oberflichen- und Kernhérte
sowie EHT) aus Tabelle 3.5 wurden nicht génzlich erfiillt.

Gefiigeaufnahmen ausgewéhlter einsatzgehérteter Proben sind im Appendix in den Abbildungen
6.6 bis 6.9 zu sehen. Daraus kann entnommen werden, dass sich beim ungeschliffenen AM-Material
am Rand die breiteste Karbidschicht (= 50...100 pm) ausbildet. Das geschliffene AM-Material
zeigt eine diinnere Karbidschicht (/= 35...45 pm) und beim Referenzmaterial (16MnCrb) ist diese
Schicht kaum noch erkennbar (< 5pm). Bei allen betrachteten Proben bildet sich eine ca. 500 pm
breite Schicht aus, die aus kohlenstoffreichem Martensit besteht (Abbildung 6.6 und 6.7). In
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Abbildung 6.8 sind die Ubergangszonen dargestellt, in denen sich das Gefiige der einsatzgehérteten
Proben von dem kohlenstoffreichen Martensit auf ein Mischgefiige, welches aus kohlenstoffarmem
Martensit und Bainit besteht, &ndert. Das Kerngefiige der betrachteten Proben besteht aus den
gleichen Bestandteilen und ist in Abbildung 6.9 ersichtlich.

4.4 Erganzende Untersuchungen

4.4.1 Gefiigecharakterisierung

Abbildung 4.23 zeigt ausgewédhlte Gefligeaufnahmen des AM-Materials und des 16MnCrb.

(a) AsBuilt-Zustand (80 °C Plattformheizung) (b) AsBuilt-Zustand (165 °C Plattformheizung)

(¢) AM-Material im vergiiteten Zustand (850 °C) (d) 16MnCrb im vergiiteten Zustand (870 °C)

Abbildung 4.23: Gefiigeaufnahmen des AM-Materials (liegend) und des 16MnCr5 (lidngs).

Der AsBuilt-Zustand des additiv gefertigten Materials (Abbildung 4.23 (a) und (b)) weist eine
deutliche Raupenstruktur, bedingt durch den SLM-Prozess, auf. Zusétzlich sind Poren und Risse,
welche vorwiegend an den Ubergangsbereichen der einzelnen Schweifiraupen lokalisiert sind,
erkennbar. Durch das Austenitisieren bei 950 °C verliert das Gefiige diese Schweifiraupenstruktur
und es entsteht eine homogene feine Mikrostruktur, siche Abbildung 4.23 (c¢). Abbildung 4.23 (d)

zeigt eine Aufnahme des Referenzmaterials. Die grauen Stellen deuten auf Mangansulfide hin,
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die an dunklen Stellen durch das Atzen herausgelost wurden. Die Mikrostruktur besteht in allen
Féllen aus braunlich erscheinendem Martensit und aus einer Zweitphase. Diese Zweitphase setzt
sich entweder aus angelassenem Martensit oder aus Bainit zusammen. Das Referenzmaterial
weist weder Poren noch Risse auf.

In Abbildung 6.10 (Appendix) sind LIMI-Aufnahmen des AM- und Referenzmaterials, die einer
Farbétzung (Beraha-I) unterzogen wurden, zu sehen. Laut [59] erscheint Martensit in der Beraha-
I-Atzung briunlich bis bliulich. Das Gefiige besteht demnach aus Martensit (bridunlich) und
angelassenem (blaulichen) Martensit. Es ist erneut die Raupenstruktur des AsBuilt-Zustands
(Abbildung 6.10 (a) und (b)) sowie das homogenisierte Gefiige durch das Vergiiten (Abbildung
6.10 (c)) ersichtlich. Zusétzlich sind im vergiiteten Zustand des AM-Materials tiberétzte Bereiche
um Poren erkennbar. Die weiflen Bereiche des 16MnCr5 in Abbildung 6.10 (d) deuten entweder

auf Restaustenit oder, aufgrund von ungiinstigen Orientierungen, nicht angedtzten Martensit hin.

Abbildung 4.24 (a) zeigt eine LIMI - Ubersichtsaufnahme des Gefiiges mit den zugehorigen
Detailaufnahmen (REM) in den Abbildungen 4.24 (b) bis (d).

(a) LIMI - Ubersichtsaufnahme (b) REM - Detailansicht des schwarz markierten Berei-
ches

(¢) REM - Detailansicht des rot markierten Bereiches (d) REM - Detailansicht des blau markierten Bereiches

Abbildung 4.24: Lichtmikroskopisches Ubersichtbild einer AsBuilt-Probe mit zugeordneten
Gefiigeuntersuchungen im REM.

Die in der Ubersichtsaufnahme beinhalteten Ziffern beschreiben folgende Bestandteile:
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1 Pore (Schliissellochporositét, siche Kapitel 2.3)
2 Mogliche Seigerung

3 Riss

4 Pore (Bindefehlerporositét, , siche Kapitel 2.3)

In Abbildung 4.24 (b) ist der Ubergangsbereich zwischen den einzelnen Schweifiraupen dargestellt.

Diese nadeligen Bereiche deuteten auf eine bainitische Mikrostruktur hin.

4.4.2 Stirnabschreckversuche nach Jominy und Restaustenitmessungen

In Abbildung 4.25 (a) ist das Einhérteprofil des AM-Materials, welches nach der Wasserabschre-
ckung der Jominyproben aufgenommen wurde, ersichtlich. Die Harte direkt am abgeschreckten
Ende unterscheidet sich nicht bei den beiden Austenitisierungstemperaturen. Die Héartetem-

peratur von 950°C fiihrt zu einer verbesserten Einhértbarkeit im Vergleich zur niedrigeren
Hértetemperatur (850°C).
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Abbildung 4.25: Ergebnisse der Jominy-Stirnabschreckversuche und der Restaustenitmessun-
gen.

Die Ergebnisse der Restaustenitbestimmung des AM-Materials sind in Abbildung 4.25 (b)
dargestellt. Der Restaustenitgehalt (RA-Gehalt) liegt fiir die unterschiedlichen WBH-Zusténde
zwischen 2,3 % und 3,1 %. Die AsBuilt-Proben weisen relativ hohe Standardabweichungen im
Vergleich zu den vergiiteten Proben auf. Das Austenitisieren (ohne nachtrégliches Anlassen) bei
950 °C fiihrt zu einem geringfiigig hoheren RA-Gehalt als bei 850°C. Ein Anlassen bei 200°C
hat keine verringernde Auswirkung auf den gemessenen RA-Gehalt.
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5 Diskussion

5.1 Pulvercharakterisierung

5.1.1 Chemische Zusammensetzung

Die chemischen Zusammensetzungen der zwei durchgefithrten Verdiisungen des niedriglegierten
Stahlpulvers wurden als Aufbauschmelzen durchgefiihrt. Die gewiinschte Legierungszusammenset-
zung wurde innerhalb der Toleranzen fiir alle enthaltenen Elemente eingehalten. Die Gehalte an
Kohlenstoff und Schwefel im Pulver bleiben vom Virgin Powder (VP1) bis nach DOE4 annéhernd
konstant. Der Argongehalt im Pulver steigt mit zunehmender Anzahl an Prozessdurchlaufen
geringfiigig (0,6 auf 0,8 Gew.ppm) an, was auf die im Prozess verwendete Argonatmosphére
zuriickzufithren ist. Der Anstieg des Sauerstoffgehalts im Pulver ist {iber den in der Prozessatmo-
sphére enthaltenen Sauerstoff (max. 0,10at.%) zu erkléren. Die Stickstoffentwicklung im Pulver
zeigt auch einen leichten Anstieg, der durch Stickstoffaufnahme aus der Luft zu begriinden ist.
Durch die niedrige Loslichkeit von Sauer- und Stickstoff (mit Ausnahme austenitischer Giiten) in
Stahl und den Inertgascharakter von Argon zeigen die additiv gefertigten Proben (Probe 1 und
2) geringe Gehalte der genannten Elemente [60, 61]. Die Verringerung des Kohlenstoffgehalts
(0,190 auf 0,179 Gew. % bzw. 0,180 auf 0,165 Gew. %) kann durch den oben genannten Sauerstoff
begriindet werden, da es dadurch zur Reaktion zwischen Sauer- und Kohlenstoff und der Bildung

von gasféormigem CO oder CO9 kommt.

5.1.2 PartikelgroBenverteilung

Mit steigender Anzahl an Prozessdurchldufen (nach DOE1 etc.) kommt es zu keiner signifikanten
Verénderung der Partikelgrofenverteilungen bzw. der Partikeldurchmesser (D10, D50 und D90)
im Vergleich zum Referenzzustand (VP1). Es kommt zu keiner Agglomeration von Pulverpartikeln
durch mogliche Sintervorginge, die durch den Laserenergieeintrag in der Nahe des geschmolzenen
Materials im Pulverbett ablaufen hatten konnen. Daraus kann der Schluss gezogen werden, dass die
Pulverqualitdt durch den Fertigungsprozess in Bezug auf die vorhandene Partikelgroffenverteilung

annahernd gleich bleibt.

5.1.3 Schiittdichte und Rieselfahigkeit

Eine Betrachtung der Schiittdichten zeigt, dass sich diese durch das mehrmalige Durchlaufen des
Prozesses nicht merklich veréndert.

Die urspriinglich zur Beurteilung der Prozesseignung angewandten Rieselfdhigkeitsmessungen
waren nicht aussagekréftig. Im Prozess gab es keine Probleme hinsichtlich Streichféhigkeit des

verwendeten Pulvers, auch nicht nach mehrmaligem Durchlaufen. Um die Streichfihigkeit besser
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erfassen zu konnen, wiren moglicherweise andere Tests, welche in [27] kurz ausgefiihrt sind,
besser geeignet. Es handelt sich hierbei um Streichtests, die ein schnelles Resultat liefern, ob sich

ein Pulver schichtweise aufstreichen lasst.

5.1.4 REM - Untersuchungen zur Pulvermorphologie

In Abbildung 4.3 auf Seite 40 ist ersichtlich, dass der Grofiteil der Pulverpartikel eine sphérische
Form aufweist. Die sphérische Ausbringung kann tiber die héhere Erstarrungszeit der Pulver-
partikel im Vergleich zur Wasserverdiisung erklart werden, die wiederum mit der geringeren
Wirmekapazitit von Gasen (verglichen mit Wasser) zusammenhéngt [23]. Naheres zur Verdiisung
findet sich auf Seite 10.

Mithilfe von REM-Aufnahmen konnte qualitativ festgestellt werden, dass Satelliten im Pulver
vorhanden sind. Eine quantitative Abschitzung des Satellitenanteils ist jedoch nicht moglich.
Beobachtet wurde, dass Satelliten an grofieren Pulverpartikeln auf zwei Arten anhaften. Die
starre Verbindung (Ausbildung eines Sinterhalses) kommt durch Diffusionsprozesse zustande.
Eine mogliche Erklarung der zweiten Bindungsart ist iiber adhésive Kréfte gegeben.

Eine Betrachtung der angeschliffenen Pulverpartikel (siehe Abbildung 4.5 (a)) lieferte die Er-
kenntnis, dass sich keine internen Poren im untersuchten Pulver befinden. Bei gasverdiisten
Pulvern kann es durch das Einfangen von Inertgas wiahrend der Verdiisung zur Entstehung von
internen Poren kommen [62]. Eine Untersuchung von Qi et al. [63] an der Nickelbasislegierung
Inconel 718 lieferte die Erkenntnis, dass bei Pulver, welches iiber Gasatomisierung hergestellt
wurde, mit steigender Partikelgrofle steigende Gehalte an internen Poren festgestellt wurde. Zwei
verschiedene Pulverfraktionen wurden im Rahmen der Forschungsarbeit von Qi et al. analysiert.
Die Feinfraktion (Partikelgrofie zwischen 44 und 74 pm) wies geringere Gehalte an internen Poren
auf als die Grobfraktion (74-125 pm). Méglicherweise befinden sich in der Grobfraktion (> 45 pm)

des im Zuge der vorliegenden Arbeit verwendeten Pulvers ebenfalls interne Poren.

5.2 Prozessparameterfindung

5.2.1 Porositatsauswertung der verschiedenen Prozessparameter

Aufgrund der sehr niedrigen Porositatswerte (0,04 % bzw. 0,03 % nach Aufbereitung mit Metho-
de 1, siehe Kapitel 3.3.3) der mit den Parametern 32 bzw. 33 (DOE2) gefertigten Probenwiirfel
wurden mit diesen Parametern im Rahmen des DOE4 Zugproben gefertigt. Diese Proben wiesen
jedoch sehr geringe Duktilitdtskennwerte auf. Als Erklarung dafiir sind Risse zu nennen, die
bei der Erstbetrachtung im LIMI aufgrund von mangelhafter Praparation nicht sichtbar waren.
Durch die Neuaufbereitung mit Methode 2 (siehe Kapitel 3.3.3) wurden vorhandene Risse sichtbar
gemacht. An dieser Stelle sei angemerkt, dass die Porositdtsauswertung an Proben, die nur mit
Methode 1 préapariert wurden, keine zuldssigen Werte liefert.

Eine Betrachtung von Abbildung 4.6 und ein Vergleich der angegebenen Volumetric Energy
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Densities (VEDs) zeigt, dass Proben mit hohem Energieeintrag (Parameter 11 und 35) eine
weitaus groflere Anzahl an Rissen zeigen. Durch den hohen Energiceintrag kommt es zu einer
Verlédngerung der Zeit, in der sich Restschmelze in Form von niedrigschmelzenden Eutektika (z.B.
FeS) an bereits erstarrten Bereichen anlagern kann. Durch die nachfolgende Abkiihlung und
Schrumpfspannungen reiffen diese Phasen auf und bilden Risse. Auf diese sogenannten Heiffrisse
[20] wird im Folgenden noch néher eingegangen. Proben mit sehr geringen Energieeintragen
zeigen wiederum sehr hohe Porosititswerte (z.B. E23 mit (P = 0,75 %, VED =53.J/mm?) aus
DOES). Diese erhohte Porositiat kann aufgrund von unzureichender Aufschmelzung durch zu
geringen Energieeintrag und damit verbundener Bindefehlerporositét (siehe Abbildung 2.9 (b)
auf Seite 15) erklart werden.

Ein Abwéagen zur Minimierung der Heifirisse einerseits und einer geringeren Bindefehlerporositét
andererseits fiihrte schlussendlich zur Wahl des Parameters 21 (VED = 65.J/mm?) als Prozess-
parameter fiir die Probenfertigung. Hierbei wurden zusétzlich stehend gebaute Zugproben mit
anderen vielversprechenden Parametern (E6, E9 und E12, siehe Abbildung 4.7 und Tabelle 6.4)
gefertigt. Die ermittelten Kennwerte (R,,, Rpo 2, A5 und Z) an Proben, die mit diesen Parametern
gefertigt wurden, weisen jeweils bessere Werte als die der mit Parameter 21 gefertigten Zugproben
auf, was durch den verringerten Energieeintrag (VED < 65.J/mm?) begriindet werden kann. In
der vorliegenden Arbeit konnten die mit den E-Parametern gefertigten Proben jedoch nicht ndher

untersucht werden.

5.2.2 Zugversuchsergebnisse der verschiedenen Prozessparameter

Die hoheren Bruchdehnungswerte (As) der Zugproben, welche mit Parameter 21 hergestellt
wurden, kdnnen tiber eine geringere Anzahl an Rissen im Vergleich zu den mit Parameter 32 bzw.
33 gefertigten erklart werden. Dies gilt fiir den AsBuilt-Zustand und die vergiiteten Proben. Die
groflere Anzahl an Rissen kann mit dem erhohten Schwefelgehalt im Pulver der ersten Verdiisung,
welches zur Probenfertigung mit den Parametern 32 und 33 (VP1) herangezogen wurde, begriindet
werden (siehe Tabelle 4.1). Zusétzlich sind die VEDs der Parameter 32 und 33 grofer als jene des
Parameters 21. Dies spricht erneut dafiir, dass die vorhandenen Risse als Heifirisse zu deklarieren
sind. Die Festigkeitsunterschiede der Proben im AsBuilt-Zustand unterscheiden sich fiir die
verschiedenen Parameter kaum. Im vergiiteten Zustand weisen R,,, und Ry 2 der Parameter 32
und 33 hohere Werte als jene Zugproben auf, die mit Parameter 21 (VP2) gefertigt wurden.
Der Festigkeitsanstieg kann auch {iber die chemischen Zusammensetzungen erklért werden. Aus
Tabelle 4.1 ist des Weiteren zu entnehmen, dass die Legierungselementgehalte (C, Si, Mn, Cr,
Mo und Ni) der ersten Verdiisung (VP1) hoher als die der zweiten Verdiisung (VP2) sind. Durch
die Legierungselemente Mn, Cr, Ni und Mo wird die Einhéartbarkeit durch eine Verschiebung
der diffusionsgesteuerten Umwandlungen zu ldngeren Zeiten verbessert. Dadurch entsteht mehr
Martensit als bei den aus VP2 gefertigten Proben. Dieser hohere Martensitanteil trigt zu einer
Steigerung von R,, und Ry 2 bei. Zusétzlich tragen Si und Mn durch Mischkristallverfestigung
zur Festigkeitssteigerung in Stéhlen bei [54, 55, 64, 65].

Bei einer Plattformheizung von 165 °C sind mehr Risse ersichtlich weil die Abkiihlgeschwindigkeit

im Vergleich zu einer Plattformtemperatur von 80 °C verringert wird (siehe Seite 43). Dadurch
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kommt es wie bei einer Erhchung der VED (sieche Kapitel 5.2.1) zu einer Verldngerung der Zeit, in
der sich niedrigschmelzende Eutektika an zuvor erstarrten Bereichen anlagern und in Kombination
mit den Schrumpfspannungen Heifirisse verursachen. Die mechanischen Eigenschaften werden
durch die vorhandenen Risse, die mit groer Wahrscheinlichkeit mit dem enthaltenen Schwefel in
Zusammenhang stehen, limitiert. Eine Verbesserung der Eigenschaften ist durch eine weitere

Optimierung der Prozessparameter mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht zu erwarten.

5.2.3 Untersuchungen zur Klarung von Gefiigeinhomogenitaten

Die Regelméafigkeit der Bruchstruktur im AsBuilt-Zustand kann auf den additiven Fertigungs-
prozess zuriickgefithrt werden, da die Streifenbreite von 113 pm mit dem gewihlten Uberlap-
pungsabstand hg (< 115 pm) korreliert. Eine Vergiitungs-WBH fiihrt zu einer Abschwéichung
dieser Regelméfligkeit, da durch das Austenitisieren bei Temperaturen {iber Az eine Art Homoge-
nisierung bzw. Umverteilung von Inhomogenititen (z.B. Seigerungen des Schwefels) stattfindet.
Die Auspriagung dieser RegelméaBigkeit hat grofien Einfluss auf die mechanischen Kennwerte (vor
allem auf die Kerbschlagarbeit Ay und As).

Die durchgefithrten Mikrosondenmessungen und daraus generierten Mappings der Schwefelvertei-

lung an den AsBuilt-Proben liefern folgende Erkenntnisse:

e Der vorhandene Schwefel ist nicht homogen verteilt. Daraus folgt, dass Seigerungen des
Schwefels vorhanden sind.

o In Abbildung 4.12 (b) und 4.13 (b) sind deutliche Raupenstrukturen mit erhéhten Schwefel-
konzentrationen an den Raupengrenzen erkennbar. Dies fithrt zu dem Schluss, dass der
Schwefel in Form des FeS-Eutektikums vor der Erstarrungsfront hergeschoben wird, was
wiederum fiir die Entstehung von Heifirissen spricht.

o Die gemessene Schwefelkonzentration steigt in Bereichen mit Rissen auf ca. 0,15 Gew.%.
Besonders klar wird das bei Betrachung der Abbildungen 4.13 und 4.14.

Durch die Mikrosondenmessungen und zusétzlich die zuvor beschriebenen Faktoren (groferer
Energieeintrag durch hohe VED und verringerte Abkiihlgeschwindigkeit durch erhohte Platt-

formtemperatur) wird der Schwefel und damit der Heifiriss als Rissursache bestétigt.

5.2.4 Einfluss der Schliffpraparation auf die Erkennbarkeit von Rissen

Durch die in Tabelle 3.3 angefiihrte Préaparationsmethode wurde die Erkennbarkeit von vor-
handenen Rissen im AM-Material ermoglicht. Wie aus den Gegeniiberstellungen der beiden
Methoden in Kapitel 4.2.4 erkennbar ist, zeigen die erneut aufbereiteten Proben im Gegensatz
zu jenen Proben, die nur mit Methode 1 (siehe Tabelle 3.2) préapariert wurden, eine insgesamt
detailreichere Mikrostruktur. Dadurch wird die Erkennbarkeit von Rissen ermoglicht. Zuséatzlich
werden Gefligebestandteile (z.B. Poren, siehe Abbildung 4.17), die bei der Aufbereitung mit
Methode 1 nicht sichtbar sind, erkennbar.

Die Verformung, die durch das Schleifen eingebracht wird, soll durch das anschlieBende Polieren
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bei der Erstellung von metallographischen Schliffen sukzessive abgebaut werden [66]. Insgesamt
kann die verbesserte Erkennbarkeit von Inhomogenitéten im Gefiige (Risse und Poren) durch die
sanftere Priaparationstechnik mit Methode 2 begriindet werden. Durch den Abtrag von 1 mm
beim Planschleifen mit Methode 1 kommt es zu Verformungen, die hochstwahrscheinlich die
Risse und kleineren Poren mit verformtem Material fiillen. Das folgende Feinschleifen sowie das
Polieren mit hoher aufgebrachter Kraft (ca. 40...50N je Probe) reicht augenscheinlich nicht aus,
um die vorhandenen Risse bzw. Poren wieder zu 6ffnen und somit fiir die Betrachtung im LIMI
sichtbar zu machen. Des Weiteren wurden in den Proben, die nur mit Methode 1 prépariert
wurden, deutliche Kratzer beobachtet, was darauf hindeutet, dass die Verformung, die im Zuge
des Schleifens eingebracht wurde, durch den anschliefenden Poliervorgang nicht ausgeglichen
werden kann. Die in Methode 2 aufgebrachte Kraft von 20N je Probe beim Vor- und Feinpolieren
stellt eine wesentliche schonendere Handhabung der Schliffe dar, die zum Offnen von Rissen und
Poren fiithrt und somit das tatséchliche Erscheinungsbild der Mikrostrukur darlegt. Zusétzlich
diirfte die Polierzeit von 4 bis 6 min in Methode 1 nicht ausreichen um die eingebrachten Ver-
formungen auszugleichen. In Abbildung 4.15 ist das Austreten von Poliermittel aus Rissen und

Poren beobachtbar, was durch langeres Polieren vermieden werden kann.

5.3 Mechanische Erprobung

5.3.1 Harte-Anlasskurven

Das Gefiige des additiv gefertigten Materials weicht im AsBuilt-Zustand prozessbedingt deutlich
von konventionellem Stahlgefiige (z.B. normalgegliiht oder vergiitet) ab. Durch die schnellen
Abkiihlgeschwindigkeiten im SLM-Prozess kommt es zur Ausbildung von martensitischen Berei-
chen (siehe Abbildung 4.23 (a) und (b)). Die Abgrenzung zwischen den einzelnen Schweifiraupen
erfolgt durch Ubergangsbereiche, die durch den komplexen thermischen Abkiihl- bzw. Wiederer-
warmungszyklus beim Aufbringen der dariiberliegenden Schweifiraupe zustande kommen. Das
Hérteniveau des AM-Materials wird durch das Vergiiten von ~ 38 HRC auf jenes des 16MnCrb
(=~ 42...44 HRC) angehoben. Der Vergiitungsprozess fiihrt zu einer Homogenisierung des Gefiiges
und die Schweifiraupenstruktur des AsBuilt-Zustands wird dadurch grofitenteils beseitigt. Die
gewdhlte Austenitisierungstemperatur fiir beide Materialien hat lediglich geringen Einfluss auf
die Harte. Des Weiteren ist zu beobachten, dass der Hérteabfall bis zu einer Anlasstemperatur
von 250 °C erwartungsgemaf relativ gering ausféllt.

Als Erklarung fiir die groflen Streuungen der Hérte des vergiiteten AM-Materials bei einer
Anlasstemperatur von 200 °C fungieren die vorhandenen Risse und eine eventuell unzureichende

Durchwérmung bei 30-miniitigem Austenitisieren.
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5.3.2 Zugversuche

Die aus dem Zugversuch gemessenen geringeren Festigkeiten des AM-Materials im Vergleich zum
16MnCrb sind iiber die vorhandenen Risse im AM-Material begriindbar.

Der Einfluss der Probenlage (liegend oder stehend gebaut) ist im AsBuilt-Zustand derart ausge-
prégt, dass die liegend gebauten Proben eine hohere Zugfestigkeit und Streckgrenze aufweisen als
die stehend gebauten Proben. Dies kann dadurch begriindet werden, dass die stehenden Proben
im Zugversuch entlang einer einzelnen Schweiflebene auseinandergezogen werden, was sich in
Form einer geringeren Festigkeit duflert. Durch das Vergiiten wird die Mikrostruktur homogeni-
siert und die Schweiffraupenstruktur geht grofitenteils verloren. Dadurch féllt die Auspragung
dieses Orientierungsunterschieds schwécher aus bzw. ist nicht mehr erkennbar. Beim 16MnCrb
ist diese Richtungsabhingigkeit bei den Duktilitdtskennwerten (As und Z) in kleinem Ausmaf
beobachtbar. Hierbei weist die Léangsrichtung, die parallel zur Walzrichtung steht, in allen Féllen
geringfiigig hohere Werte auf als die Querrichtung.

Die Duktilitdtskennwerte As und Z werden durch das Vergiiten erhoht. Als Begriindung ist hier
wiederum die Homogenisierung der Mikrostruktur zu nennen. Die vorhandenen Risse sind im
vergiiteten Zustand weiterhin vorhanden, weshalb die Duktilitét (vor allem hinsichtlich Einschnii-
rung Z) des 16MnCr5 nicht erreicht wird.

Augenscheinlich weist der AsBuilt-Zustand des AM-Materials (siehe Abbildung 6.3) hohere Streck-
grenzenverhaltnisse (Sy ) auf als die vergiliteten Proben des AM-Materials und des 16MnCrb5.
Mit einem Streckgrenzenverhiltnis von iiber 90 % steht beinahe kein Verfestigungspotential
nach Erreichen der Streckgrenze im Zugversuch mehr zur Verfiigung. Als Begriindung wird
abermals das inhomogene Gefiige (Schweifiraupenstruktur) des AsBuilt-Zustands herangezogen.
Durch Inhomogenitédten kommt es im Zugversuch zu stellenweise verringerter Verfestigung und
daher zu raschem lokalen Einschniiren (Uberschreiten der Zugfestigkeit). Dadurch kénnen die
im Vergleich zum homogenen Vergiitungszustand geringeren Zugfestigkeiten und die erh6hten

Sy-Werte erklart werden.

5.3.3 Kerbschlagbiegeversuche

Die im AsBuilt-Zustand gemessenen niedrigeren Hartewerte stimmen mit den Ergebnissen aus
den Zugversuchen iiberein. Durch das Vergiiten wird das Hérteniveau im Vergleich zum AsBuilt-
Zustand angehoben. Auch die niedrigeren Hartewerte des vergiiteten AM-Materials verglichen mit
dem 16MnCrb decken sich mit den Ergebnissen aus den Zugversuchen, was iiber die vorhandenen

Risse erkliart werden kann.

Das additiv gefertigte Material zeigt im AsBuilt-Zustand niedrige Kerbschlagarbeiten (<10.J).
Diese geringen Schlagenergien kénnen durch die vorhandenen Risse in Kombination mit der inho-
mogenen Schweifiraupenstruktur erklart werden. Die Kerbschlagarbeiten im vergiiteten Zustand
erreichen trotz vorhandener Risse die Grofienordnung (Ay =~ 25J) des 16MnCr5. Eine Vergiitung
fiihrt im Allgemeinen zu einer Erhohung der Ubergangstemperatur und der Kerbschlagarbeit
[65].
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Aus den Ergebnissen ist ersichtlich, dass die liegend gebauten AM-Proben sowie die ldngs ori-
entierten 16MnCr5-Proben jeweils bessere Werte aufweisen als die stehend gebauten bzw. quer
orientierten Proben. Fir das AM-Material ldsst sich diese Abhéngigkeit dadurch erkldren, dass
der Kerbschlaghammer im Kerbschlagebiegeversuch bei stehend gebauten Proben in Richtung
der einzelnen Schweifiraupen auf die Probe trifft und demnach geringere Schlagarbeiten bendtigt
als bei liegend gebauten Proben, bei denen die Schweiiraupen senkrecht zur Schlagrichtung
orientiert sind.

Dass die Kerbschlagarbeiten des AM-Materials bei —20 °C in einigen Fallen hohere Werte als
bei RT aufweisen kann darauf zuriickgefithrt werden, dass bei kubisch-raumzentrierten Stdhlen
(niedriglegierte Stahlgiiten) ein breiter Ubergangsbereich von der Tief- auf die Hochlage der
Kerbschlagarbeit existiert. In diesem Bereich weisen die gemessenen Werte grofie Streuungen der
gemessenen Kerbschlagarbeiten auf. In Abbildung 4.21 (b) sind grofie Standardabweichungen
erkenntlich. Des Weiteren ist die Bruchfliche im Ubergangsbereich durch einen Mischbruch
(sprode und duktile Anteile) charakterisiert [64, 65]. Diese Bruchflichenmorphologie ist auch fiir
das AM-Material auf den Bruchflachen der Zugproben ersichtlich, siche Abbildung 4.20. Dieser
Ubergangsbereich diirfte sowohl die Priiftemperatur von —20°C als auch die RT umfassen.
Eine Betrachtung von Abbildung 4.21 (d) liefert kein eindeutiges Ergebnis auf die Fragestellung,
ob die Lage der Kerbe im liegend gebauten Zustand Einfluss auf die Hohe der Kerbschlagarbeit
hat, da die Proben, welche bei einer Plattformheizung von 165°C gefertigt wurden, grofie Stan-
dardabweichungen aufweisen. Es ist nur ein geringfiigiger Unterschied zwischen den verschiedenen
Plattformtemperaturen auszumachen, was dadurch begriindet wird, dass die gemessenen Werte
durch die in beiden Proben vorhandenen Risse (siehe Abbildung 4.8) jeweils sehr niedrig sind.
Die bei 165 °C gefertigten Kerbschlagproben weisen im Vergleich zu den bei 80°C gefertigten
Proben noch geringfiigig niedrigere Werte auf. Als Grund hierfiir sei die noch héhere Rissanzahl
(Abbildung 4.8 (b)) bei erhohter Plattformtemperatur genannt.

5.3.4 Einsatzharten

Das vorgegebene Einsatzhérteprofil (siehe Tabelle 3.5) wurde nicht génzlich erfillt. Um die
gewiinschte Einhértetiefe (EHT) von mindestens 0,7 mm fiir das AM-Material und den 16MnCr5
zu erreichen sollte entweder die Aufkohldauer, die Aufkohlzeit oder beides erhoht werden. Dadurch
wirde die Kohlenstoffdiffusivitat gesteigert und somit eine gréflere EHT erreicht werden. Des
Weiteren konnte man die Kohlenstoffzufuhr in Form von Acetylen (CoHs) erhdhen, wodurch das
Kohlenstoffangebot an der Oberfliche steigen wiirde.

Die Oberflichenhérte, welche mit HRC gemessen und tber Hartevergleichstabellen auf HV
umgerechnet wurden, weisen fiir beide Materialien Werte {iber den laut Tabelle 3.5 erwiinschten
auf. Die Hértebestimmung nach Rockwell beruht auf einer Messung der Eindringtiefe und
erfordert keine Vermessung von Eindruckdiagonalen. Diese Vermessung ist an unpréiparierten
Proben nicht durchfithrbar und ein Abschleifen der einsatzgehérteten Oberflache wiirde dazu
fithren, dass die Héartemessung nach Vickers nicht direkt an der Oberfliche erfolgt.

Die erwiinschte Kernhérte beider Materialien von mindestens 440 HV10 wurde aufgrund der

Abschreckung mit Stickstoff, die mit einer verminderten Kiihlwirkung (im Vergleich zu einer

64



Abschreckung mit Wasser) verbunden ist, nicht erreicht. Beachtlich ist, dass das AM-Material
eine hohere Hérte zeigt als der 16MnCr5, welcher sich als Einsatzstahl seit Jahren bewéhrt. Die
verbesserte Einhédrtbarkeit hdngt mit einer hoheren Kohlenstoffdiffusivitiat zusammen. Die rauere
und damit groflere Oberflache des additiv gefertigten Materials im Vergleich zum 16MnCrb fiihrt
zu einer erhohten Kohlenstoffaufnahme und zu einer verstarkten Karbidbildung im Randbereich,
siehe Abbildung 6.7. Durch den erhéhten Kohlenstoffgehalt steigt die Héarte ungeschliffener
Proben an, was aus den Hérteprofilen in Abbildung 4.22 (b) entnommen werden kann.

Die beobachtete verbesserte Einhértbarkeit des AM-Materials in der XY-Ebene diirfte ebenfalls
mit einer erhéhten Kohlenstoffdiffusivitat verbunden sein. In der Ebene der einzelnen Schweifllage
scheint die Defektdichte hoher zu sein als in der Richtung vertikal zur Plattform (Z). Eine erh6hte
Defektdichte (z.B. in Form einer erhohten Leerstellenkonzentration) fihrt im Allgemeinen zu

einer verbesserten Diffusivitét [67].

Gefiige der einsatzgeharteten Proben

Die etwa 500 pm dicke Randschicht mit kohlenstoffreichem Martensit tritt bei allen Proben, wie
aus Abbildung 6.6 ersichtlich ist, auf. Um die EHT zu erhéhen, miisste die Breite dieser Schicht
des harten kohlenstoffreichen Martensit vergroflert werden. In allen Materialien sind Bereiche,
in denen der Ubergang von kohlenstoffreichem auf kohlenstoffarmen Martensit bzw. Bainit
(Abbildung 6.8) stattfindet, sichtbar. Auffallend ist das feinere Kerngefiige des AM-Materials im
Vergleich zum 16MnCr5, welches in Abbildung 6.9 zu sehen ist. Begriindbar kénnte das durch
Gefiigebestandteile im AM-Material sein, die das Kornwachstum, welches in dem angegebenen
Aufkohltemperaturbereich in Kombination mit langen Haltezeiten zu erwarten ist, hemmen. Um

hierzu genaue Aussagen treffen zu kénnen sind weiterfiihrende Untersuchungen notwendig.

5.4 Erganzende Untersuchungen

5.4.1 Gefiigecharakterisierung

Besonders auffillig ist die Schweifiraupenstruktur des AM-Materials im AsBuilt-Zustand. Diese
setzt sich, wie aus Abbildung 4.23 (a) und (b) ersichtlich, aus martensitischen Bereichen, die
briunlich gefirbt sind, und aus einer bliulich gefirbten Ubergangszone zusammen. Zusitzlich
sind Heifirisse und Poren in den Gefiigeaufnahmen sichtbar. Durch die Vergiitung entsteht ein
homogenisiertes Gefiige (Abbildung 4.23 (c)), welches aus den gleichen Bestandteilen aufgebaut
ist. Beim 16MnCr5 (Abbildung 4.23 (d)) sind im Querschliff der léngs orientierten Probe kugel-
formige Mangansulfide ersichtlich. Diese beeintriachtigen die mechanischen Eigenschaften nicht,
da diese Sulfide beim Walzen mitverformt werden und somit die Zéhigkeit des Materials nicht
merklich verschlechtern.

Die Ubergangszone diirfte entweder aus bainitischem Gefiige oder aus angelassenem Martensit
bestehen. Eine klare Festlegung auf einen der beiden Gefiigebestandteile kann mittels Lichtmi-
kroskopie nicht getroffen werden. In der Nitalitzung wirken die Ubergangszonen leicht bliulich,

was auf ein bainitisches Gefiige hindeutet. Die durchgefithrten REM-Untersuchungen legen
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ebenso eine bainitische Mikrostruktur nahe, was dadurch begriindet wird, dass in Abbildung
4.24 (b) die Ubergangszone nadelige Bereiche aufweist. Die Betrachtung der Proben, die einer
Beraha-I-Atzung unterzogen wurden, lisst wiederum den Schluss zu, dass angelassener Martensit
in der bldulich erscheinenden Ubergangszone vorhanden ist (Abbildung 6.10). Dieser wird laut
[59] in der Beraha-I-Atzung briunlich bis bldulich gefirbt. Fiir eine endgiiltige Bestimmung der
Gefligebestandteile sind weiterfithrende Analysen, z.B. EBSD-Messungen (FElectron backscatter
diffraction) oder TEM-Untersuchungen (Transmissionselektronenmikroskopie), notwendig.

Um die in Abbildung 4.24 (c) als mogliche Seigerung bezeichnete Inhomogenitat génzlich zu

charakterisieren sind hochstwahrscheinlich Mikrosondenmessungen erforderlich.

5.4.2 Stirnabschreckversuche nach Jominy und Restaustenitmessungen

Da die maximal erreichbare Hérte im Wesentlichen vom Kohlenstoffgehalt des untersuchten
Stahls abhéngt, ist es nicht verwunderlich, dass die beiden verschiedenen Austenitisierungstem-
peraturen des AM-Materials diesbeziiglich keinen Unterschied aufweisen. Die Einhartbarkeit
wird im Allgemeinen durch die enthaltenen Legierungselementgehalte beeinflusst. Da es sich im
betrachteten Fall jedoch um die gleiche Legierungszusammensetzung handelt, muss die verbes-
serte Einhéartbarkeit bei 950 °C iiber die hohere Austenitisierungstemperatur begriindbar sein.
Heterogene Keimbildung, welche fiir diffusionskontrollierte Umwandlungsprozesse (z.B. Ferrit,
Perlit, Bainit) notwendig ist, findet gewohnlich an Korngrenzen statt, da dort die benotigte
Aktivierungsenergie um die Bildungsenergie der Korngrenze verringert wird [64]. Da es bei
erhéhter Austenitisierungstemperatur zu einer Kornvergréberung und damit zu einer Reduktion
der Gesamtkorngrenzfliche kommt, werden die diffusionskontrollierten Umwandlungsprozesse
zu langeren Zeiten verschoben. Dadurch kommt es zu grofieren Anteilen an Martensit, welcher

hohere Hérten aufweist als beispielsweise Bainit.

Nachdem die zweite Anlassstufe, in der die Umwandlung von Restaustenit in Martensit (oder
Bainit) passiert, erst ab etwa 250 °C startet [56], hat ein Anlassen bei 200 °C keinen merklichen
Einfluss auf den RA-Gehalt. Die Restaustenitmessungen der beiden AsBuilt-Zustinde weisen
groflere Standardabweichungen als die gehérteten bzw. vergiiteten Proben auf, wodurch kei-
ne klare Aussage iiber den tatséchlich vorhandenen RA-Gehalt getroffen werden kann. Diese
Standardabweichungen diirften durch inhomogene Temperaturverteilungen im SLM-Prozess und
damit verbunden durch lokal unterschiedliche Abkiihlraten, die wiederum zu variierenden RA-
Gehalten fiihren, entstanden sein. Der Anstieg des Austenitgehalts der gehirteten Proben kann
durch die héhere Loslichkeit des Kohlenstoff im Austenit (sieche Eisen-Kohlenstoff-Diagramm)
bei erhohter Austenitisierungstemperatur begriindet werden, da geloster Kohlenstoff im Austenit
diesen stabilisiert und somit der RA-Gehalt nach dem Hérten von 950 °C einen héheren Wert
aufweist. Laut dieser Argumentation, sollte die von 950 °C gehértete und anschlieflend angelassene
Probe ebenso einen hoheren RA-Gehalt aufweisen als die von 850°C gehértete Probe. Dass
dieser Trend nicht beobachtet wurde, kann iiber die Nachweisgrenze der verwendeten Methode
(Rontgendiffraktometrie), die bei etwa 1 bis 3 % und damit in der GréBenordnung des gemessenen
RA-Gehalts liegt, begriindet werden.
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6 Schlussfolgerungen und Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Masterarbeit wurde die Herstellbarkeit einer niedriglegierten
einsatzhértbaren Stahllegierung mit dem Selektiven Laserschmelzen beurteilt. Ein moglicher
Anwendungsbereich ist die Automobilindustrie. Der Einfluss des bewusst legierten Schwefels
(ca. 0,05 Gew.%) hinsichtlich der Verdiisbarkeit (Inertgas) und der mechanischen Eigenschaften
additiv gefertigter Proben wurde untersucht. Zusétzlich beinhaltet die Arbeit eine umfassende
Pulvercharakterisierung und eine Prozessparameterfindung. Die mechanische Erprobung nach
unterschiedlicher WBH (AsBuilt bzw. Gehértet (850°C bzw. 950°C) und angelassen) setzt
sich aus Harte-Anlasskurven, Zugversuchen, Kerbschlagbiegeversuchen (RT und —20°C) und
Hérteverlaufsmessungen einsatzgeharteter Proben zusammen. Des Weiteren wurden licht- und
rasterelektronenmikroskopische Gefiigeuntersuchungen sowie Mikrosondenmessungen zur Klarung
des Seigerungsverhaltens des vorhandenen Schwefels durchgefiihrt. Als Referenzmaterial diente
der Einsatzstahl 16MnCr5. Erginzt wird die Erprobung durch Jominy-Abschrecktests und

Restaustenitmessungen des additiv gefertigten Materials.

Folgende Schliisse kénnen gezogen werden:

e Verdiisbarkeit
Durch die Zugabe des Schwefels konnte keine verbesserte Verdiisbarkeit des Pulvers im
Vergleich zu anderen Giiten, die bei vaBEG verdiist werden, beobachtet werden. Um
die moglicherweise giinstige Auswirkung auf die Erstarrungsstruktur der Pulverpartikel

abzuklédren, sind weiterfithrende Untersuchungen notwendig.

¢ Pulvercharakterisierung

Die Ergebnisse der Pulveruntersuchungen zeigen, dass sich mit steigender Anzahl an
SLM-Prozessdurchldufen keine bemerkbare Verschlechterung der Pulverqualitét einstellt.
Dies bezieht sich sowohl auf die gemessenen chemischen Zusammensetzungen und Par-
tikelgrofenverteilungen, als auch auf die Schiittdichten. Die Rieselfdhigkeitsmessungen
lieferten keine vergleichbaren Messergebnisse. Das Virgin Powder (VP1) wurde zusétz-
lich im REM untersucht, woraus geschlossen werden konnte, dass das Pulver grofiteils
sphérische Partikel aufweist, die teilweise mit Satelliten behaftet sind. Die Betrachtung
eines Pulverschliffs lieferte die Erkenntnis, dass im verwendeten Pulver (15-45 pm) keine
interne Porositidt vorhanden ist.

Die Abnahme des Kohlenstoffgehalts vom Pulver zu den im SLM-Prozess additiv ge-
fertigten Proben (Abbildung 4.1 (a)) kénnte durch ein geringfiigiges Uberlegieren der

Verdiisungscharge mit Kohlenstoff kompensiert werden.

e Prozessparameterfindung
Die Prozessparameterfindung bezieht sich auf die Variation der Laserleistung P, sowie
der Scangeschwindigkeit v, in relativ weiten Bereichen. Ausgangspunkte hierfiir waren

bekannte Parameter artdhnlicher Stahlgiiten, die bereits mittels SLM verarbeitet wurden.
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Als mafigebliche GroBe ist hierbei die Volumetric Energy Density (VED) zu nennen, die
zwischen 51 J/mm? und 97 J/mm? variiert wurde. Gewihlt wurde als Prozessparameter
schlussendlich Parameter 21 mit einer VED von 65J/mm?.

Weiters wurde die Erkenntnis gewonnen, dass die Praparationsmethode erheblichen Ein-
fluss auf die Erkennbarkeit von Rissen und Poren in AM-Proben im Lichtmikroskop hat.
Als Abhilfe wurde eine schonendere Praparationsmethode herangezogen, die vorhandene
Risse fiir die Betrachtung im Lichtmikroskop sichtbar macht.

Durch REM-Untersuchungen wurden in den Bruchflichen von Zugproben Rissnetzwerke
und Strukturen, die definitiv mit dem SLM-Prozess verkniipft sind gefunden, die in
Kombination mit Mikrosondenmessungen den Schluss zulassen, dass diese Risse auf
den vorhandenen Schwefel zuriickgefithrt werden kénnen. Die auftretenden Heiffrisse
mehren sich, wenn die VED des verwendeten Prozessparameters ansteigt, was dadurch
begriindet werden kann, dass das fiir die Heifirisse verantwortliche FeS-Eutektikum durch
den erhohten Energieeintrag langer im flissigen Zustand gehalten wird. Dies fiihrt zur

vermehrten Rissausbildung bei hoheren Energieeintréigen.

e« Mechanische Kennwerte

Die Hérte des vergiiteten AM-Materials weist, mit Ausnahme der Abweichungen im bei
200 °C-angelassenen Zustand, ein dhnliches Level wie der 16MnCrb auf. Der AsBuilt-
Zustand féllt durch niedrigere Harte und im Folgenden auch niedrigere Festigkeitswerte
auf. Die aus dem Zugversuch ermittelte geringere Festigkeit (R,,, Rpo,2) sowie Duktilitét
(As,Z) des AM-Materials kann durch die vorhandenen Risse im AM-Material erklért
werden. Die im Vergleich zum 16MnCr5 geringeren Kerbschlagarbeiten des vergiiteten
AM-Materials werden ebenso durch die vorhandenen Risse begriindet. Dass die Kerb-
schlagarbeit im AsBuilt-Zustand auf unter 10 J féllt, kann zusétzlich zu den vorhandenen
Rissen auf die inhomogene Gefiigestruktur zuriickgefiihrt werden.

Die verbesserte Einhértbarkeit des AM-Materials im Vergleich zum 16MnCr5 kommt
durch die rauere (und damit gréflere) Oberfléche, die ein erhohtes Kohlenstoffangebot

fiir die Diffusion ins Materialinnere bietet, zustande.

o Gefiigeuntersuchungen

Das AM-Material weist im AsBuilt-Zustand ein fiir additiv gefertigte Werkstoffe typisches
Schweifiraupengefiige auf. Dieses setzt sich aus martensitischen Bereichen innerhalb der
SchweiBraupen und aus Ubergangsbereichen zwischen den Raupen zusammen. Zusétzlich
sind Poren und Heif}risse im additiv gefertigten Material zu sehen. Durch das Vergii-
ten homogenisiert sich die Mikrostruktur, jedoch besteht das Gefiige aus den gleichen
Bestandteilen. Die Ubergangszonen, die in der durchgefiihrten Beraha-I-Atzung (Abbil-
dung 6.10) blaulich erscheinen, kénnten entweder aus angelassenem Martensit, Bainit
oder einer Mischung aus beiden Gefiigebestandteilen bestehen. Um diesbeziiglich eine
eindeutige Aussage treffen zu kénnen, wiren weiterfithrende Untersuchungen notwendig.
Die gleichen Gefiigebestandteile wurden im 16MnCr5 festgestellt, dieser weist jedoch
keine Poren und Risse auf.

Das Gefiige der einsatzgehérteten Proben besteht in allen Féllen aus einer karbidrei-

68



chen Zone am duflersten Rand, die iiber eine Schicht aus kohlenstoffreichem Martensit
in das Kerngefiige ibergeht. Dieses besteht wiederum aus den gleichen Bestandteilen
wie die nicht einsatzgehérteten Proben (kohlenstoffarmer Martensit und angelassener
Martensit bzw. Bainit). Die Breite der karbidreichen Zone unterscheidet sich zwischen
den Materialien. Der 16MnCrb weist eine sehr diinne Schicht auf, die mit der verrin-
gerten Einhértbarkeit im Vergleich zum AM-Material, welches eine weitaus breitere

Karbidschicht aufweist, zusammenhéngt.

Ausblick

FEine weitere Optimierung der Prozessparameter, z.B durch eine Senkung der VED, diirfte
weiterhin zu rissbehafteten Proben fithren. Dies kann durch die hohen Schwefelgehalte in Kom-
bination mit einem Laserschweifiprozess begriindet werden. Des Weiteren sind Variationen der
Plattformtemperatur beim Fertigen schwefelhaltiger AM-Materialien wenig erfolgversprechend,
da durch eine Erhohung der Plattformtemperatur, die einem Energieeintrag in Form von Warme
entspricht, das fiir die HeifJrisse verantwortliche FeS-Eutektikum ldnger fliissig gehalten wird.
Dadurch verldngert sich die Zeit, in der sich niedrigschmelzende Phasen an den Korngrenzen
des Materials anlagern kénnen und durch thermisch bedingte Spannungen beim Abkiihlen zum
Auftreten von Rissen fiihren.

Um die Heifirisse, die fiir die schlechtere Performance des AM-Materials im Vergleich zum
16MnCr5 verantwortlich sind, zu vermeiden und rissfreie Bauteile herstellen zu kénnen, sollte
im Zuge der Legierungsweiterentwicklung eine schwefelfreie Variante des vorliegenden Materials

herangezogen werden.

Um die Beurteilung der Mikrostruktur additiv gefertigter Proben mithilfe eines Lichtmikroskops
durchfithren zu kénnen, muss eine schonendere Praparationsmethode gewéhlt werden. Dies
bezieht sich vorrangig auf den Schleifprozess. Hierbei ist darauf zu achten, dass die eingebrachte
Verformung durch die anschliefenden Feinschleif- und Polierschritte ausreichend ausgeglichen
werden kann. Zusétzlich sollte die Kraftbeaufschlagung beim Polieren verringert und die Polierzeit
erhoht werden. Als Grundlage fiir eine solche Anderung der Priparationsmethode additiv
gefertigter Proben im Vergleich zu konventionell gefertigten, und damit im Allgemeinen riss- und

porenfreien Proben, dient die in Kapitel 3.3.3 angefithrte Methode 2.

Um reproduzierbare Hartewerte an AM-Materialien messen zu koénnen, sollten die angewandten
Methoden an die besonderen Gefiigeinhomogenititen (z.B. Poren), die im Allgemeinen bei
konventionell gefertigten Materialien nicht auftreten, adaptiert werden. Dies konnte z.B. in Form
von Mikro- oder Nanohértemessungen (Nanoindentierung) zusétzlich zur Makrohértemessung
(z.B. HRC) durchgefiihrt werden.

Aufgrund der sehr feinen Gefiigeausbildung durch den Mikroschweifprozess bieten sich zusétzlich

zur Lichtmikroskopie vor allem EBSD-Messungen zur Beurteilung der Mikrostruktur an.
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Appendix

Tabelle 6.1: Porosititswerte DOE1 (VED = 61...89 J/mm?) und DOE2 (57...97 J/mm?).
DOE Probenbezeichnung Porositit [%] Standardabweichung [%]

1 1 0,45 0,14
1 2 0,32 0,12
1 3 0,19 0,04
1 12 0,26 0,14
1 13 0,17 0,10
1 14 0,14 0,05
1 15 0,14 0,04
1 16 0,22 0,11
1 17 0,38 0,21
1 18 0,29 0,14
1 19 0,27 0,16
1 20 4 -

1 21 0,08 0,03
1 22 0,21 0,12
1 23 0,18 0,15
1 24 0,25 0,09
1 25 4 -

1 26 0,32 0,29
1 27 0,33 0,28
2 4 0,21 0,13
2 5 0,17 0,08
2 6 0,23 0,13
2 7 0,28 0,11
2 8 0,25 0,07
2 9 0,26 0,15
2 10 0,15 0,06
2 11 0,30 0,03
2 28 0,07 0,03
2 29 0,07 0,04
2 30 0,15 0,06
2 31 0,14 0,10
2 32 0,04 0,03
2 33 0,03 0,03
2 34 0,07 0,05
2 35 0,08 0,04

4Probenfertigung im SLM-Prozess abgebrochen.

74



Tabelle 6.2: Porosititswerte DOE3 (VED = 65...76 J/mm?) und DOE4 (65...76 J/mm?).
DOE Probenbezeichnung Porositat [%] Standardabweichung [%]

3 B1 0,07 0,05
3 B2 0,10 0,04
3 B3 0,08 0,02
3 B4 0,18 0,07
3 B5 0,26 0,08
3 B6 0,24 0,11
3 B7 0,13 0,02
3 B8 0,11 0,02
3 B9 0,08 0,03
3 B10 0,14 0,03
3 Bl1 0,20 0,04
3 B12 0,17 0,05
3 B13 0,08 0,07
3 B14 0,14 0,05
3 B15 0,13 0,07
3 B16 0,05 0,03
3 B17 0,12 0,04
3 B18 0,09 0,03
4 C1 0,24 0,08
4 2 0,18 0,06
4 C3 0,22 0,11
4 C4 0,24 0,09
4 C5 0,19 0,05
4 C6 0,23 0,06
4 c7 0,23 0,06
4 C8 0,19 0,04
4 9 0,24 0,13
4 C11 0,22 0,07
4 C13 0,22 0,05
4 C15 0,28 0,17
4 C17 0,23 0,07
4 C18 0,20 0,05
4 C19 0,18 0,07
4 C20 0,13 0,06
4 C21 0,27 0,04
4 22 0,27 0,12
4 23 0,27 0,08
4 24 0,24 0,07
4 B02 0,19 0,08
4 B09 0,22 0,07
4 B13 0,15 0,05
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Tabelle 6.3: Porosititswerte DOE4 (VED = 67...75J/mm?) - Parameter 32, 33, 34 und 35.
DOE Probenbezeichnung Porositit [%] Standardabweichung [%]

4 32 02 0,19 0,08
4 32 03 0,18 0,05
4 32 04 0,20 0,03
4 3302 0,07 0,03
4 33 03 0,09 0,01
4 33 04 0,10 0,01
4 34 02 0,06 0,01
4 3502 0,12 0,03

Tabelle 6.4: Porosititswerte DOE5 (VED = 55...63J/mm3), DOE5.1 (51...64J/mm?) und
DOE5.2 (57...65J/mm?).
DOE Probenbezeichnung Porositit (%] Standardabweichung [%)]

5  DI1..D14 und D16...D18 5 -

5 D15 1,88 0,35
5.1 El 0,50 0,21
5.1 E2 0,56 0,13
5.1 E3 0,41 0,17
5.1 E4 0,36 0,24
5.1 E5 0,27 0,04
5.1 E6 0,16 0,02
5.1 E7 0,23 0,07
5.1 E8 0,26 0,09
5.1 E9 0,18 0,04
5.1 E10 0,23 0,08
5.1 Ell 0,19 0,04
5.1 E12 0,14 0,04
5.1 E13 0,25 0,07
5.1 E14 0,26 0,08
5.1 E15 0,37 0,09
5.1 E16 0,51 0,16
5.1 E17 0,30 0,09
5.1 E18 0,52 0,09
5.1 E19 0,47 0,21
5.1 E20 0,58 0,34
5.1 E21 0,57 0,15
5.1 E22 0,35 0,09
5.1 E23 0,75 0,18
5.1 E24 0,58 0,21
5.1 E25 0,32 0,08
5.2 F1..F15 -6 -

® Auswertung aufgrund #dhnlich hoher Porositéiten wie Probe D15 nicht durchgefiihrt.
6 Auswertung aufgrund hoher Porositéiten und Rissen nicht durchgefiihrt.
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Abbildung 6.1: Vergleich der Zugversuchsergebnisse des AM-Materials - Liegend und stehend

gebaut. Keine Kurven fiir die Proben H05, HO6, HO7 und V07 aufgrund eines
messtechnischen Problems.
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Abbildung 6.2: Vergleich der Zugversuchsergebnisse des Referenzmaterials 16MnCr5 - Léngs
und quer zur Hauptverformungsrichtung.
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Abbildung 6.4: Einsatzharteprofil des AM-Materials. Die schwarzen Punkte sind entlang von
Hérteverldufen in der Ebene parallel zur Bauplattform (X und Y') gemessen.
Die roten Datenpunkte vertikal dazu (7).
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(b) 16MnCrb

Abbildung 6.5: Gemessene Einsatzhérteprofile mit den einzelnen Messpunkten des AM-
Materials und des 16MnCr5.
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(c) AM-Material im vergiiteten Zustand (850 °C) (d) 16MnCrb im vergliteten Zustand (950 °C)

Abbildung 6.10: Gefiigeaufnahmen (LIMI - Beraha-I-Atzung) des AM-Materials und des
16MnCrb.
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