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Abkirzungsverzeichnis und verwendete Symbole

AB Bruchdehnung
AlO3 e Aluminiumoxid
BSE....o o Ruckstreuelektronen

(engl.: Backscattered Electrons)
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DSC .., Dynamische Differenzkalorimetrie

(engl.: Differential Scanning Calorimetry)
EBM .., Elektronenstrahlschmelzen

(engl.: Electron Beam Melting)
EDS ..o, Elektrondispersive Rontgenspektroskopie
EIGA .., Stabelektrodenverdiisung

(engl.: Electron Induction melting Gas Atomization)
ELI o, Sehr geringer Anteil an interstitiell geldsten

Elementen (engl.: Extra Low Interstitials)
FF-GA ..o Freifall-Gasverdusung

(engl.: Free Fall-Gas Atomization)
GA. Gasverdusung (engl.: Gas Atomization)
Gd. o Titan-Guteklasse (engl.: Grade)
AP e hexagonal dichtgepackt
HDH...ooo Hydrieren-Mahlen-Dehydrieren

(engl.: Hydrogenation Dehydrogenation)
HB ..o, Brinellharte
HE o Hellfeld
HV e, Vickersharte
ICP-OES......coooiiieeee, Atomemissionspektroskopie

(engl.: Inductively Coupled Plasma-Optical Emission
Spectroscopy, ICP-OES)

72 kubisch raumzentriert
MU . Messunsicherheit
0 T Massenprozent
PIGA Plasma-Inertgas-Verdusung
(engl.: Plasma Inert Gas Atomization)
0] 0] 1 F OO PR Anteile pro Million (engl.: Parts per Million)
PS e Plasmaspharoidisierung

(engl.: Plasma Speriodizatioin)
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REM...oi Rasterelektronenmikroskop

R e Zugfestigkeit

Rp0.2 eeeeeeeeeiieeeeeeeeeee 0.2%-Dehngrenze

SE Sekundarelektronen

SLM Lo, Selektives Laserschmelzen
(engl.: Selective Laser Melting)

Tp transus ---«sereseresersenssenssersaersnenas Beta-Transus-Temperatur

T transus,Tg «eerseerreersemremsseesennnen. Beta-Transus-Temperatur im thermodynamischen
Gleichgewicht

XRD oo, Rontgendiffraktometrie (engl.: X-Ray Diffraction)

o 1 SR Alpha Titan

O et Nadeliger Martensit, hexagonal dicht gepackt

O e Martensit, orthorhombisch

S I PSRRI Beta Titan



Kurzfassung V

Kurzfassung

Additive Fertigungsverfahren gewannen in den letzten Jahren zunehmend an
Bedeutung. Aus werkstoffwissenschaftlicher Sicht ergab sich daraus ein breites
Forschungs- und Entwicklungsfeld, welches sich interdisziplinar mit vielen
ingenieurstechnischen Herausforderungen befasst, um das Potential dieser
neuartigen Fertigungsart voll auszuschdopfen.

Diese Masterarbeit beschaftigt sich mit einer umfassenden Charakterisierung additiv
gefertigter Bauteile und der dazu verwendeten Pulver aus der Titanlegierung,
Ti-6Al-4V (in m.%). Es zeigte sich, dass die chemische Zusammensetzung des Pulvers
die mechanischen Kennwerte des additiv gefertigten Bauteils durch den Anteil an
mischkristallverfestigenden Elementen maldgeblich beeinflusst. Durch
Verunreinigungen auf der Pulveroberflache oder nicht spharische Pulverpartikel
kommt es zu Poren oder Anbindefehlern im Bauteil. Des Weiteren wurde festgestellt,
dass die Rauigkeiten der Bauteile durch die PartikelgroRenverteilung der hergestellten
Pulver bestimmt wird.

Zusatzlich zu der Pulver- und Bauteilcharakterisierung befasst sich die Masterarbeit
mit einer Literaturrecherche zur Legierungsentwicklung eines Titanwerkstoffes fur die
additive Fertigung, um derzeit haufig auftretende Probleme, wie Erstarrungstexturen,
zukUnftig zu vermeiden.
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Abstract

The importance of additive manufacturing increased significantly over the last
decades. From a materials science point of view a broad field of research and
development arises which deals with many engineering fields to exploit the full
potential of this innovative type of production.

This master thesis deals with an extensive characterization of titanium based additive
manufactured components and the powder in use. The research started at the begin
of the production chain, with the characterization of the powder benchmarking different
processing routs and ended with the investigation of the heat-treated additive
manufactured samples. It was found that the chemical composition of the powder
significantly influences the mechanical properties of the additive manufactured
samples due to the amount of solute strengthening elements. It is also shown that
impurities and nonspherical particles on the powder surface leads to pores and
connecting faults. Furthermore, the roughness of the as-built samples is given by the
powder size distribution of the atomization process.

Another section of this thesis deals with the literature research of titanium alloys
tailored for additive manufacturing to prevent occurring problems caused due to the
manufacturing process, e.g. solidification texture.
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1. Einleitung und Zielsetzung

Diese = Masterarbeit wurde am Department Werkstoffwissenschaft der
Montanuniversitat Leoben in Zusammenarbeit mit dem Industriepartner voestalpine
BOHLER Edelstahl GmbH & Co KG erstellt.

Additive Fertigung gewinnt in den letzten Jahren zunehmend an Bedeutung. Sowohl
in Heimanwendungen als auch industriell erfahren die Anlagen fir den
Fertigungsprozess und die Ausgangswerkstoffe eine Kostendegression. Durch das
Marktwachstum konnten dadurch bspw. die Baugeschwindigkeit, die Festigkeit und die
Gestaltungsfreiheit zunehmend verbessert werden. Werkstoffwissenschaftlich ergab
sich daraus ein breites Forschungs- und Entwicklungsfeld, welches sich interdisziplinar
mit vielen ingenieurstechnischen Herausforderungen befasst, um das volle Potential
dieser neuartigen Fertigungsart auszuschépfen. Anwendungsgebiete finden sich im
Automobil-, Maschinen- und Anlagenbau sowie in der Medizintechnik, der Architektur,
im Designbereich und in der Luftfahrt [1].

Ziel dieser Masterarbeit ist die  Durchfihrung einer umfassenden
Werkstoffcharakterisierung additiv. gefertigter Bauteile aus einer hochfesten
Titanlegierung. Dabei soll auch auf die fur additiv gefertigte Produkte Ubliche
Fertigungskette, beginnend bei der Herstellung des Pulvers bis hin zum fertig
gedruckten Bauteil, eingegangen werden. Pulver unterschiedlicher Herstellverfahren,
welche mit unterschiedlichen Arten der Pulververdisung hergestellt wurden, werden
miteinander verglichen und die Auswirkungen auf das Bauteil eruiert. Im Rahmen der
durchgefuhrten Untersuchungen werden vier Ti-6Al-4V Pulver miteinander verglichen.
Neben der PartikelgroRenverteilung und der Pulvermorphologie, wird auch die
Porositat untersucht sowie eine qualitative Phasenanalyse mithilfe der
Rontgendiffraktometrie durchgefuhrt. Der Anteil an Sauerstoff, Stickstoff und
Wasserstoff wird durch Alterungsexperimente bestimmt und deren Einfluss auf das
Phasenumwandlungsverhalten mithilfe der dynamischen Differenzkalorimetrie
analysiert. Die Bewertung der additiv gefertigten Proben erfolgt anhand der
Mikrostruktur und Zugversuchsdaten und zeigt den Einfluss der Pulververdisung auf
das additiv gefertigte Bauteil. Dabei werden Proben mittels selektiven Laserschmelzen
hergestellt, und warmebehandelte Bauteile untersucht und miteinander verglichen.
Ein weiterer Teil der Masterarbeit befasst sich mit der Recherche zu Titanlegierungen
fur die additive Fertigung. Im Rahmen einer umfassenden Literaturstudie soll auf
Probleme des additiven Fertigungsprozesses eingegangen sowie mogliche
Losungsansatze diskutiert werden.
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2. Theoretische Grundlagen

2.1. Titan und Titanlegierungen

Titan und Titanlegierungen spielen vor allem im Bereich der Luft- und Raumfahrt, bei
denen die operativen Festigkeiten, auch bei hdheren Temperaturen, ausschlaggebend
sind, eine grofle Rolle. Reintitan zahlt sowohl zu den Leicht- als auch zu den
Nichteisenmetallen und ist in zwei verschiedenen Gittermodifikationen innerhalb eines
bestimmten Temperaturbereichs stabil. Neben der Hochtemperaturphase, welche
kubisch raumzentriert (krz) kristallisiert und als Beta (B)-Titan bezeichnet wird, existiert
zusatzlich eine Niedertemperaturphase, die in Form einer hexagonal
dichtgepackten (hdp) Kristallstruktur vorkommt und Alpha (a)-Titan bezeichnet wird.
Die allotrope Umwandlung von Reintitan erfolgt bei einer Temperatur von 882 °C und
ist einer der Grunde fir die Vielzahl an Eigenschaften von Titanlegierungen [2].

Die Umwandlung - a wird durch die Burgers-Orientierungsbeziehung
beschrieben [2]:

{0001}, // {1103, (1)

(1120 //(111). (2)

Diese beschreibt den deckungsgleichen Ubergang der Hauptgleitebenen des
krz B-Kristalls in die Hauptgleitebenen des hdp a-Kristalls.

Die Eigenschaften der Hochtemperaturphase  unterscheiden sich wesentlich von
denen der Niedertemperaturphase a. Wahrend beim (-Ti 12 unabhangige
Gleitsysteme vorliegen, stehen fur das Gleiten beim o-Ti lediglich 3 unabhangige
Gleitsysteme zur Verfugung. Im von-Mises-Kriterium ist beschrieben, dass fur die
homogene plastische Verformung eines Metalls mindestens funf voneinander
unabhangige Gleitsysteme bendtigt werden. Dieser Sachverhalt erklart die schwierige
plastische Verformung von a-Ti. Die Restduktilitat des hdp a-Ti ist auf mechanische
Zwillingsbildung sowie die Verformbarkeit aufgrund von sekundaren Gleitebenen
zuruckzufuhren. o-Ti weist aufgrund seiner hexagonalen Gitterstruktur zusatzlich eine
elastische Anisotropie auf. Bei Belastungen senkrecht zur Basalebene kann ein
E-Modul von 145 GPa ermittelt werden, bei Belastungen parallel zur Basaleben zeigt
sich ein geringerer Wert von 100 GPa. Im Vergleich dazu liegt der E-Modul der
B-Phase in der Legierung Ti-6Al-4V bei 82 GPa und variiert in der Phasenkombination
a + 3, je nach Phasenanteil, zwischen 108 und 114 GPa. Die Unterscheidung zwischen
den zwei Kristallstrukturen a und B ist auch in Bezug auf die Diffusion notwendig. Der
extrapolierte Diffusionskoeffizient von a-Ti bei 1000°C ist mit 10" m?/s um zwei
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GroBenordnungen kleiner als jener von B-Ti (10-'3 m?%/s), was wesentliche Einfliisse
auf das Kriechverhalten, die Warmumformung und Superplastizitat von Ti zur Folge
hat [2,3].

Abhangig vom zugegebenen Legierungselement kommt es zur Bildung von a- oder
B-Legierungssystemen. Wie in Abb.1 ersichtlich ist, wird bei Zugabe
von a-stabilisierenden Elementen der a-Phasenbereich zu hoheren Temperaturen
vergroRert. Durch Zugabe von B-stabilisierenden Elementen entstehen entweder
B-isomorphe Phasensysteme, in denen der B-Bereich vergroRert ist und die
Umwandlungstemperaturen teilweise bis unterhalb der Raumtemperatur gesenkt
werden, oder -eutektoide Phasensysteme, welche den (-Bereich durch Erzeugung
einer eutektoiden Umwandlung erweitern bzw. mit Ti intermetallische Phasen
ausbilden [2].

a-stabilisierend B-stabilisierend (isomorph)  B-stabilisierend (eutektoid)
p
o+f3 B B
B P+ABy
a o+
o a+ABy

—eee——{i- - et
Ti Ti Ti

Al,LO,N, C, La V, Ta, Nb, Mo Fe, Mn, Cr, Co

Abb. 1: Vorliegende Phasensysteme bei Zugabe verschiedener

Legierungselemente [2].

Eines der bekanntesten Ti-Legierungssysteme ist das ternare System Ti-Al-V. Ein
Auszug aus diesem Zustandsschaubild mit Al-Gehalten bis 6 m.% und V-Gehalten bis
20 m.% sowie den jeweils vorliegenden Legierungen ist in Abb. 2 dargestellt. In
Abhangigkeit der zulegierten Elemente und ihren Gehalten kann zwischen vier
Legierungssystemen unterschieden werden:

e « ¢ metastabil-f
e Near-a e B
e a+ f
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B-Legierungen

Near-afl a+f metastabil B

Temperatur [°C]
R —
oo
o)
%]

‘ Bkr:

Ti 6% Al » Ti20%V
m.% V
B-stabilisierend

Abb. 2: Auszug aus dem ternaren System Ti-Al-V bis 6 m.% Al und bis 20 m.% V [2].

Die o+ B Legierung Ti-6Al-4V ist der am meisten eingesetzte Ti-Werkstoff. Aus
kommerzieller Sicht bestehen Uber 50 % der heute eingesetzten Ti-Werkstoffe aus
dieser Legierungszusammensetzung. Hohe Festigkeitswerte (Rm = 900 -1200 MPa),
eine gute Bruchzahigkeit (33 — 110 MPam”Z), eine geringe Dichte und gute
Korrosionsbestandigkeit machen diese Legierung fur eine Vielzahl von Anwendungen
in der Luftfahrt- und Automobilindustrie sowie der Medizintechnik einsetzbar. Als
mogliches Einsatzgebiet konnen Gasturbinen angefuhrt werden, da diese hohen
Einsatztemperaturen und gleichzeitig hohen Belastungen ausgesetzt sind [4,5].

Je nach Abkuhlgeschwindigkeit kommt es zur Ausbildung von unterschiedlichen
Gefugestrukturen. Wahrend bei langsamer Ofenabkihlung ein Gleichgewichtsgeflige
entsprechend dem Phasendiagramm aus lamellaren a- und B-Ti entsteht, bildet sich
bei hohen Abkuhlgeschwindigkeiten ein Ungleichgewichtsgefige infolge einer
martensitischen Umwandlung der B-Phase aus. Abb. 3 zeigt ein martensitisches
Gefugebild einer Ti-6Al-4V Legierung, welches durch schnelle Abkuhlung aus dem
B-Gebiet, mit einer Kuihlrate von 5.1 K/s erzeugt wurde [2,6].
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AN

- L —‘_.‘.“L'O.'L; \ -h’i\x“ e = e/ |‘ & K ' o e AL ' I H__; _‘___‘_: x
Abb. 3: Martensitisches Geflige einer Ti-6Al-4V Legierung hergestellt durch
schnelles Abkihlen aus dem B-Einphasenbereich [6].

e

Martensit in Ti-Legierungen ist im Vergleich zu martensitischen Strukturen in
Stahlwerkstoffen nicht sprode, d.h. der Hartungseinfluss ist eher gering, da es zu
keinen starken Gitterverspannungen kommt. Es existieren zwei Arten von Ti-Martensit.
Entweder kommt es zur Bildung von a'-Martensit, welcher hdp kristallisiert, oder es
bildet sich nach dem Abschrecken von niederen Temperaturen ab ca. 900 °C
a'’-Martensit, welcher in einer orthorhombischen Gittermodifikation vorliegt [2,7]. Die
Burgers Orientierungsbeziehung fur die Umwandlung von  zu a gilt sowohl fur die
Gleichgewichtsumwandlung als auch fur die Umwandlung in die o’-Phase [8].

2.2. Pulverherstellung

Metallpulver fur den Einsatz in der laser-additiven Fertigung (engl.: Additive
Manufacturing, AM) missen ein sehr spezielles Eigenschaftsprofil aufweisen. Bei der
Herstellung des Pulvers sind vom Pulverherstellverfahren die in Abb. 4 dargestellten
Punkte zu bertcksichtigen [9,10]. Auf diese wird in den folgenden Zeilen im Detail
eingegangen.
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Chemische
Zusammensetzung

PartikelgréRen-

Porositéat verteilung

Satellitenbildung Spharizitat

Abb. 4: Wichtige Eigenschaftsmerkmale der Ti-Pulver fur die additive
Fertigung [9,10].
In der Literatur werden des Weiteren folgende Eigenschaften erwahnt [9,10]:
Flie3fahigkeit
Schuttdichte
Klopfdichte
— Feuchtigkeitsgehalt

Auf diese Eigenschaften wird im Unterkapitel ,Teilchenform® naher eingegangen.

Chemische Zusammensetzung
Bei der Pulverherstellung wird sichergestellt, dass jedes Pulverteilchen die

chemischen Vorgaben der  Legierungszusammensetzung erfallt. Die
ASTM B265-Norm [11] schreibt vor, dass interstitielle Elemente, wie z.B. O, N und C,
einen vorgegebenen Grenzwert nicht Uberschreiten, da diese bei zu hohen Gehalten
den Werkstoff versproden und somit die mechanischen Kennwerte negativ
beeinflussen [10,12]. Chemische Untersuchungen an gesiebten Pulverfraktionen
zeigten, dass der O-Gehalt indirekt proportional zur PartikelgroRe ist. Somit steigt bei
Bauteilen, welche aus kleineren Pulverfraktionen hergestellt wurden, die Zugfestigkeit,
da Sauerstoff mischkristallverfestigend wirkt, wahrend die Bruchdehnung sinkt [10,12].

PartikelgréRenverteilung
Die additive Fertigung von Bauteilen erfordert die Verwendung von Pulvern mit

definierter PartikelgroRenverteilung. Hierbei ist zu bertcksichtigen, dass die
PartikelgréRenverteilung der Ausgangspulver flr das selektive Laserschmelzen (engl.:
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Selective Laser Melting, SLM* [13]) zwischen 20- 45 ym [12] liegt, und damit kleiner
ist, als jene die fur das Elektronenstrahlschmelzen (engl.: Electron Beam Melting,
EBM) (45- 106 um [12]) eigesetzt wird [9,10]. Zhao et al. [14] beschreibt, dass flr die
Verwendung im SLM-Verfahren das Pulver ein dso-Wert von= 38 um aufweisen soll.
Dieser dso-Wert stellt in einer kumulativen Haufigkeit den Median dar, wo 50 % der
Pulverteilchen einen kleineren Korndurchmesser als der gegebene Wert aufweisen.
Im Vergleich dazu bendtigen EBM-Fertigungsanalgen eine durchschnittliche
PartikelgroRenverteilung von dsg=72 um. Wahrend bei SLM-Anlagen kleinere
PartikelgroRenverteilungen verwendet werden, laden sich kleinere Partikel in der
EBM-Anlagen stark elektrostatisch auf und fihren durch Zerstauben (engl.: Smoke)
unweigerlich zum Prozessabbruch [14,15].

Teilchenform (Spharizitat, Porositat, Satellitenbildung)

Bei der Herstellung der Pulver kann es im Zuge des Verdusungsprozesses zur Bildung
von Hohlraumen in Form von Poren oder Fehlstellen im Inneren der Pulverpartikeln
kommen. Poren entstehen durch Einschlisse des Verdlisungsgases wahrend des
VerdUsungsprozesses der Schmelze. Des Weiteren kann es zur Bildung von Satelliten
bzw. Agglomeraten kommen. Unter Satellitenbildung versteht man das Anhaften von
kleinen Pulverpartikel an gro3e wahrend der Verdlsung. Poren und Satelliten wirken

sich negativ auf die Klopf- (das Mal dafur, wie gut sich das Pulver verdichtet) und
Schittdichte des Pulvers aus sowie in weiterer Folge auf die Dichte der additiv
gefertigten Bauteile [16]. Studien an Metallpulvern [9,10] zeigen, dass auf Grund von
unférmigen oder spratzigen Pulverteilchen die Fliel3fahigkeit beeintrachtigt wird und in
Folge dessen die Bauteildichte sinkt. Aus diesem Grund streben Pulverhersteller eine
hohe Spharizitat zur Erzielung einer einheitlichen Pulverbettdichte und daruber hinaus
zur Steigerung der endgultigen Komponentendichte an [9,10].

Das Fliel3verhalten von Pulvern wurde auch von Dawes et al. [10] untersucht. Dabei
zeigte sich, dass bessere Flieleigenschaften durch die Verwendung von grof3eren
Pulverfraktionen erreicht werden, wobei Pulver mit einer hoheren Packungsdichte
schlechter flieRen als Pulver mit einer geringeren Packungsdichte. Die
FlieBeigenschaften von Pulvern korrelieren des Weiteren mit deren
Feuchtigkeitsgehalt. Steigende Feuchtigkeitsgehalte ziehen eine Verschlechterung
der FlieReigenschaften nach sich [10].

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Gasverdlisung eines
Schmelzstrahls (engl.: Gas Atomization, GA) ein effektiver Weg ist um sphéarische

* SLM ist eine eingetragene Wortmarke der SLM Solutions Group AG.
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Ti-Pulver herzustellen [10]. Im Allgemeinen kann der Verdusungsprozess der
Ti-Pulverherstellung in drei Schritten beschrieben werden [12]:

1. Schmelzen,

2. Verdisung mittels Inertgas, um das flissige Metall in kleine Tropfen zu
zerstauben und

3. Verfestigung im freien Fall in einer geklhlten Kammer in Inertgasatmosphare.

2.2.1. Gasverdiisung

Bei der Wahl der Herstellmethoden flr pulvermetallurgische Hochleistungswerkstoffe
fur die Anwendung in der Luftfahrt oder Medizintechnik ist sicherzustellen, dass der
Anteil an interstitiell gelésten Elementen Grenzwerte nicht Uberschreitet, da die
mechanischen Eigenschaften des Pulvers und infolgedessen jene der additiv
gefertigten Bauteile beeintrachtigt werden. Deshalb wird bei der Herstellung von
Ti-Pulverteilchen wegen ihrer hohen Affinitat zu interstitieller Verunreinigung der
VerdUsungsprozess der Schmelze unter Inertgasatmosphare durchgefuhrt [10].

Bei der Gasverdusung, wie in Abb. 5 schematisch gezeigt, liegt das Ausgangsmaterial
in Form einer Schmelze in einem wassergekuhlten Kupfertiegel vor, wodurch sich an
der Tiegeloberflache ein sogenannter ,Skull“ des Ausgangsmaterials bildet, welcher
die Schmelze vor Verunreinigungen, hervorgerufen durch geléstes Kupfer,
schitzt [17]. Nachdem das Ausgangsmaterial vollstandig geschmolzen ist, wird es
einen gewissen Zeitraum auf Temperatur gehalten um eine Homogenisierung der
Schmelze zu gewahrleisten [12]. Die Schmelze wird anschlielend in eine
Refraktarmetalldise gegossen und unter hohem Druck unter Zugabe des Inertgas Ar
in kleine Tropfen verdust, welche infolge der sehr hohen Abkuhlraten im freien Fall
erstarren und Pulverpartikel bilden [17].
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Abb. 5: Schematische Darstellung der Gasverdusung mittels induktivem Schmelzen
im Kaltwandtiegel zur Herstellung von Ti-Pulverteilchen [10].

Da der Strom von geschmolzenem Metall infolge der Gravitationskrafte vor der
Zerstaubung fur eine bestimmte Entfernung frei fallt, wird diese Technik als
Freifallgasverdisung (engl.: Free-Fall-Gas Atomization, FF-GA) bezeichnet. Eine
mogliche Weiterentwicklung im Bereich der Gasverdusung zur Erzielung feinerer
GroRenverteilungen der entstehenden Pulverteilchen ist die Verwendung von heiem
Gas, z.B. vorgeheiztes Ar [10].

Eine weitere Madglichkeit zur Einstellung der Partikelgrof3enverteilung ist die
Veranderung des Verhaltnisses der Massestrome Gas zu Metallschmelze. [10]. In der
von Lubanska et al. empirisch entwickelten Gleichung [12]:

o M
dso = KD /]:g—w(l + ) 3)

in welcher K eine Konstante, D der Durchmesser des Schmelzstrahls, n die
kinematische Viskositat von Metall und Gas, W die Weber Zahl und M/G das
Massenverhaltnis von Schmelze und Gas darstellt, kann der dso-Wertes berechnet
werden. Aus der Gleichung von Lubanska [12] ist ersichtlich, dass bei einer Erhdhung
des Gasmassenstroms der Ertrag an feinerem Pulver gesteigert wird, d.h. der dso-Wert
sinkt. Durch den Einsatz von Gas bei der Verdlisung werden die Pulverteilchen in
einen Zyklonabscheider, in dem das Pulver weitestgehend vom Ar getrennt wird,
transportiert und in einem letzten Fertigungsschritt klassiert [12].

Yolton et al. [17] untersuchte den Anteil an Sauerstoff in den verschiedenen Fraktionen
von Ti-6Al-4V Pulver, hergestellt mit dem Gasverdisungsverfahren. Wie in Abb. 6
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ersichtlich, ist der Sauerstoffanteil in den Klassen mit kleineren Partikelgro3en hoher
als in jenen mit groReren Partikelgrof3en [17].

1000 -

800 A

600

Sauerstoffanteil [ppm]

- L

% & & § & § {1 |

20 40 55 90 130 160 210
Partikelgrofie [um]
Abb. 6: Sauerstoffanteil in verschiedenen Klassen von Ti-6Al-4V Pulverteilchen [17].

2.2.2. EIGA-Verfahren

Das Risiko einer Verunreinigung durch das Tiegelmaterial oder der Duse kann beim
GA-Verfahren nicht ausgeschlossen werden. Aus diesem Grund haben sich
besonders jene Verfahren bewahrt, in denen das Ausgangsmaterial ,Keramikfrei*
unter Inertgas direkt geschmolzen und verdust wird [10]. Titan ist vor allem sehr reaktiv
in Kontakt mit anderen Metallen sowie Keramiken und sehr empfindlich auf die
Aufnahme von Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff. Daher wird bei dem in diesem
Kapitel beschriebenen Verfahren ganzlich auf die Verwendung eines Tiegels
verzichtet. Beim so genannten EIGA-Verfahren (engl.: Electron Induction Melting Gas
Atomization, EIGA) wird eine langsam rotierende Stabelektrode einer konischen
Induktionsspule zugefuhrt, siehe Abb. 7. Durch die Induktionsspule wird das Ende des
Ingots kontinuierlich aufgeschmolzen und der so erzeugte Schmelzstrom Uber eine
Duse mit Inertgas zerstaubt. Die eingesetzten Ingotdurchmesser variieren zwischen
25 und 120 mm bei einer Abschmelzrate von bis zu 60 mm/min. Ein Vorteil dieses
Verfahrens ist, dass durch die Elektrodenzufuhrung auch kleinere Chargen angefertigt
werden konnen. Aus diesem Grund ist das EIGA-Verfahren auch fur wissenschaftliche
Anwendungen weit verbreitet. Bei der Elektrodenherstellung muss jedoch darauf
geachtet werden, dass es zu keinen Seigerungsprozessen bei der Erstarrung kommt,
da diese Seigerungen auf Grund der sehr kleinen Aufschmelzzone in das Pulver
Ubergefihrt werden [12,17].



Theoretische Grundlagen 11

7

Zufihrrichtung -—— Elektrode

Ausgangsmaterial

Induktiosspule

/ Gasduse

Yolton et al. [17] untersuchte die Abhangigkeit des mittleren dso-Durchmessers vom
Stabelektrodendurchmesser. Es zeigte sich, dass bei einer Verringerung des
Elektrodendurchmessers der dso-Wert abnimmt. Dies kann mithilfe der Formel (3)
beschrieben werden. Mit abnehmendem Durchmesser des Ingots steigt der
Gasmassenstrom und die Pulvergrdlde sinkt [17].

Es qgilt an dieser Stelle festzuhalten, dass mit zunehmender PartikelgroRe der
Porenanteil steigt und dadurch die Klopfdichte des Pulvers abnimmt. Eine erhdhte
Porositat durch Gaseinschlisse ist auch eine beim EIGA-Prozess auftretende
FehlergrolRe [16].

2.2 3. Plasmaverdisung

Bei der Plasmaverdusung (engl.: Plasma Atomization, PA) wird der Ausgangswerkstoff
in Form eines Drahtes zugefuhrt, durch einen Plasmabrenner geschmolzen und
gleichzeitig zerstaubt, wobei Ar als Plasmagas eigesetzt wird [12,19]. Im ersten
Produktionsschritt wird der Draht nach der Abwicklung gerichtet, um eine mittige
Position des Drahtes an der Spitze der Plasmabrenner sicherzustellen. Die drei bei
der Plasmaverdusung eingesetzten Plasmabrenner haben Ublicherweise eine
Leistung von jeweils 65 kW. Durch die Verwendung von Plasmabrennern ist die
Temperatur beim Schmelzvorgang im Vergleich zu jener beim GA-Verfahren hoher,
wodurch die Ausbeute sehr feiner Partikel erhoht wird [12]. Das Plasma uberfuhrt den
Draht in den flissigen Zustand und zerstaubt anschlieRend die Schmelze zu kleinen
Tropfen, welche im Kuhlturm mit wenig Turbulenz abkuhlen, d.h. die Partikel perfekt
sphéroidisieren und als Feststoffpulver am unteren Ende des Produktionsturm
landen [17]. Die Kuhlrate bei der Erstarrung der Teilchen betragt in Abhangigkeit der
Verfahrensparameter und der Partikelgréfie 10 bis 1000 K/s [12].
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Bei diesem Verfahren kann der Verdusungsprozess durch die Zufuhrgeschwindigkeit
des Drahtes, den Drahtdurchmesser, das G/M Verhaltnis, den Anstellwinkel zwischen
Plasmastrahl und Draht und durch den Abstand zwischen Plasmastrahl und Draht
beeinflusst werden [12,17]. Das G/M-Verhaltnis kann Uber die Geschwindigkeit der
Drahtzufihrung eingestellt werden, wodurch die PartikelgréRenverteilung beeinflusst
wird [20].

Haspel

Plasmabrenner

Argon *'e’®

@8-
wd
Abb. 8: Schema einer Plasmaverdusungsanlage [21].

Neue Erkenntnisse von Larouche et al. [22] zeigt, dass eine Erhohung des G/M
Verhaltnisses von 8.7 auf 12.9 und eine Verkurzung des Abstandes vom
Plasmaauslass zum Draht von 25 mm auf 19 mm eine Verschiebung des
dso-Durchmessers zu niedrigeren Werten bewirkte, da der Pulveranteil <45 ym von
39.9 % auf 59.6 % ansteigt [22].

Zusammengefasst darf an dieser Stelle erwahnt werden, dass in diesem Verfahren
durch die Reinheit des Ausgangswerkstoffs, das Schmelzen unter inerter Atmosphare
und das Fehlen eines Tiegels Pulver hochster Reinheit erzeugt werden. Zusatzlich
kann durch eine geringe Konzentration an freischwebender Partikel in der
Prozesskammer die Satellitenbildung unterdriickt werden. Ein weiterer Vorteil dieses
Verfahrens besteht darin, dass im Vergleich zu gasverdisten Pulvern kleinere (mittlere
PartikelgrofRe ~ 40 um) Partikel mit einer engeren PartikelgroRenverteilung hergestellt
werden konnen [23,24].
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2.2.4. Induktionsplasmaverdisung

Das Induktionsplasmaverdisungsverfahren ist eine Weiterentwicklung des
PA-Verfahrens. Dabei wird das Ausgangsmaterial in Form von Pulverteilchen
eingesetzt [10]. Mit diesem Verfahren ist es moglich die Spharizitat von
unregelmaligen Pulverteilchen zu erhdhen, siehe Abb. 9, und es wird auch als
Plasmaspharoidisierung (engl.: Plasma Speriodization, PS) bezeichnet [17].

Spharifizierungsprozess
Abb. 9: Veranderung der Ti-Pulverteilchen im Laufe der Spharoidisierung [9].

Zur Erhéhung der Spharizitdt werden die unférmigen Pulverteilchen durch induktiv
erzeugtes Plasma verflussigt und formen sich anschlielend im Zuge der Abkuhlung
aufgrund der Oberflachenspannung zu einer Kugel ein [17].

Das Ausgangspulver in Abb.9 wurde udber Hydrieren-Mahlen-Dehydrieren
(engl.: Hydrogenation Dehydrogenation, HDH) hergestellt [10]. Beim HDH-Prozess
wird Wasserstoff verwendet um den Titanschwamm zu versproden und mechanisch
zu zerkleinern und zu mahlen [25]. Das Pulver aus dem HDH-Verfahren weist oft eine
nicht spharische Form auf, wie in Abb. 9, linkes Bild, zu sehen ist. Im Rahmen der
Spharoidisierung werden aus den spratzigen, unformigen Teilchen produktionsfertige
Pulver fur den Einsatz in der additiven Fertigung [9].

Sun et al. [12] hat typische GroRenverteilungen von Pulvern, welche mit
unterschiedlichen Verfahren hergestellten wurden, miteinander verglichen. Demnach
haben Pulver, erzeugt durch Plasmaverdisung, eine kleinere durchschnittliche
mittlere Partikelgrée als durch Gasverdusung produzierte Pulver [12].
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2.3. Selektives Laserschmelzen

Bei diesem Fertigungsverfahren, wie schematisch in Abb. 10 dargestellt, wird durch
selektives Schmelzen von Pulverschichten mittels Laser ein Bauteil Schicht fur Schicht
unter Schutzgas aufgebaut. Dieses Verfahren basiert auf einem zweistufigen Modell.
Im ersten Schritt wird das Pulver aus dem Pulvervorrat mit einem Beschichter auf die
Bauplattform aufgetragen. Das Restpulver wird anschlieRend vom Beschichter in
einem Auffangbehalter gesammelt. Im zweiten Schritt wird das aufgetragene Pulver
unter Ar-Atmosphare durch einen Laser aufgeschmolzen. Die X/Y-Ablenkung des
Lasers wird durch einen Scanner gesteuert. Die Erstellung der zur Aufschmelzung
bendtigten Unterteilungen des digital vorliegenden 3D-Datenmodells des zu
fertigenden Bauteils in 2D-Schichten in Z-Richtung wird als ,Slicing“ bezeichnet [1,26].
Einige der fur den Fertigungsprozess bedeutenden Prozessparameter sind [1]:

o Laserleistung (P)

. Scangeschwindigkeit (v)
o Belichtungsmuster

o Belichtungsabstand

Durch das Bestrahlen mit einem Laser wird das Pulver erhitzt und falls ausreichende
Leistung eingebracht wurde, eine Schmelze bzw. ein flissiger Schmelzpool generiert.
Die Abkuhlung unter rascher Erstarrung erfolgt selbststandig nach dem
Schmelzprozess unter Schutzgas [26].

Laser
Scanner

4 Pulverabwurf

|

Pulverlagerung .
Aufbauplattform Bautelil

Abb. 10: Schematische Darstellung des SLM-Prozesses [1].

Nach der Belichtung eines Schichtquerschnitts wird die Bauplattform um den Betrag
einer Schichtdicke und eine neue Schicht Pulver aufgetragen. Dieser Vorgang
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wiederholt sich, bis die 3D-Bauteilgeometrie fertiggestellt ist [26]. Mit dem selektiven
Laserschmelzen kénnen Bauteildichten von Gber 99.5 % hergestellt werden [27].

Das im Bauraum verbleibende, nicht durch den Laser aufgeschmolzene, Pulver wird
nach einem Aufbereitungsprozess innerhalb eines Kreislaufs zur Wiederverwendung
zugefuhrt. Thermische Spannungen, hohe Abkuhlraten, Mikrosegregationen und
Ungleichgewichtsphasen sind flr den SLM-Prozess charakteristisch [26].

Nach erfolgter Herstellung eines 3D-Bauteils wird dieser oft weiteren
Nachbearbeitungsschritten unterzogen, bspw. ein Strahlen zur Verbesserung der
Oberflachenqualitat. Zusatzlich kdnnen mit geeigneten Warmebehandlungsprozessen
die mechanischen Eigenschaften des Bauteils optimiert werden [1].

Einfluss der Rauigkeit auf das Ermudungsverhalten

Lebensdaueruntersuchungen zeigten, dass die Oberflachenrauigkeit gro3en Einfluss
auf die Ermudungsfestigkeit im HCF (engl.: High-Cycle-Fatique) Bereich hat. Eine
Zunahme der Rauigkeit von 3 auf 1000 Ra hat eine Abnahme der Lebensdauer von
10° zu 10* Zyklen zur Folge. Bei additiven gefertigten Bauteilen ist zu beachten, dass
die Oberflachenrauigkeit auf Flachen im rechten Winkel zur Energiequelle zwei- bis
dreimal so hoch ist, wie die Oberflachenrauigkeit auf Flachen parallel zur
Energiequelle. Bei 3D-gedruckten Bauteilen ist die Rauigkeit an den Seiten zusatzlich

héher, da durch den Stufeneffekt keine Radien gefertigt werden kdénnen [28].
SLM-gefertigte Bauteile weisen im Vergleich zu EBM gefertigten wesentlich geringere
Rauigkeiten auf (Faktor 2), was die héhere Ermudungsfestigkeit der SLM-gefertigten
Bauteile erklart [29]. Grolkere Pulverteilchen, Schichtdicken und Strahldurchmesser in
EBM-Anlagen sind Erklarungen fur die erhdhte Oberflachenrauigkeit [27].

Im Vergleich zum EBM Prozess muss das Material, aufgrund der Warmeeinbringung
uber Photonen, nicht elektrisch leitfahig sein um aufgeschmolzen zu werden. Dabei
muss jedoch die Absorption bzw. Reflexion der Strahlung an der Pulveroberflache
bertcksichtigt werden. Die Eindringtiefe der Photonen ist vom Absorptionskoeffizient
des Werkstoffes abhangig und betragt nur wenige nm. Dagegen ist die Eindringtiefe
bei EBM um 3 GroéRenordnungen hoher und liegt im um-Bereich [27].

2.3.1. Gefugeentwicklung

Durch den Herstellungsprozess werden beim Schmelzen der aufeinanderliegenden
Pulverschicht auch die darunter liegenden Schichten erwarmt und teilweise verflissigt,
wodurch zyklische Fest- und FlUssig-Fest-Phasenumwandlungen, wie in Abb. 11
dargestellt, entstehen [28].

Beim Abkuhlprozess erstarrt die Ti-6Al-4V Schmelze und bildet die 3-Phase aus. Bei
weiterer Abkuhlung beginnen ab Erreichen der -Transustemperatur (Tg transus) @an den
Korngrenzen a-Lamellen zu wachsen. Bei ausreichender Unterkuhlung kommt es ab
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der Ms-Temperatur zu einer diffusionlosen martensitischen Umwandlung in nadeligen
a’-Martensit (engl.: acicular martensite) durch Umklappprozesse [28].

2500
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Abb. 11: Schematische Darstellung der Warmeeinbringung einer Schicht eines

additiv gefertigten Bauteils [28].

Studien haben gezeigt, dass die wiederholten thermischen Zyklen dazu fiuhren, dass
Kdrner bis zu einer GrofRe von mehreren ym entstehen. Grund dafur ist, dass bei der
additiven Fertigung auftretende epitaktische Wachstum [28]. Hierbei ist der steile
Temperaturgradient im Schmelzbad daflr verantwortlich, dass sich vor der
Erstarrungsfront nur sehr wenige Keime bilden. Dadurch wird das epitaktische
Schichtwachstum hervorrufen, was zu einer Texturierung des Gefuges und somit zu
einer Anisotropie des Bauteils fuhrt [30]. Die Mikrostruktur von additiv gefertigten
Ti-6Al-4V Bauteilen unterscheidet sich von der Mikrostruktur hergestellt durch Giel3en
oder Schmieden. Durch den additiven Fertigungsprozess treten eine grol3e Anzahl an
a’-Varianten auf [31]. Thijs et al. hat bereits 2010 festgestellt, dass die Martensitarten
haufig in Nadelform aufzutreten [26]. Durch die periodischen Temperaturzyklen im
SLM-Prozess kommt es zur Ausbildung von hierarchischen Strukturen, welche von
Haar et al. in Abb. 12 dargestellt wurden. Dabei formen sich nach den primaren
Nadeln, in denen auch Zwillingsbildung stattfindet, weitere Unterstrukturen bis hin zum
quartaren o'-Martensit [32].
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Abb. 12: Schematische Darstellung von der hierarchischen Martensitstruktur eines
Ti-6Al-4V Bauteils hergestellt Gber SLM. Die primare o'-Phase scheidet sich meist
40° zur Baurichtung aus [32].

Qui et al. hat eine Wachstumsorientierung der Nadeln in 40° zur Aufbaurichtung
dokumentiert, was auf eine Burgers Orientierungsbeziehung der ehemaligen 3-Phase,
welche eine Erstarrungstextur in <100> Richtung aufweisen kann, mit der a/a’-Phase
zuruckzufuhren ist [33].

Im Rahmen des SLM Prozesses konnen auch Defekte in Form von Poren durch
Gaseinschlusse sowie nicht aufgeschmolzene Bereiche auftreten [28]. Des Weiteren
kann es aufgrund des niedrigen Dampfdruckes von Elementen, wie z.B. Al, zu einer
Verarmung der Schmelzbadoberflache kommen. Die Verarmung an diesem Element
fuhrt zu Segregationen und einem ungleichmafligen oder schichtweisen Gefugen im
Bauteil, was wiederum eine Anisotropie nach sich zieht [27].

Durch die geringeren Prozesstemperaturen beim SLM Prozess im Vergleich zum EBM
Prozess sind hohe Eigenspannungen nach dem Druckprozess zu erwarten [27].
Vrancken et al. zeigt, dass durch Vorwarmen der Bodenplatte, auf welche das
Pulverbett aufgetragen wird, die auftretenden Eigenspannungen in den ersten
Schichten um bis zu 50 % reduziert werden kénnen [34].

Einfluss der Energiedichte
Die Energieeinbringung durch den Laser kann mittels der Energiedichte (E) berechnet

werden:

Ezv*i*t[%] @
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Diese Formel beschreibt die Berechnung der Energiedichte E in Jm=, wobei P die
Laserleistung in W, v die Scangeschwindigkeit in m s™', h der Hatchabstand in m und
t die Schichtdicke in m darstellt [26].

Unter Verwendung des Modells einer bewegten Punktquelle wird bei Vorliegen eines
gleichen P/+/v Verhéltnisses ein ebenso groes Schmelzbad generiert, d.h. es kann
davon ausgegangen werden, dass die gleichen Prozessbedingungen erreicht
werden [26].

Einfluss der Scangeschwindigkeit

Untersuchungen zeigten, dass mit geringer Scangeschwindigkeit das Schmelzbad
durch hydrodynamische Vorgange zunehmend instabil wird. Schmelzbadgrenzen,
ersichtlich im fertigen Bauteil, werden durch die hdhere Energieeinbringung bei
abnehmender Scangeschwindigkeit ausgepragter und dadurch lasst sich auf die
ehemalige Schichtdicke schlielen. Im Rahmen von Vickers Mikrohartemessungen
zeigte sich, dass sich die Harte der Bauteile indirekt proportional zur
Scangeschwindigkeit verhalt [26].

Einfluss des Hatchabstandes

Aus Formel 4 ist ersichtlich, dass kleinere Abstande h von den zueinander parallel
stehenden Scanvektoren aufgrund der Uberlappung der Lasereinwirkung hohere
Energiedichten zur Folge haben [26].

Einfluss des Belichtungsmusters / der Scan-Strategie

Die Ausrichtung der Koérner des gedruckten Bauteils ist parallel zum Vektor der
Warmeleitung. Dieser Vektor hangt vom Belichtungsmuster und der
Scangeschwindigkeit ab. Wie in Abb. 13 ersichtlich ist, kdnnen verschiedene
Scanstrategien angewendet werden, um das Bauteil aufzubauen [26].

a) b) c)
A
A A ;
Aufbaurichtung Aufbaurichtung ;ﬂﬁ;;chtung
Oben Z-Achse Z-Achse
7 Y-Achse ~ 1 Y-Achse 7
Vome | ~ b > 7, 1P Z
\--‘._ - g .
o Scanrichtung i Scanrichtung N Scanrichtung
X-Achse X-Achse X-Achse

Abb. 13: Darstellung von verschiedenen Belichtungsmustern in der additiven
Fertigung bei Pulverbett basierenden Fertigungsprozessen: a) abwechselnd parallel,
b) in eine Richtung parallel, c) schachbrettartig [26].
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2.3.2. Nachbehandlung

Um mikrostrukturelle Defekte, hervorgerufen durch den Herstellungsprozess,
auszugleichen, werden Bauteile einer Warmebehandlung und / oder
heil3-isostatisch-gepresst (engl.: Hot-Isostatic-Pressing, HIP) [35]. Beim HIPen wird
die Porositat des Bauteils reduziert und die Dichte erhoht [5]. Zusatzlich wird dadurch
die kolumnare Struktur der Bauteile aufgebrochen [36], sowie der Anteil an
geschlossenen Poren, welche durch Gaseinschlisse entstehen, minimiert. Es ist
jedoch zu bertcksichtigen, dass offene Porensysteme durch HIP-Prozesse nicht
geschlossen bzw. nachverdichtet werden konnen [16].

Eine weitere Moglichkeit, um die Anisotropie in additiv gefertigten Bauteilen zu
reduzieren, ist eine intrinsische Warmebehandlung bei der die aufgebrachten
Schichten direkt durch Variation der Prozessbedingungen, z.B. durch Vorheizen oder
einer schichtweisen Laserwarmebehandlung, unterzogen werden [16].

2.3.3. Pulverrecycling

Bei pulverbettbasierenden additiven Fertigungsverfahren wird das nicht belichtete
Pulver recycelt und den nachsten AM-Prozessen zugefuhrt. Durch die sich
wiederholenden Fertigungszyklen wird das Pulver mehrmals recycelt und es zeigen
sich Anderungen sowohl in der GréRenverteilung, als auch in der FlieRfahigkeit des
Pulvers. Studien legten dar, dass es durch den Siebprozess zu einer Verschiebung
der durchschnittlichen PartikelgroRe kommt. Die PartikelgroRenverteilung verschiebt
sich zu héheren Werten und gleichzeitig tritt weniger Feinanteil auf [37,38]. Dies ist
darauf zurtckzufuhren, dass beim AM-Prozess aufgrund der Restwarme in der Nahe
des Schmelzbads Sintervorgange zwischen den Pulverteilchen stattfinden, was eine
Verschiebung zu grof3eren Pulverdurchmessern bewirkt. Der Feinanteil nimmt ab, da
im Rahmen anschlieRender Siebprozesse Kleinstpartikel (< 20 um) in der Siebkammer
verbleiben. Diese Recyclingeffekte wirken sich positiv auf die Flie3fahigkeit aus, da
groRer werdende Teilchen neben der geringeren Agglomerationswirkung auch
geringere Adhasionskrafte zeigen. Negative Auswirkungen, hervorgerufen durch
Recyclingprozesse, konnen hinsichtlich der Oberflachenrauigkeiten festgestellt
werden. Da an den Oberflachen der Bauteile Partikel angesintert sind, erhdhen
grolere Partikel die Rauigkeit der Bauteiloberflache [37].

2.3.4. Legierungsentwicklung

Ti-Legierungen weisen nach der additiven Fertigung prozessbedingte
Eigenspannungen, Bauteil-Anisotropie, Risse, ein sprodes Materialverhalten, da die
rasche Erstarrung nicht zum gewlnschten Geflige flhrt, Poren oder zu hohe
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Rauigkeiten auf der Bauteiloberflache auf. In der Literatur gibt es aber bereits Ansatze
fur AbhilfemalRnahmen, auf die in diesem Kapitel naher eingegangen wird.
Barriobero-Vila et al. [30] hat festgestellt, dass im Phasendiagramm Ti-La die
Anisotropie reduziert werden kann, wenn die a-Phase Uber zwei unterschiedliche
Wege nukleiert: einer peritektischen Umwandlung L; + = a und zusatzlich einer § -
a Phasenumwandlung. Daraus resultiert eine o-Phase, welche nicht immer die
Burgers-Orientierungsbeziehung mit der B-Phase erfullt [30].

Mantri et al. [39] untersuchte B-Ti-Legierungen unter Zugabe einer gewissen Menge
des Elements B. Es zeigte sich, dass geringe Mengen an B kornfeinende Effekte der
einst stangelférmigen B-Kdérner bewirken. Durch die konstitutionelle Unterkthlung, d.h.
einer lokalen Schmelzpunkterniedrigung hervorgerufen durch Seigerungsvorgange in
der Restschmelze aufgrund der marginalen Loéslichkeit von Bor in der B-Ti-Phase,
verschiebt sich das Phasendiagramm, wie in Abb. 14 ersichtlich, in Richtung der
eutektischen Zusammensetzung.
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1800 - B + Schmelze Schmelze
1600 - 4
| /
5) 1400 | B-Anreicherung in | Schmelze + TiB
°.:. 1200 \ | der Restschmeilf'l |
= | gt B+ TiB
S 1000 B I sl
(] | ﬁl
Q. | [ I
QE, 800 "\a | EI
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200 - : 2
| zl
0 t -1 T T T T T
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3 3.5 4 4.5 5

Anteil B [m. % ]

Abb. 14: Binares Phasendiagramm von Ti-12Mo-B. Durch konstitutionelle
Unterkuhlung einer B-Ti Legierung 0.5 m.% B erstarrt die B-Phase gleichzeitig mit
den TiB Nadeln [39].

Dadurch konnen gleichzeitig TiB Nadeln und die [-Phase entstehen. Unter
Anwendung folgender Formel

Q= m(k —1)C,, ©)
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wurde errechnet, dass durch Zugabe von 0.5 m.%B zu Ti-12Mo der
Wachstumsbehinderungsfaktor Q (Q-Faktor) von 29 auf 67 steigt. In dieser Gleichung
steht m flr die Steigung der Liquiduslinie, k fur den Verteilungskoeffizient im
Gleichgewicht und Co gibt die Konzentration des geldsten Elements an [39].

Wahrend beim Phasensystem Ti-20V die Zugabe von 0.5 m.% B lediglich eine
Kornfeinung der (B-Phase bewirkte, konnte beim System Ti-12Mo zusatzlich eine
Anderung der Gefligemorphologie zu feinkérnig &quiaxialer o-Phase detektiert
werden. Der Grund dafir liegt in der heterogenen Keimbildung der o-Ti Phase auf
TiB-Ausscheidungen [39].

Dieses Kornfeinungsphanomen ist auch im Rahmen von Untersuchungen von
Bermingham et al. [40] an der Ti-6Al-4V Legierung aufgetreten.

M. Zhang et al. [41] untersuchte die Anisotropie von Ti-6Al-4V Proben hergestellt mit
dem SLM-Verfahren. Das stangelige Geflige der ehemaligen -Kérner, dargestellt in
Abb. 15, wachst ausgehend vom Substrat in Richtung der Warmequelle. Durch eine
Ultraschall-Schlag-Behandlung (engl.: Ultrasonic-Impact-Treatment, UIT) wird die
Oberflache plastisch deformiert, siehe Abb. 15 a), was zur Einbringung von
Versetzungen in der darunterliegende Schicht fuhrt. Im Rahmen des
Fertigungsvorganges, wird beim Aufbau der nachsten Schicht durch die
Warmeeinbringung Uber den Laser die plastisch deformierte Zone rekristallisiert. Die
darauf aufgebaute Schicht kann somit nicht epitaktisch an die erste Schicht
anwachsen und die stangelige Struktur ist somit unterbrochen, siehe Abb. 15 b) [41].

a) b)

Laser
Scanrichtung Schmelzbad

uiT
l l l Bevor UIT >
Schicht 3
Z,

Schicht 2 -F3=rFrfimg-nn=y Pulver

Schicht 2 - /5 Rekristallisation

Schicht1 |- MNach UIT

Schicht 1

Substrat

Abb. 15: Schematische Darstellung der UIT-Behandlung und deren Auswirkung.
a) Mikrostruktur bevor (rote Linie) und nach der Ultraschall-Schlag-Behandlung,

b) Rekristallisation an der Oberflache von Schicht 2 und Aufbau der nachsten
Schicht [41].

Die Erzeugung von metallischen Glasern (engl.: Bulk-Metallic-Glass, BMG) ist auch
mittels additiver Fertigung in SLM-Anlagen moéglich. Pauly et al. [42] befasste sich mit
der Herstellung von 74Fe-4Mo-10P-7.5C-2.5B-2Si Bauteilen. Entscheidend fir die
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Fertigung eines metallischen Glases ist eine hohe Abkuhlrate, typischerweise liegen
diese im Bereich von 102 bis 108 K/s, und eine keimfreie Erstarrung der Bauteile. Mit
der oben genannten Legierungszusammensetzung ist es moglich die Kristallisation
soweit zu verzogern, dass unter Anwendung des SLM-Prozesses ein metallisches
Glas herstellbar ist [42]. Die Herstellbarkeit von Ti-basierten metallischen Glasern
wurde auch durch Guo et al. [43] gezeigt, was eine weitere Moglichkeit darstellt, das
epitaktische Schichtwachstum der ehemaligen B-Kérner zu umgehen [43].
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3. Experimentelles

Im Rahmen dieser Masterarbeit wird der Einfluss der Pulverherstellung auf additiv
gefertigte Bauteile erfasst. Hierfur werden neben einer umfassenden
Werkstoffcharakterisierung der Titanpulver auch die daraus additiv gefertigten Proben
untersucht. Im Zuge der Pulvercharakterisierung werden Pulver von vier
unterschiedlichen Herstellverfahren miteinander verglichen. Anhand eines Vergleichs
der Pulver sollen mogliche Unterschiede hinsichtlich Mikrostruktur, chemischer
Zusammensetzung, Phasenanteile, Umwandlungstemperaturen, Alterungseffekte und
Morphologie beleuchtet werden. Die vier umfassend charakterisierten Pulvervarianten
stellen folglich auch die Basis der daraus additiv gefertigten Wdurfelproben und
Zugproben dar. An diesen additiv gefertigten Proben wird ebenfalls eine
Werkstoffcharakterisierung inklusive ldentifikation der Mikrostruktur an drei Zustanden
(eine Probe im Ausgangszustand und zwei warmebehandelte Proben) durchgefuhrt.

3.1. Untersuchte Legierungen

In dieser Arbeit wird eine Legierung mit der nominellen
Zusammensetzung Ti-6 m.% Al-4 m.% V untersucht. Der maximale Anteil an
zusatzlichen Elementen, neben Ti, Al und V, ist in der Norm ASTM B265 [11]
festgelegt. Zur Verflgung stehen Pulver mit der Glteklasse (engl.: Grade) 5 und 23.
Pulverguteklasse 5 legt die Standardspezifikationen der Legierung Ti-6Al-4V fest.
Zusatzlich wird bei Pulverguteklasse 23 vorgeschrieben, dass der Anteil an interstitiell
eigelagerten Elementen in dieser Legierung sehr gering sein soll. Diese Guteklasse
wird auch mit Ti-6Al-4V ELI (engl.: Extra-Low-Interstitials) bezeichnet.

Im Zuge der Pulvercharakterisierung soll unter anderem festgestellt werden, ob die
Pulver Alterungseffekte zeigen. Hierbei liegt das Augenmerk auf der Anderung der
chemischen Zusammensetzung und die damit verbundenen Einflisse auf die
Phasenumwandlungen. Die chemische Analyse der Pulverproben wurde durch die Fa.
voestalpine BOHLER Edelstahl GmbH & Co KG durchgefuhrt. Der Anteil an Ti, Al, V,
und Fe in den Pulverproben wurde mittels Atomemissionspektroskopie
(engl.: Inductively Coupled Plasma-Optical Emission Spectroscopy, ICP-OES)
ermittelt. Die Bestimmung des Elementgehalts an C und Ar erfolgte Uber eine
Verbrennungsanalyse bzw. einem Massenspektrometer. Die untersuchten Pulver
wurden in einem Behaltnis offen unter Laborbedingungen, bei ~23°C
Raumtemperatur und ~ 30 % Luftfeuchtigkeit, aufbewahrt. Die chemische
Zusammensetzung der Pulver wurde jeweils in den in Tabelle 1 angeflihrten
Zeitabstanden von der Fa. voestalpine BOHLER Edelstahl GmbH & Co KG bestimmt.



Experimentelles 24

Die Messung der O- und N-Werte erfolgte an einer LECO-Anlage. Zur Bestimmung
der H-Werte wurde ein JUWE ON/H-mat 286-Messgerat verwendet.

Tabelle 1: Zeitabstande nach denen die chemische Zusammensetzung im Zuge der
kontinuierlichen Uberwachung der Alterung bestimmt wurde.

Chemische Zusammensetzung Zeit [Tage]
0
O/ N/H - Anteil in den Pulverproben 7
28

3.2. Selektives Laserschmelzen

Die Dichtewdrfel sowie die Zugproben wurden bei der Fa. PANKL Systems Austria
GmbH Additive Manufacturing Technologies an einem EOS-Fertigungszentrum, Typ
M290, gefertigt. Die additiv hergestellten Dichtewirfel haben die Malde
22 x 22 x 25 mm?3 und die Zugproben haben die MaRe @ 12 x 70 mm?3.

Zur Untersuchung der Einflussgrofden beim SLM-Prozess werden Wodrfelproben,
welche Uber zwei unterschiedliche Prozessparameter hergestellt wurden, miteinander
verglichen. Variiert wurde dabei einerseits die Schicktdicke (30 um und 60 um) und
andererseits die Scangeschwindigkeit. Bei den Proben mit einer Schichtdicke von
30 um wurde im Vergleich zu den Proben mit 60 um Schichtdicke eine geringere
Scangeschwindigkeit gewahlt. Die additiv gefertigten Wurfel werden im Zuge der
Bauteilcharakterisierung in drei Zustanden untersucht: as-built, spannungsarmgegluht
(engl.: Stress-Relief-Annealed, SRA) im Temperaturbereich von ~ 800 °C sowie HIP,
welcher dem  SRA-Temperaturbereich angelehnt wurde mit zusatzlich
mindestens 1000 bar Druck. Die Probenbezeichnung der Wurfelproben setzt sich in
dieser Arbeit, wie in Tabelle 2 angegeben, aus drei Zahlen zusammen. Die erste Zahl
entspricht jeweils der Bezeichnung des Herstellverfahrens (,1° entspricht dem
Herstellverfahren 1 (GA), ,2° entspricht dem Herstellverfahren 2 (PS), usw.). Die
zweite Zahl kennzeichnet den Probenzustand. Hierbei steht die Zahl ,1* fur Proben im
Ausgangszustand (as built), ,2“ kennzeichnet den spannungsarmgegluhten Zustand
(as-built + SRA) und ,3“ bezeichnet Proben im HIP-Zustand (as-built + HIP). Die dritte
Zahl ergibt sich aus der variierenden Schichtdicke. ,1“ steht fur eine Schichtdicke von
30 um und ,2“ bezeichnet Proben, welche mit 60 yum Schichtdicke aufgebaut wurden.
Die Zugproben wurden jeweils in vertikaler (stehende Proben) und horizontaler
Richtung (liegende Proben) aufgebaut, um die Einflisse der Mikrostruktur auf die
mechanischen Eigenschaften darzustellen. Hierzu wurden von jedem Probenzustand
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und Herstellverfahren, wie in Tabelle 2 ersichtlich, jeweils funf vertikale und horizontale
Zugproben gefertigt.

Tabelle 2: Probenbezeichnung der untersuchten AM-Zustande am Beispiel
Herstellverfahren 1 (GA).

Herstellverfahren 1 Schichtdicke

30 um 60 um
as-built H1.1.1 H1.1.2
as-built + SRA (~ 800 °C) H1.2.1 H1.2.2

as-built + HIP
(SRA-Temperaturbereich und zusatzlich mindestens | H1.3.1 H1.3.2
1000 bar aufgebrachter Druck)

Probenzustand

3.3. Probenvorbereitung

Die Dichtewurfel wurden mit einer Trennmaschine der Marke ATM Brilliant 221 auf
5x11x13 mm3 getrennt, um das Einfassen fir die weitere metallographische
Praparation zu ermdglichen. Das Einfassen erfolgte bei den Wirfel- als auch bei den
Pulverproben mithilfe der Einbettpresse Citopress-20 der Fa. Struers unter
Verwendung des leitfahigen Einbettmittels Polyfast. Da kleine Pulverteilchen dazu
tendieren an der Schliffoberflache auszubrechen, wurde das Ti-6Al-4V Pulver zum
Einfassen mit feinkdrnigem Polyfastpulver (< 20 pm) gemischt. So konnte eine
Benetzung der kleinen Pulverteilchen gewahrleistet werden. Um eine reproduzierbare
Schliffqualitat einzustellen, erfolgten die Schleif- und Polierschritte maschinell mithilfe
der Schleifmaschine Tegra Pol-31 der Fa. Struers. Bei den Pulver- und Wirfelproben
erfolgte die Schliffpraparation durch Schleifen bis zu einer Kérnung von 5 pm
(entspricht der genormten FEPA Bezeichnung P4000) und anschlieRendem Polieren
mit 3 und 1 ym Diamantsuspension. Anschlie3end folgte ein letzter Praparationsschritt
mit einer Oxid-Polier-Suspension (OPS). Zur Darstellung der Mikrostruktur wurde die
Atzung nach Kroll, eine Mischung aus 6 ml Salpetersdure (HNO;) mit 2 ml
Flusssaure (HF) und 92 ml destilliertem Wasser, durchgefuhrt [44].

3.4. PartikelgroBenbestimmung

Die KorngroRenbestimmung erfolgte mittels zweier unterschiedlicher Verfahren.
Zusatzlich zu einer Trockensiebanalyse wurde ein Laserbeugungsspektrometer zur
KorngroRenbestimmung eingesetzt. Bei der Siebanalyse wurde eine bestimmte
Menge Pulver durch einen Siebturm mit den Maschenweiten 100, 63, 40 und 25 uym
fraktioniert und anschlieRend die Menge an Pulver in den einzelnen Sieben ermittelt.
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Mit Formel 6 kann die Verteilungssumme Q3 abhangig von der Partikelgro3e x fur jede
Maschenweite berechnet werden [45].

Menge (Xpin bis X;)

Qs (i) = Gesamtmenge (Xp,in biS Xpax) (6)
Die Berechnung der Verteilungsdichte kann gemaf Formel 7 als Verhaltnis der Menge
in einem Intervall zur Intervallbreite betrachtet werden [45].

Menge (X; <X < Xj41)

9:(X) = (7)

Intervallbreite (x4, — X;)

Die Darstellung der Ergebnisse der Korngréienbestimmung erfolgte durch Auftragung
der Summenhaufigkeit Q als Funktion der KorngroRe, wie in der Literatur
dargestellt [46].

Die Messung der KorngroRenverteilung wurde mit dem Laserbeugungsspektrometer
HELOS der Firma SYMPATEC GmbH am Lehrstuhl fur Verfahrenstechnik des
Departments fur Umwelt- und Energieverfahrenstechnik der Montanuniversitat Leoben
durchgefuhrt. Hierbei wurde die PartikelgroRenverteilung der Pulver im
trockendispergierten Zustand gemessen. Bei der Laserbeugungsspektrometrie wird
die KorngroRe Uber das hervorgerufene Beugungsmuster eines Lasers bestimmt. Bei
dem im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Laser handelte es sich um einen
Helium-Neon Laser. Aufgrund der Wechselwirkung der Partikel mit dem Laser lasst
sich die KorngroRe aus einer mathematischen Auswertung, basierend auf der
Fraunhofer-Beugung, bestimmen [47]. Die mittels Laserbeugung errechneten
KorngroRen werden im Kapitel 4.1.2 analog zu jenen aus der Siebanalyse Uber die
kumulative Haufigkeit graphisch dargestellt [47].

3.5. FlieRfahigkeit, Schiittdichte und Spharizitat

Die Bestimmung von Schittdichte, Spharizitat und Fliefahigkeit wurde von der
Fa. voestalpine Bohler Edelstahl GmbH & Co KG durchgefuhrt. Die Ermittlung der
Pulver-FlieRfahigkeit erfolgte mittels Messung der Durchflussrate (ASTM B964 [48])
unter Verwendung eines Carney-Trichters (engl.: Carney funnel) [23]. Die
Bestimmung der Pulver-Schittdichte nach ASTM B212 [49] erfolgte mit einem
Hall-Flussmesser. Die Spharizitat der Pulverpartikel wurde mit einem CAMSIZER XT
der Fa. Retsch Technology GmbH bestimmt. Bei dieser Analyse wird die Spharizitat
durch den Kornformkennwert SPHT angegeben und kann gemal 1ISO 9276 [50] nach
Formel (8) berechnet werden. Hierbei stellt A die Flache der Partikelprojektion und U
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den Umfang der Partikelprojektion dar. Die Spharizitat SPHT kann Werte zwischen O
und 1 annehmen. Eine Spharizitat von 1 entspricht der Form einer idealen Kugel.

4mA (8)
U2

SPHT =

3.6. Licht- und Elektronenmikroskopie

Sowohl die Pulverproben, als auch die gedruckten Wiurfel wurden an einem
Lichtmikroskop der Firma Zeiss (Axio Imager, Typ M1m) und einem
Rasterelektronenmikroskop (REM) der Marke Zeiss vom Typ EVO50 unter
Verwendung einer 10-20 kV Beschleunigungsspannung analysiert. Im Zuge der
REM-Untersuchung wurden wahlweise Sekundar (SE)- bzw. Ruckstreuelektronen
(engl.: Backscattered Electrons, BSE) zur Bildgebung eingesetzt. Mithilfe der
energiedispersiven  Rontgenspektroskopie  (EDS) wurde die  chemische
Zusammensetzung an ausgewahlten Bereichen der Probenoberflache bestimmt. An
den Pulverproben lag das Hauptargument der mikrostrukturiellen Charakterisierung
auf der Oberflachenanalyse hinsichtlich Verunreinigungen, Oberflachenoxide,
Spharizitat und Satelliten. Die ,klassische” Analyse der Pulver- und Wurfelschliffe wie
Porositat und Mikrostrukturmessungen, wurde vergleichend gegenubergestellt.

3.7. Rontgenbeugungsuntersuchungen

Die vorliegenden Phasen und deren Anteile in den jeweiligen Ti-Legierungen wurden
mittels Rontgenbeugung (engl.: X-Ray Diffraction, XRD) bestimmt. Hierzu wurde ein
Diffraktometer des Typs D8 Advance der Fa. Bruker mit einer Cu-Kq-Strahlung
(A=1.54 A) eingesetzt. Die XRD-Messungen erfolgten (iber einen Winkelbereich von
30 — 82° mit einer Schrittweite von 0.02° und einer Messzeit von 2.4 s pro Schritt.
Sowohl die Phasenanteile der Gesamtfraktion aller Korngro3en, als auch die einzelnen
PartikelgroRenklassen  wurden analysiert. Hierfur wurden die gesiebten
PartikelgroRenklassen aus der Siebanalyse herangezogen, um so aus den
Phasenanteilen der unterschiedlichen PartikelgroRen auf die Abkuhlgeschwindigkeit
ruckschlieBen zu koénnen. Diese Moglichkeit der Ruckrechnung auf Abkuhlraten
besteht, da mit sinkender PartikelgroRe die Kuhlrate steigt [51]. Um die Pulverproben
mittels Rontgenbeugung analysieren zu kdnnen, wurde das zu untersuchende Pulver
auf Si-Waverplatten aufgeschittet und die Messung erfolgte ohne Rotation des
Probenhalters.

Die quantitative Auswertung der Phasenanteile erfolgte durch eine Rietveld-Analyse
mithilfe der von der Fa. Bruker entwickelten Software TOPAS Version 4 [52].
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3.8. Dynamische Differenzkalorimetrie

Zur Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen wurden die Pulverproben
mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (engl.: Differential Scanning Calorimetry,
DSC) am Gerat LABSYS Evo der Fa. Setaram untersucht. Hierbei betrugen die
Heizraten 10, 15 und 20 K/min, bei einer Kihlrate von 40 K/min. Bei der Auswertung
der DSC-Daten wurde bei den allotropen Phasenlibergangen die Maximaltemperatur
der Umwandlungskurve als Wert herangezogen. Bei Betrachtung der
Phasenibergange, die eine Anderung des Aggregatzustandes nach sich ziehen, ist
wahrend des Aufheizens die Temperatur am Beginn (engl.: onset temperature)
entscheidend. Die DSC-Versuche wurden jeweils mit drei verschiedenen Heizraten
durchgefiihrt, um  anschlieBend mittels linearer Regression auf die
Gleichgewichtsumwandlungstemperatur bei einer Heizrate 0 K/min extrapolieren zu
kénnen. Bei den Heizraten 10 bzw. 15 K/min betrug die maximale Temperatur
1050 °C. Im letzten Heizschritt mit einer Heizrate von 20 K/min wurde bis zu einer
maximalen Versuchstemperatur von 1580 °C geheizt. Alle Messungen erfolgten unter
Ar-Atmosphare mit einer Ar-Flussrate von 50 mg/min und der Tiegel flr das Pulver
bestand aus Aluminiumoxid (Al2O3). Das verwendete Messgerat hat eine Genauigkeit
von +1K und die Kalibrierung erfolgte unter Zuhilfenahme der definierten
Umwandlungskurven der Elemente Al, Ag, Au, Cu und Pd [53].

3.9. Zugversuche

Die Prufung der additiv gefertigten Zugproben erfolgte bei der Fa. voestalpine Bohler
Edelstahl GmbH & Co KG mit einer Zugprufmaschine 1301 der Fa. MESSPHYSIK
MATERIALS TESTING GMBH. Fur die Darstellung der Ergebnisse wurde jeweils ein
Mittelwert aus funf getesteten Proben herangezogen.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1. Pulvercharakterisierung

4.1.1. Chemische Analyse der Pulverproben

In Tabelle 3 sind die tatsachlich gemessenen Elementgehalte der Titanlegierung
Ti-6Al-4V der unterschiedlichen Herstellverfahren sowie die Messunsicherheit (MU)
aufgrund der Untersuchungsmethode aufgelistet. Die Abklrzungen, welche in der
ersten Spalte angefiigt wurden, bezeichnen die Verdlsungsart des Pulvers:

e GA: Gasverdlisung (engl.: Gas Atomization, GA),
e PS: Induktionsplasmaverdisung (engl.: Plasma Spheroidization, PS),

e PA: Plasmaverdisung (engl.: Plasma Atomization, PA),

e EIGA-Verfahren (engl.: Electron Induction Melting Gas Atomization, EIGA).

Es ist ersichtlich, dass im Vergleich der vier Pulverherstellverfahren jenes Pulver
welches mittels EIGA-Verfahren verdist wurde, hohere Werte an den
Legierungselementen Al und V sowie hohere Gehalte an interstitiellen Elementen wie
z.B. O, N und C aufweist.
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Tabelle 3: Die tatsachliche chemische Zusammensetzung der Ti-6Al-4V Legierungen
sowie die Herstellungsmethoden der Pulver.

Ti Al V o N C Fe Ar H
[M.%] | [Mm.%] | [M.%] [M.%] [M.%] [M.%] [M.%] | [m.ppm] | [M.ppm]
GA* Rest | 6.27 3.9 0.0825 0.0205 0.013 0.2 0.19 26
MU, Ga 144 | £0.33 | £0.25 | £0.0043 | £0.0031 | +0.0010 | 0.01 - 0.8
EIGA ** Rest | 6.59 43 0.14 0.0340 0.053 0.22 0.18 14
MU, EIGA +1.44 | £0.34 | 0.27 | £0.006 | +0.0046 | +0.0021 | +0.01 - 0.6
PA* Rest | 6.35 3.9 0.10 0.0063 0.011 0.19 0.19 23
MU, PA 144 | £0.34 | 2025 | +0.005 | +£0.0016 | +0.0009 | 0.01 - -
PS * Rest | 6.25 4.0 0.0689 0.0053 0.010 0.17 0.07 30
MU, PS +1.44 | £+0.33 | #0.25 | +0.0039 | +0.0015 | +0.0009 | +0.01 - -
Speztiione | - | 3% | 3% | <013 | <003 | <008 | <025 . .
oo | [ an | 33| w2 | wes [ wm [wa | ]

4.1.2. PartikelgroBenverteilung

Die PartikelgroRenverteilung wurde, wie in Kapitel 3.4 beschrieben, mit zwei
verschiedenen Methoden bestimmt, der Laserdiffraktion bzw. der Siebanalyse. In dem
in Abb. 16 gezeigten Diagramm ist die Verteilungssumme der Pulverpartikel Uber der
PartikelgroRe aufgetragen. Die Farbeinteilung zusammen mit der Nummerierung der
Herstellverfahren sind mitangefuhrt.

* Ti-6Al-4V Pulverguteklasse Grade 23 ELI nach ASTM B265 [11].
** Ti-6Al-4V Pulverglteklasse Grade 5 nach ASTM B265 [11].
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Abb. 16: Ergebnis der Pulverpartikelverteilung mit zwei unterschiedlichen
Analyseverfahren. Die breiten Linien zeigen die mittels Laserdiffraktion bestimmte
PartikelgroRenverteilung. Die Datenpunkte verbunden mit dinnen Linien stellen das
Ergebnis aus der Trockensiebung dar.

Die Ergebnisse der Analyse mit dem Laserdiffraktometer zeigen, dass das Pulver von
Herstellverfahren 1 (GA) die grofte mittlere Partikelgroflie, dso= 37.8 um, aufweist. Bei
der Bewertung der Ergebnisse ist zu beachten, dass ein deutlicher Unterschied
zwischen der mit Laserdiffraktion und der mit Siebanalyse ermittelten
PartikelgroRenverteilung gegeben ist. Mit der Siebanalyse wurden uber den gesamten
PartikelgroRenbereich hinweg durchwegs hohere Werte ermittelt. Abb. 17 a) zeigt
beispielhaft die Verschiebung der Partikelgrof3e in Abhangigkeit des Messverfahrens
fur das ,feinste” Pulver des Herstellverfahrens 3. In Abb. 17 b) wurden die
PartikelgroRen aller Herstellverfahren direkt gegenibergestellt. Auf der Abszisse in
sind die charakteristischen kumulierten Haufigkeitswerte d1o, dso und deo aufgetragen.
Die relative Verschiebung der PartikelgroRe betragt bei allen untersuchten Proben
~ 10 ym. Die Einzeldiagramme der jeweiligen Herstellverfahren befinden sich im
Anhang 1. Da die Untersuchung der PartikelgroRenverteilung bei der Siebanalyse nur
mit finf Maschenweiten erfolgte, ist die Unterteilung der Partikelgréfien im Vergleich
zur Laserdiffraktion, bei der eine feinere Abstufung mdglich ist, entsprechend gréber.
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Laut Literatur soll bei einer Partikelgrof3e von unter 40 ym von einer Trockensiebung
abgesehen werden, da ab dieser PartikelgroRe die Maschen verkleben und so ein
Durchgang der kleineren Partikel verhindert wird [54].

a) b)
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Abb. 17: Relative Partikelgrofienverschiebung zwischen Siebanalyse und
Laserdiffraktion flr a) Herstellverfahren 3 und b) alle vier Herstellverfahren im
direkten Vergleich.

4.1.3. Pulvermorphologie

Die Partikelmorphologie der vier untersuchten Pulver ist in Abb. 18 durch
REM-Aufnahmen im SE Modus dargestellt. Die REM-Aufnahmen zeigen dabei, dass
die Partikel aller Herstellungsmethoden eine spharische Form haben. Die spharische
Form der Partikel konnte mittels Spharizitaitsmessungen, siehe Tabelle 4, nach
ISO 9276 [50] bestatigt werden. Alle Pulver besitzen einen SPHT-Wert von ~ 0.95. Die
FlieRrate und Schuttdichte der Pulver wurde ebenfalls fur alle vier Pulver bestimmt und
in Tabelle 4 zusammengefasst. Die Schuttdichten der vier Pulver liegen alle in einem
Bereich von 54- 56 % der theoretischen Dichte [55]. Gemal} Tabelle 4 zeigt das Pulver
des Herstellverfahrens 2 (PS) eine wesentlich geringere Flie3fahigkeit. Dies ist auf
Verunreinigungen an der Oberflache der Teilchen zurtckzuflhren.
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Herstellverfahren 2 (PS)

Abb. 18: Die Partikelmorphologie der unterschiedlichen Herstellverfahren zeigt bei
jedem Verfahren eine spharische Form. Bei Herstellverfahren 2 sind
Verunreinigungen an der Oberflache zu erkennen.

Tabelle 4: Spharizitat, FlieRfahigkeit und Schuittdichte der Pulverpartikel der vier
Herstellverfahren .

SPHT Flie3rate Schuttdichte
[s/509] [g/cm?]
Herstellverfahren 1 (GA) 0.95 6.4 2.49
Herstellverfahren 2 (PS) 0.95 8.9 2.43
Herstellverfahren 3 (PA) 0.95 52 2.52
Herstellverfahren 4 (EIGA) 0.94 54 2.48

Die Verunreinigungen an der Partikeloberflache des Pulvers von Herstellverfahren 2
wurden im Rahmen von EDS-Messungen genauer untersucht. Abb. 19 a) zeigt die
Partikeloberflache des Pulvers, inklusive der in schwarz und rot eingezeichneten
Messpunkte (rechter Bildausschnitt). Anhand der EDS-Messungen, siehe Abb. 19 b),
ist ersichtlich, dass sich die Reflexe der Oxide (rot abgebildet) von den Reflexen der
Matrix (schwarz strichliert abgebildet) deutlich unterscheiden. Oxide an der Oberflache
sind durch die charakteristische Kq-Linie des Rdntgenspektrums von Sauerstoff
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identifizierbar. In der Matrix wurde hingegen kein Sauerstoff gemessen, was eine
Unterscheidung zwischen der Matrix und den Oxiden eindeutig ermdglicht.

K-o [ Ma.trix
Oxid

Intensitat [w.E.]

4

2
Energie [keV]
Abb. 19: a) Ein Pulverpartikel zeigt Verunreinigungen an der Oberflache. Die Fahnen
im rechten Bildausschnitt markieren die Messpunkte der EDS-Messungen.

b) Anhand des K,-Peaks von O ist eine Unterscheidung zwischen Matrix und Oxid
moglich.

4.1.4. Partikel- und Porositatsuntersuchung

Im Lichtmikroskop wurde jeweils ein reprasentativer Bereich der Pulverschliffe auf
innere Poren untersucht. Die in dieser Arbeit untersuchten Pulverfraktionen besitzen
einen dso-Durchmesser von unter 38 pym. In diesen Bereichen konnten keine Poren
detektiert werden, da mit abnehmender PartikelgroRe die Porenwahrscheinlichkeit
sinkt [56].

Der Vergleich der Mikrostruktur der Pulverpartikel mit ca. 20- 40 ym im Durchmesser
in Abb. 20 zeigt ein martensitisches Geflige bei allen vier unterschiedlichen
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Herstellprozessen. Martensitische Umklappprozesse in der thermodynamisch stabile
a-Phase treten aufgrund der hohen vorliegenden Abkuhlgeschwindigkeiten auf [2]. Bei
allen vier Pulverherstellungen findet die Erstarrung der tropfchenférmigen Schmelze
unter hohen Inertgasdruck und hohen Abkuhlgeschwindigkeiten statt [12]. Der
martensitische Umklappprozess ist somit das Ergebnis der Kombination von kleinen
PartikelgréRen und hohen Abklhlgeschwindigkeiten.

W= Herstellverfahren 2 (PS)

\\%@i

(EIGA)

Abb. 20: Die Mikrostrukturaufnahmen der Pulverproben zeigen, dass bei den vier
untersuchten Pulvern ein martensitisches Gefluge vorliegt.

4.1.5. Phasenanalyse mittels Rontgenbeugung

Mithilfe des Simulationsprogramms PowderCell (Version 2.4) wurde die Ti-6Al-4V
Legierung auf die im thermodynamischen Gleichgewicht befindlichen Phasenanteile
untersucht, siehe Abb. 21. Bei der nominellen chemischen Zusammensetzung von
Ti-6 m.% Al-4 m.% V wird bei Raumtemperatur ein B-Phasenanteil von ~5 m.%
berechnet. In Abb. 21 ist zu erkennen, dass aufgrund des geringen Anteils an
B-Phase (rot), niedrige Intensitaten der (200)-, (211)- und (220)-Reflexe zu erwarten
sind. Die (110)-Ebene, welche laut Simulation die hdchste Intensitat aufweist,
Uberlagert sich mit dem Reflex der (101)-Ebene des hdp a-Kristalls.
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Alpha (hdp) 95%
Beta (krz) 5%

Intensitat [w.E.]

20 []
Abb. 21: Ein mit dem Programm PowderCell simuliertes Ergebnis der
Roéntgenbeugungsanalyse fur eine Ti-6Al-4V Legierung.

Die Ergebnisse der XRD-Messungen der Pulver-Gesamtfraktion sind in Abb. 22
dargestellt. An den in Anlehnung an Abb. 21 zu erwartenden Winkelpositionen wurden
die hdp a- und o’-Beugungsreflexe mit einer blau-strichlierten Linie markiert. Die krz
B-Reflexe sind mit einer rot-strichlierten Linie gekennzeichnet. Es sind deutliche
Beugungsreflexe an den a-Positionen zu erkennen. Die Beugungsreflexe an den
krz-Ebenen der B-Phase konnten durch diese Messung nicht erfasst werden. Da die
Intensitat des hdp (101)-Reflexes hoch ist, kann die krz (110)-Ebene nicht gesondert
detektiert werden. Dies ist auch auf den geringen B-Phasenanteil in den Ti-6Al-4V
Pulverproben zurtckzufuhren. Im Zuge der mit dem Programm TOPAS (Version 4)
durchgefuhrten Rietveld-Analyse zeigte sich, dass alle Beugungsreflexe vom
krz-Gitter unter der Nachweil3grenze von ~ 3 % liegen. Der direkte Vergleich der
XRD-Messungen aller Pulverproben ergibt, dass es keinen direkten Zusammenhang
zwischen den gemessenen Beugungsreflexen und den Unterschieden in der
Herstellung der Pulver gibt. Dies liegt einerseits an der nahezu identen chemischen
Zusammensetzung aller Ti-6Al-4V Pulverproben und andererseits daran, dass die
B-Phasenanteile mit den XRD-Messungen nicht erfasst werden konnten.
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Abb. 22: XRD-Beugungsspektren der Pulver aus den vier unterschiedlichen
Herstellverfahren. Die B-Reflexe konnten nicht erfasst werden, da alle
krz-Beugungsreflexe unter der Nachweil3grenze von ~ 3 % liegen.

Die in den Ergebnissen der Rontgenbeugungsuntersuchungen sichtbare Aufspaltung
der o/a’-Beugungsreflexe, z.B. beim (110)- und (112)-Reflex, wurde nach
Durchfuhrung einer Referenz-Warmebehandlung genauer untersucht. Hierflr wurden
die Pulverproben unter Ar-Atmosphare bis 600 °C erhitzt und mit einer Kihlrate von
40 K/min abgekuhlt. Die warmebehandelten Pulver wurden nochmals mit XRD
untersucht und die Ergebnisse der Ausgangspulver gegenubergestellt, siehe Abb. 23.
Aus dieser Gegenuberstellung zeigte sich, dass schnelle Abkudhlraten bei der
Pulverherstellung metastabile Phasen hervorrufen, die der Grund fur die Aufspaltung
der Reflexe sind. Daruber hinaus zeigte sich, dass die Aufspaltung der Reflexe durch
eine anschlieRende Warmebehandlung und Uberfilhrung in  Richtung des
thermodynamischen Gleichgewichts wieder verschwindet.
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Abb. 23: XRD-Ergebnisse der warmebehandelten (rosa Linie) und unbehandelten
(schwarze Linie) Pulverprobe des Herstellverfahrens 1. Als Zusatzinformation
werden dieser Darstellung noch die TiO>-Reflexe erganzt.

Im Rahmen der XRD-Untersuchungen der warmebehandelten Pulverproben stellte
sich heraus, dass bei einem 2 6-Winkel von 42° ein nicht identifizierter Beugungsreflex
vorliegt. Um ein mogliches Auftreten einer Oxidschicht an der Oberflache der
Pulverpartikel zu untersuchen, wurde mit dem Programm TOPAS Version 4 [52] eine
TiOo-Struktur erstellt und das zugehorige Beugungsspektrum berechnet. Die zu
erwartenden 2 6-Beugungswinkel und Ebenen sind in Abb. 23 als grun strichlierte
Linien gekennzeichnet. Die Simulation zeigte, dass bei TiO2 der (101)-Reflex die
hochste Intensitat aufweist. Da in den XRD-Beugungsspektren der untersuchten
Proben jedoch nur der (111)-Beugungsreflex von TiO2 und nicht der laut Simulation
grolRere (101)-Reflex aufscheint, kann der nicht identifizierte Beugungsreflex nicht
TiO2 zugeordnet werden.

Die XRD-Untersuchungen an den einzelnen PartikelgroRenklassen sind in Abb. 24 am
Beispiel des Pulvers des Herstellverfahrens 2 gezeigt. Es ist zu erwarten, dass bei
XRD-Messungen von Partikeln > 40 ym aufgrund der  sinkenden
Abkuhlgeschwindigkeit, der B-Phasenanteil steigt. Die Ergebnisse aus Abb. 24 zeigen
jedoch, dass auch bei diesen Partikel der B-Phasenanteil unter der Nachweil3grenze
liegt. Daher ist keine Rickschlussmdglichkeit auf die Herstellbedingungen gegeben.
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Abb. 24: XRD-Ergebnisse der Vergleichsmessungen an unterschiedlichen
Partikelgroen am Pulver des Herstellverfahrens 2.

4.1.6. Umwandlungstemperaturen und Einfluss der Alterung

In Abb. 25 ist beispielhaft das Ergebnis einer DSC-Messung an einem der
untersuchten Pulver des Herstellverfahrens 3 dargestellt. Hierbei ist der Warmestrom
Uber der jeweilige Temperatur aufgetragen. Bei der ersten Heizrate (10 K/min, schwarz
strichlierte Linie) wurde bei einer Temperatur von ~ 487 °C ein exothermer Peak
aufgezeichnet. Dieses Verhalten konnte beim zweiten und dritten Aufheizen (15 und
20 °K/min, blau punktierte und rot durchgezogene Linie) nicht mehr festgestellt
werden. Da die Pulver eine martensitische Mikrostruktur aufweisen, ist davon
auszugehen, dass bei dieser Temperatur der erste Schritt zum Ubergang in das
thermodynamische Gleichgewicht (o' — « +f3) stattfindet. Bei weiterem Erhitzen wurde
festgestellt, dass bei ~ 930 °C die nachste Umwandlung stattfindet. Dieser
endotherme Umwandlungspeak deutet auf den Phasenubergang a — B hin und
beschreibt somit Tpuansus. Die daraus abgeleitete Tgransust, beschreibt die
Umwandlungstemperatur im thermodynamischen Gleichgewicht, welche Uber eine
lineare Regression der drei Heizraten fur den Gleichgewichtsfall auf eine Heizrate von
0 K/min extrapoliert wird. Fur das Pulver des Herstellverfahrens 3 betragt Tg iransus,t,
926 °C. In einer Forschungsarbeit [57] der TU-Braunschweig wird die Tgtransus mit
942 +7 °C angegeben. Die ermittelte Tg ansus,t, des Herstellverfahrens 3 ist dhnlich
der Umwandlungstemperatur der Literatur. Es muss jedoch berucksichtigt werden,
dass die Umwandlung, d.h. auch die Tgtransus, von dem Anteil an Al und V sowie dem
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Anteil an interstitiellen Elementen (O, C und N) abhangig ist und mit steigenden bzw.
sinkenden Anteil an Legierungselemente variiert. Mit der hdchsten Heizrate (20 K/min)
wurde bis auf 1580°C geheizt. Bei ~ 1450 °C ist ein exothermer Temperaturanstieg zu
beobachten. Diese Kurvenanomalie wurde auch in den Messungen eines leeren Al203
Messtiegels beobachtet. Somit kann dieser exotherme Anstieg des Warmestroms als
nicht real angenommen und auf einen Effekt des Messtiegels rtickgefuhrt werden. Das
DSC-Messergebnis des leeren Tiegels ist dem Anhang 2 zu entnehmen. Bei dem
gemessenen Pulver in Abb. 25 betragt die Temperatur zu Beginn der Umwandlung
vom festen in den flissigen Aggregatzustand, auch als Solidustemperatur (Tsolidus)
bezeichnet, 1550 °C.

o« ot p Herstellverfahren 3 (PA)
487 C) — — -10 K/min
............ 15 K/min
------- Sy — 20 K/min

=

A

“CJ {

Warmestrom [w.E.]
<— endotherm | exotherm —

T[l,transus‘To= 926 [OC]
lz‘m:
250 500 750 1000 1250 1500 1750
Temperatur [°C]

Abb. 25: DSC-Messung an einer Pulverprobe des Herstellverfahrens 3 durchgefuhrt
mit drei verschiedenen Heizraten um auf die Umwandlungstemperatur im
Gleichgewicht ruckschlie3en zu konnen.

Der direkte Vergleich der Umwandlungstemperaturen hinsichtlich der verschiedenen
Herstellungsprozesse der Proben ist in Abb. 26 gezeigt. Die Probe des
Herstellverfahrens 1, 2 und 3 weisen bei einer Heizrate von 20 K/min &hnliche
Tg transus (roter Bereich, Umwandlung o—f) auf. Das mit dem EIGA-Verfahren

verduste Pulver des Herstellverfahrens 4 hat laut Abb. 26 eine etwas erhdhte allotrope
Umwandlungstemperatur im Vergleich zu den anderen Pulvern. Die Ergebnisse der
chemischen Analyse der Pulver (siehe Tabelle 3) zeigen einen erhéhten Gehalt an O,
N, Al und V des Pulvers, welches mit dem EIGA-Verfahren hergestellt wurde. Mit
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Ausnahme von V sind alle Elemente o-Stabilisatoren, was auf eine hohere T iransus

hinzielt. Guo et al. [58] beschreibt den Einfluss der Legierungselemente Al und V auf

Tp transus IN Reintitan. Anhand dieser Berechnungen kann der Einfluss auf Ty (ransus VON
°C
m.% aj
dienen jedoch nur als Naherung, da sie flr reines Titan entwickelt wurden. Das Pulver
des Herstellverfahrens 3 weist im Vergleich zu den Pulvern der anderen Verfahren

einen um ~ 0.3 m.% erhohten Al- und einen um ~ 0.3 m.% erhdhten V-Gehalt auf.

Al mit ~ 4+ 22.5

und V mit ~15 ﬁ angegeben werden. Diese Berechnungen
oy

Zusatzlich sind erhohte Werte an O und N, welche beide a-Stabilisatoren sind, in
diesem Pulver gemessen worden. Dies wurde zu einer weiteren Erhohung der
Umwandlungstemperatur fUhren und erklart die leicht erhohte
Umwandlungstemperatur bei 20 K/min.
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Abb. 26: Direkter Vergleich der DSC-Warmestromkurven der Pulver der
unterschiedlichen Herstellverfahren .

Die Ergebnisse der Extrapolation der Umwandlungstemperaturen im
thermodynamischen  Gleichgewicht zeigt Tabelle5. Das Pulver des
Herstellverfahrens 4 weist im direkten Vergleich mit den anderen Herstellverfahren,
entgegen dem beschriebenen Trend, eine um 30 °C verringerte Tg transus T, auf.



Ergebnisse und Diskussion 42

Tabelle 5: Berechnete Werte fur Ty (ransusr,d€r Pulver aller Herstellverfahren .

T transus T, [*Cl
Herstellverfahren 1 (GA) 929+ 4
Herstellverfahren 2 (PS) 9335
Herstellverfahren 3 (PA) 927 + 1
Herstellverfahren 4 (EIGA) | 897 £ 9

Bei Betrachtung der linearen Regression fir die Berechnung von Tgiransust, ist
ersichtlich, dass die Steigung der Gerade, bei Verwendung der Datenpunkte aller
Heizraten (10, 15 und 20 K/min) bei dem Pulver des Herstellverfahrens 4 héher ist, als
bei den anderen Pulvern. Somit liegt der Schnittpunkt der Achse bei der Berechnung
der Temperatur im thermodynamischen Gleichgewicht, d.h. Tgransust,, D€ €iner

geringeren Temperatur. Dieselbe Regression mit den Punkten 15 und 20 K/min ergibt
eine Tgransus,t, ahnlich den anderen Herstellverfahren, was den auftretenden
Datenpunkt bei 10 K/min in Frage stellt. Da in diesem Fall die Chemie der hier
untersuchten Pulver nicht der ausschlaggebende Faktor fiir die Anderung von
Tptransus, iSt, sollte an dieser Stelle erwahnt werden, dass weiterfihrende
Untersuchungen, insbesondere bei Herstellverfahren 4, zur Klarung dieses
Sachverhaltes durchgefihrt werden mussten. Die Diagramme der linearen Regression
befinden sich in Anhang 3.

Im Rahmen der Alterungsuntersuchungen der Pulverproben wurden Veranderungen
der chemischen Zusammensetzungen analysiert. Die Ergebnisse der Pulverproben
aller Herstellverfahren sind in Abb. 27 dargestellt. Alle Ergebnisse der
Alterungsuntersuchung zeigen einen geringen Anstieg der Sauerstoff- und
Stickstoffkonzentration nach einer Alterung von vier Wochen. Trotz der Zunahme der
O- und N-Werte befinden sich alle Werte innerhalb der Toleranz gemal
ASTM B265 [11]. Die O- und N-Konzentrationen, des Pulvers von Herstellverfahren 4
sind hoher als bei den anderen Pulvern. Dies ist durch einen hoheren O- und
N-Anfangsgehalt des Pulvers, siehe Tabelle 3, zurickzufuhren. Hohere Werte sind
aufgrund der nach Pulverguteklasse 5, gemall ASTM B265 [11], geringeren
Anforderungen an das Pulver zulassig. Der Feuchtigkeitsgehalt wurde im Rahmen
einer H-Messung bestimmt. Die H-Konzentration in den Pulverpartikeln blieb bei allen
vier Pulvern tber die Dauer von vier Wochen konstant. Der Einfluss der erhéhten O-
und N-Konzentration auf das Umwandlungsverhalten der Ti-6Al-4V Pulver wurde
durch DSC-Messungen ermittelt.
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Abb. 27: a), b), ¢) und d) zeigen die Ergebnisse der Alterungsuntersuchung
dargestellt als Anderung der chemischen Zusammensetzung Uber der Zeit. Die
H-Konzentration ist zusatzlich in ppm-Werten (engl.: parts per million)
angegeben.Des weiteren kennzeichnen die strichlierten Linien die obere
Spezifikationsgrenze von O und N gemal ASTM B265 [11].

Die Ergebnisse der DSC-Messungen von den Alterungsuntersuchungen sind in
Tabelle 6 aufgelistet. Die dazugehdrigen DSC-Diagramme befinden sich in Anhang 4.
Es kann festgestellt werden, dass Tg transus,t, Mit zunehmender Alterungszeit zunimmt.

Dies konnte auf den Einfluss der ansteigenden N- und O-Konzentrationen
zurlckgefuhrt werden.
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Tabelle 6: Tyiransust, des Pulvers des Herstellverfahren 2 in Abhangigkeit der

Alterung.

Alterung Tp transus,T, ['C]
neu 9335
1 Woche 932+9
4 Wochen 940+ 8
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4.2. Charakterisierung der SLM-gefertigten Wurfelproben

4.2.1. Gefiigeuntersuchungen

Die Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchung wurden in Abhangigkeit der
Fertigungsparameter und Warmebehandlungszustande erfasst. Die Bezeichnungen
der Gefligeproben sind in Tabelle 2 im experimentellen Teil der Arbeit zu entnehmen.
Alle folgenden Gefligeaufnahmen wurden in Aufbaurichtung, analog zu Abb. 28, einer
lichtmikroskopischen Hellfeld (HF)-Aufnahme der Probe H1.1.2, durchgefihrt. Die
roten Pfeile markieren die Schichtstruktur, welche die Grenzen des Schmelzbades
darstellen. Dieser Abstand, auch Schichtdicke genannt, betragt bei der in Abb. 28
gezeigten Probe H1.1.2 ~ 60 ym und wird Uber das Absenken der Bauplattform
eingestellt. Die Abstande der einzelnen Schichten korrelieren mit der Schichtdicke des
aufgebrachten Pulvers. Die Korrelation der Abstande der Schmelzbadgrenzen mit den
Schuttdichten beruht auf den Aufschmelzvorgangen der darunter liegenden Schichten.

»

Aufbaurichtung

1 ' p

Abb. 28: Lichtmikroskopische HF-Gefugeaufnahme der Probe H1.1.2. Die auf den
additiven  Fertigungsvorgang  zuruckfUhrende  schichtartige  Struktur in
Aufbaurichtung ist mit roten Pfeilen markiert.

Abb. 29 a) zeigt, dass es sich beim Geflige der Probe H1.1.2 um einen Martensit
handelt. Die roten Linien markieren die Grenzen der ehemaligen B-Kdérner. Dieses
stangelférmige Wachstum stammt von der Erstarrung der -Phase in <100>-Richtung
gemald dem Temperaturgradient, welcher in Baurichtung liegt. Dieses stangelférmige
Wachstum ist einer der Grinde fur die Anisotropie von additiv gefertigten Ti-6Al-4V
Werkstoffen. Das Vorliegen eines martensitischen Gefliges konnte auch mittels
REM-Aufnahme im BSE-Kontrast, siehe Abb. 29 b), bestatigt werden. Dartber hinaus
wurde bei allen ,as-built“ Proben eine hierarchische Martensitstruktur, wie in Kapitel
2.3.1 beschrieben, sowie primare o'-Nadeln mit einer 40° Neigung in Aufbaurichtung
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beobachtet. Diese charakteristischen Merkmale sind dber den gesamten
Gefligequerschnitt hinweg sichtbar. Die Grofe der primaren o’'-Nadeln variiert Uber
das Bauteil. Innerhalb der stdngeligen ehemaligen B-Koérner liegt jedoch jeweils die
gleiche Nadelgrélie vor.

b)

Abb. 29: Gefugeaufnahme der Probe 1.1.2.: a) Lichtmikroskop-Hellfeldaufnahme
der martensitischen Mikrostruktur. Die roten Linien markieren die Grenzen der
ehemaligen B-Koérner, b) REM-Aufnahme im BSE-Kontrast des martensitischen
Geflges.

Die Mikrostrukturuntersuchungen an den warmebehandelten Wurfeln zeigten, dass
sich das martensitische Gefiige durch die Warmebehandlung verandert. Uber den
gesamten Querschnitt der Probe besteht das Geflige aus zwei Morphologien. Diese
sind in Abb.30 a) und b) abgebildet. Die Warmebehandlung uberfuhrt den
martensitischen o’ zu einem a + [ Gefuge [32]. Das Erscheinungsbild des Typs |
beschreibt einen Zustand, in dem primare und sekundare Nadeln noch deutlich zu
erkennen sind und Bereiche in den Zwischenraumen dieser Nadeln teilweise in
B-Phasenanteile umgewandelt haben. Typ Il kennzeichnet Bereiche in denen neben
der soeben genannten Umwandlung die sekundaren- und primaren Nadeln
diffusionsgesteuert Vergrobern und in die Breite wachsen. Die p-Phasenanteile sind in
der REM/BSE-Aufnahme in Abb. 30 a) als helle Bereiche zwischen den Nadeln zu
erkennen [32].
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Abb. 30: Abhangig von der untersuchten Stelle, hier beispielhalft an der Probe
H1.2.2 dargestellt, sind Gber den gesamten Bereich zwei Gefligearten zu finden:
a) Das Gefuge des Typs | zeigt primare und sekundare Nadeln mit dazwischen
liegenden B-Phasenanteilen, welche in der BSE-Aufnahme als helle Bereiche
erscheinen und b) das Gefuge des Typs Il mit vergroberten Sekundar- und
Primarnadeln.

Der Unterschied zwischen den untersuchten warmebehandelten, SRA und HIP,
Proben liegt in der vorliegenden Porenstruktur. Wahrend bei Probe H1.2.1 und H1.2.2
Poren und Anbindefehler detektiert wurden, wurde im Rahmen der vorliegenden
Untersuchung von Probe H1.3.1 und H1.3.2 ein geringerer Anteil an Poren festgestellt.
Dieser geringere Porenanteil beruht auf dem durch die HIP-Warmebehandlung
zusatzlich aufgebrachten Druck von uber 1000 bar. Die Mikrostrukturuntersuchungen
der Dichtewurfel der ubrigen Herstellverfahren zeigten ahnliche Ergebnisse und sind
in Anhang 5-12 angeflgt.

Fehler im Gefuge

Die im Rahmen des additiven Fertigungsverfahrens auftretenden Fehler sind in
Abb. 31 dargestellt. Die PartikelgroRenverteilung hat aufgrund des Stufeneffektes
einen wesentlichen Einfluss auf die Rauigkeit der Bauteile [37]. Je groRer die
PartikelgroRe der verwendeten Pulver desto hoher ist die daraus entstehende
Rauigkeit aufgrund der angesinterten Pulverteilchen, siehe blauer Pfeil in Abb. 31 a).
Bauteiloberflachen parallel zur Baurichtung weisen, im Vergleich zu den Flachen
normal dazu, die groRte Rauigkeit auf. Abb. 31 b) zeigt einen Anbindefehler in Probe
H1.1.1, welcher durch nicht aufgeschmolzene Pulverbereiche entstanden ist und sich
als langliche Pore aufert. Das Auftreten von Poren konnte in allen as-built Proben
beobachtet werden, hervorgerufen durch Gaseinschlisse und hydrodynamische
Vorgange im Schmelzbad[35]. In Abb. 31 c) ist eine durch einen Gaseinschluss
entstandene spharische Pore in Probe H1.2.1 dargestelit.
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Abb. 31: Ubersicht zu den in additiv gefertigten Bauteilen auftretenden Fehlern:
a)durch die am Rand  angesinterten Pulverteilchen  entstandene
Oberflachenrauigkeit, b) Anbindefehler durch nicht aufgeschmolzene

Pulverbereiche und c) durch einen Gaseinschluss entstandene Pore.

4.2.2. Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften aus den Zugversuchen der Proben des
Herstellverfahrens 1 (GA) sind in Abb. 32 graphisch dargestellt. Hierzu wurde in
Abb. 32 a) die 0.2%-Dehngrenze (Rpo.2) und in Abb. 32 b) die Zugfestigkeit Uber die
ermittelte Bruchdehnung (As) aufgetragen. Die schraffiert kreisformigen Einfassungen
markieren die Grenzen der ermittelten Standardabweichungen der Zugversuchsdaten.
Die blau strichlierte Ellipse kennzeichnet die Daten der as-built Zugproben. Es ist
deutlich zu erkennen, dass die ermittelten Dehngrenzwerte der as-built Proben hoher
als jene der SRA- (rot punktierte Ellipse) und HIP-Proben (schwarze Ellipse) sind. Dies
ist auf die sich nach dem additiven Fertigungsprozess im Ungleichgewicht befindliche
martensitische Mikrostruktur zurickzufuhren [34]. An den SRA- und HIP-Zugproben
zeigte sich im Vergleich zum as-built Zustand ein Absinken der 0.2%-Dehngrenze auf
Werte im Bereich von 950 — 1050 MPa, wobei die HIP-Zugproben geringfugig hohere
Festigkeiten als die SRA-Zugproben aufweisen. Die Ergebnisse der Zugversuche in
Abb. 32 zeigten, dass zwischen den vertikal und horizontal gefertigten Zugproben ein
wesentlicher Unterschied in der Duktilitat besteht. Vertikale Proben (eng schraffiert)
weisen demnach bei allen Versuchen hohere Bruchdehnungen auf als die horizontalen
Proben (breit schraffiert). Die hohere Duktilitat in den vertikal gefertigten Proben ist
hauptsachlich auf die Ausrichtung der ehemaligen (B-Kérner in Zugrichtung
zurUckzuflhren [14].

DarUber hinaus zeigen die Zugversuche, dass die unterschiedlichen
Fertigungsparameter keinen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften des Bauteils haben. Aufgrund der inhomogenen Wertepaare kann keine
Korrelation von Schichtdicke (30 um bzw. 60 ym) und Scangeschwindigkeit mit den
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ermittelten mechanischen Kennwerten erfolgen. Die ermittelten Ergebnisse der
Dehngrenze und Zugfestigkeit der anderen Herstellverfahren befinden sich im
Anhang 13-14.
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Abb. 32:  Ermittelte = mechanische = Kennwerte  der  Zugproben des

Herstellverfahrens 1 (GA). Die as-built Proben weisen im Vergleich zu den
warmebehandelten Proben sowohl eine hohere a) 0.2%-Dehngrenze als auch eine
hdhere b) Zugfestigkeit bei geringerer Bruchdehnung auf. HIP-Zugproben zeigen im
Vergleich zu den SRA-Proben tendenziell hdhere Festigkeiten bei ahnlichen
Bruchdehnungen.

Der direkte Vergleich der mechanischen Kennwerte der Zugproben aller
Herstellverfahren ist in Abb. 33 a) und b) dargestellt. Im Diagramm sind dartber hinaus
die Mindestwerte der mechanischen Eigenschaften nach der fur additiv gefertigte
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Ti-6Al-4V Legierungen im warmebehandelten Zustand geltenden Norm AMS4999A
[59] als strichlierte Linien fUr die vertikale (violett) und horizontale (rot) Aufbaurichtung
eingezeichnet [59]. Die Zugversuchsmessungen ergaben, dass die geglihten Proben
aller Herstellverfahren die Mindestanforderungen nach AMS4999A erflllen. Die
Proben von drei der vier Herstellverfahren weisen darUber hinaus &hnliche
mechanische Eigenschaften auf.



Ergebnisse und Diskussion

51

a) 1500 ‘
| B Herstellverfahren 1 (GA)
] B Herstellverfahren 2 (PS)
—, 1400 + g 5 Herstellverfahren 3 (PA)
,5_“ § Herstellverfahren 4 (EIGA)
= 1300 § 0 st
N | | </ SRA
= | vertikal aufgebaut
o 1200 + — horizontal aufgebaut
o ] | @ S sobm
E 1100 ) % @ % Mindestanforderlung
o i | ® o o Vel
8) E ---- Horizontal
£ 1000 4 | =2 @é# v
a - 3 VV?;% i
X 900 - | vV
N |
© ] 3
BO0 -
700 . ; : . —
4 6 8 10 12 14 18
Bruchdehnung A; [%]
1500
BH Herstellverfahren 1 (
H Herstellverfahren 2 (
1400 - = Herstellverfahren 3 (
Herstellverfahren 4 (EIGA)
‘o 1300
o °Fo0
= o e%
£ 1200 - (0]
o
E) 1100 - #
35
@ 1000 4 VY
y— O as-built
(@) 0O HIP
-} </ SRA
N 9004 | vertikal aufgebaut
— horizontal aufgebaut
O 30 um
O 60
800 - Mingg]stanforderung
nach AMS4999:
Ver?ikal
700 : ; | . : : : . : - !—Ionzontal
4 6 8 10 12 14 18

Hersteller

Bruchdehnung A; [%]
Abb. 33: Direkter Vergleich aller mechanischen Kennwerte der Zugproben aller vier

inklusive eingezeichneter

Toleranzgrenzen

fir Festigkeit

und

Bruchdehung nach AMS4999A [59]. a) stellt die 0.2% Dehngrenze und b) die
Zugfestigkeit Uber die Bruchdehnung dar.
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Bei Herstellverfahren 4 ist sowohl bei der Probe im as-built Zustand als auch bei den
warmebehandelten Zugproben eine Abweichung der mechanischen Eigenschaften
verglichen mit den anderen Herstellverfahren zu beobachten. Die Dehngrenze der
as-built Zugproben des Herstellverfahrens 4 ist um ~ 27 % hoher als der Durchschnitt
der Dehngrenzen der Proben der Ubrigen Herstellverfahren. Darlber hinaus liegt die
Bruchdehnung bei den horizontal gefertigten Zugproben des Herstellverfahrens 4
unter 5 %. Der Grund hierfur ist, dass das Pulver der Gliteklasse 5 im Vergleich zu den
anderen Pulvern einen hoheren Anteil an interstitiellen Elementen aufweist, siehe
Tabelle 3. Literaturstelle [60] zeigte, wie der héhere Anteil an Sauerstoff, Stickstoff und
Kohlenstoff, zusammengefasst in einem Sauerstoffaquivalent, die Harte und
Zugfestigkeit eines Titanwerkstoffs beeinflusst, siehe Abb. 34. Durch den Anstieg des
Sauerstoffaquivalents steigt einerseits die Zugfestigkeit an, andererseits versprodet
der Werkstoff. Dies hat eine Abnahme der Duktilitat zur Folge. Die Abweichungen der
mechanischen Eigenschaften der Proben des Herstellverfahrens 4 von jenen der
anderen Herstellverfahren werden somit auf den héheren Anteil an interstitiell geldsten
Elementen zurickgefuhrt.
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.-f“"’/ Rm
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Zugfestigkeit R, [MPa]
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Abb. 34: Festigkeitssteigerung in Abhangigkeit des Sauerstoffaquivalents. Ein
hdherer Anteil an interstitiell eingelagerten Elementen wie Sauerstoff, Stickstoff und
Kohlenstoff hat einen Anstieg der Harte (HB/HV) und Zugfestigkeit zur Folge [60].

Die Zugproben aus dem Pulver des Herstellverfahrens 2, weisen, sowohl im
unbehandelten als auch im warmebehandelten Zustand, die geringsten
Festigkeitswerte auf. Die in Tabelle3 im Detail dargelegte chemische
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Zusammensetzung zeigt, dass der geringere Anteil an Sauerstoff und Stickstoff, mit
der daraus resultierenden Abnahme des Sauerstoffaquivalents, zu einer geringeren
Verfestigung des Werkstoffs flhrt.

In Abb. 35 wurde beispielhaft fur die horizontal gefertigten Zugproben die tatsachlich
gemessenen Werte flir das Sauerstoffaquivalent und die Zugfestigkeit
gegenubergestellt. Diese Ergebnisse decken sich mit den in Abb. 34 dargestellten
Daten aus der Literatur [60]. Die Zunahme des Sauerstoffaquivalents zieht einen
Anstieg der Festigkeit und ein Absinken der Duktilitat nach sich. Auffallig ist, dass die
Zugfestigkeit von Herstellverfahren 3 zu Herstellverfahren 1 absinkt, wobei die
Bruchdehnung, trotz Zunahme des Sauerstoffaquivalents, ansteigt. Durch
Einbeziehung der Standardabweichung kann festgestellt werden, dass die beiden
Herstellverfahren ahnliche Werte fur Rm und Rpo.2 aufweisen. Zusammenfassend kann
festgehalten werden, dass die Tendenz zu einem Anstieg der Zugfestigkeit mit
zunehmendem Sauerstoffaquivalent nach Literaturstelle [60] bestatigt werden kann.
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Abb. 35: Die tatsachlich gemessenen Werte fur das Sauerstoffaquivalent,
gegenubergestellt mit der Zugfestigkeit und Duktilitat in Form der Bruchdehnung,
beispielhaft an den horizontal gefertigten Proben (30 um Schichtdicke) dargestellt,
bestatigen die theoretisch beschriebenen Modelle gemaR Literaturstelle [60]. Ein
ansteigendes Sauerstoffaquivalent ([%] = % O + 2 x % N + 2/3 x % C) bewirkt eine
Zunahme der Zugfestigkeit und eine Abnahme der Bruchdehnung der Bauteile.

An den Bruchflachen der Zugproben wurden nach Durchfihrung der Zugversuche
fraktographische Untersuchungen vorgenommen. Hierbei wurden jeweils die
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Zugproben mit den geringsten Bruchdehnungen jedes Pulverherstellverfahrens und
Warmebehandlungszustandes  untersucht. Reprasentative  fraktographische
Aufnahmen der Bruchflachen aus den Zugversuchen des Herstellverfahrens 4 sind in
Abb. 36 ersichtlich. Hierbei sind die Bruchflachen der Proben im a) HIP-, b) as-built
und c) SRA-Zustand dargestellt. Es ist jeweils die wabenférmige Bruchstruktur eines
duktilen Gewaltbruches zu erkennen. Bei der as-built Zugprobe in Abb. 36 b) ist an
Teilbereichen der Bruchflache zusatzlich ein Spaltbruch zu erkennen. Das
Vorhandensein von Spaltbruchanteilen kann anhand der Literatur von Chen et al. [61]
bestatigt werden. Der Spaltbruchanteil in den as-built Zugproben stimmt somit mit den
ermittelten geringeren Duktilitaten Uberein. Da es sich bei den dargestellten Zugproben
um jene mit der geringsten Bruchdehnung handelt, kann davon ausgegangen werden,
dass die Versagensarten der anderen Zugproben desselben Herstellverfahrens mit
diesen korrelieren. Die Bruchbilder der anderen Herstellverfahren zeigen ein mit den
Bruchbildern des Herstellverfahrens 4 &quivalentes Aussehen und sind im
Anhang 15-17 angeflgt.
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S T e ey g
Abb. 36: Aus den Zugproben hervorgehende fraktographische Aufnahmen der
Bruchflachen, hergestellt die additive Fertigung des Pulvers des

Herstellverfahrens 4 (EIGA) in den Zustanden: a) HIP, b) as-built und c) SRA.
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5. Zusammenfassung und Ausblick

Ziel dieser Masterarbeit war die Durchfihrung einer umfassenden
Werkstoffcharakterisierung additiv gefertigter Proben aus der Titanlegierung
Ti-6Al-4V. Daruber hinaus wurde auch auf die flr additiv gefertigte Teile Ubliche
Fertigungskette beginnend bei der Herstellung des Pulvers bis hin zum fertig
aufgebauten Bauteil eingegangen. Pulver unterschiedlicher Herstellverfahren, welche
uber verschiedene Arten der Pulververdusung hergestellt wurden, standen
miteinander im Vergleich und die Auswirkungen auf das Bauteil wurden analysiert. Im
Rahmen der durchgefiuihrten Untersuchungen wurden vier Ti-6Al-4V Pulver
gegenubergestellt. Die Bewertung der additiv gefertigten Proben erfolgte anhand der
Mikrostruktur und der Zugversuchsdaten, um den Einfluss der Pulververdisung auf
das fertige Bauteil zu zeigen. Hierfiur wurden Proben, die mittels selektivem
Laserschmelzen hergestellt wurden sowie warmebehandelte Bauteile untersucht und
miteinander verglichen.

Ein weiterer Teil der Masterarbeit befasste sich mit der Recherche zu Titanlegierungen
fur die additive Fertigung. Im Rahmen einer umfassenden Literaturstudie wurden auf
Probleme des additiven Fertigungsprozesses eingegangen sowie mogliche
Ldsungsansatze ausgearbeitet.

Pulvercharakterisierung

Nach Durchfihrung der PartikelgroRenbestimmung mittels Siebanalyse und
Laserbeugung zeigte sich, dass aufgrund der geringen PartikelgroRe der Pulver von
einer Siebanalyse abgesehen werden soll. Die Durchfuihrung einer Siebanalyse geht
mit einer Verschiebung zu hoheren PartikelgroRen einher, was durch das Verkleben
der Siebmaschen erklart wird [54]. Bei dem mittels Induktionsplasmaverdisung
hergestelltem Pulver wurde festgestellt, dass, begrundet durch den
VerdUsungsprozess, Verunreinigungen an der Oberflache der Pulverpartikel auftreten.
Diese Verunreinigungen sind teilweise oxidischer Natur, was in einer EDS-Messung
bestatigt wurde. Aufgrund der Verunreinigungen auf der Partikeloberflache zeigt das
Pulver aus der Induktionsplasmaverdusung die geringste Flielrate. Die im Vergleich
mit den Pulvern der anderen Herstellverfahren geringere Fliel3rate zeigt jedoch keinen
Einfluss auf die Schittdichte des Pulvers. Bedingt durch die hohen
Abkuhlgeschwindigkeiten der Verdusungsprozesse, zeigten alle Pulver eine
martensitische Mikrostruktur. Durch weitere Untersuchungen an den Pulverschliffen
konnte festgestellt werden, dass alle Pulverpartikel spharisch und porenfrei sind. Die
Porenfreiheit ist auf die sinkende Porenwahrscheinlichkeit mit abnehmender
PartikelgréfRe zurtickzufihren [56]. Anhand der XRD-Messungen zeigte sich, dass bei
allen Pulverproben der B-Phasenanteil unter der Nachwei3grenze von 3% liegt. Somit
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konnte kein Zusammenhang zwischen den Herstellbedingungen und
Abkuhlgeschwindigkeiten gezogen werden. Die Durchfuhrung einer
Warmebehandlung an Pulver konnte nachweisen, dass die teilweise aufgespaltenen
Reflexe im Diffraktogramm auf eine metastabile Zwischenphase im Zuge der
a’-Martensitbildung zurtckzufihren sind. Der Vergleich der
Umwandlungstemperaturen der untersuchten Pulverproben zeigte bei einem der
Herstellverfahren trotz scheinbar héherer Umwandlungstemperatur bei einer Heizrate
von 15 und 20 K/min eine geringere allotrope Phasenumwandlungstemperatur im
thermodynamischen Gleichgewicht auf. Die erhdhten Anteile an a- und
B-Stabilisatoren  stellten eine  Erklarungsgrundlage fir eine veranderte
Ubergangstemperatur bei den genannten Heizraten dar. Fir den Fall des
thermodynamischen Gleichgewichts werden fiur eine Klarstellung zusatzliche
Untersuchungen bendtigt. Die Alterungsuntersuchungen zeigten, dass der Anstieg der
N- und O-Konzentrationen mit zunehmender Zeit minimal ist. Deshalb kann der
Einfluss von O und N als gering angenommen werden und lasst den Schluss zu, dass
der Einfluss der Alterung auf die Umwandlungstemperaturen vernachlassigt werden
kann.

Bauteilcharakterisierung

Im Rahmen der mikrostrukturellen Untersuchungen stellte sich heraus, dass durch die
additive Fertigung eine Schichtstruktur, hervorgerufen durch Schmelzbadgrenzen,
entsteht. Sowohl bei den as-built Proben als auch in den warmebehandelten Proben
konnten stangelformige Koérner in  Aufbaurichtung detektiert werden. Die
Schichtstruktur und die ehemaligen B-Korngrenzen sind mitunter ein Grund fur die
anisotropen Eigenschaften additiv gefertigter Ti-6Al-4V Bauteile. Das Geflige in den
as-built Proben wird von einer hierarchischen Struktur aus primaren, sekundaren,
tertiaren und quartaren o'-Martensitnadeln dominiert. An den warmebehandelten
Bauteilen wurde festgestellt, dass nach der Uberfiihrung von o’ zu einem a+ B
Geflge, abhangig von der untersuchten Stelle, Uber den gesamten Bereich des
Querschnitts hinweg immer wieder zwei Gefugemorphologien auftreten. In Typ | sind
primare- und sekundare Nadeln mit dazwischenliegenden p-Phasenanteilen zu
erkennen. Beim Geflugetyp Il sind die quartaren Bereiche bereits aufgelost und die
Sekundar- und Primarnadeln vergrobert. Der Unterschied zwischen den zwei
warmebehandelten Proben liegt in der Eliminierung von Poren durch den
aufgebrachten Druck wahrend des HIP-Prozesses. Anhand der Zugversuchsdaten
konnte festgehalten werden, dass alle warmebehandelten Proben innerhalb der
Vorgaben der Norm (AMS4999A) liegen. Des Weiteren wurde festgestellt, dass sich
die mechanischen Eigenschaften der Zugproben des Herstellverfahrens mit der
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geringeren Pulverguteklasse wesentlich von jenen der anderen Herstellverfahren
unterscheiden. Die hoheren Zugfestigkeiten und geringeren Bruchdehnungen kénnen
auf den héheren Anteil an mischkristallverfestigenden Legierungselementen im Pulver
zurlckgefuhrt werden. Trotz der geringeren Duktilitat der Proben mit Guteklasse 5
zeigten die fraktographischen Untersuchungen auch bei diesen Zugproben ein duktiles
Bruchverhalten. Bei den as-built Proben wurde zusatzlich ein Spaltbruchanteil
detektiert, was die geringere Duktilitat dieser Proben erklart.

Zusammengefasst kann festgehalten werden, dass der Einfluss der Pulverherstellung
auf die Bauteileigenschaften durch folgende Punkte beschrieben werden kann:

e Die chemische Zusammensetzung des Ausgangspulvers beeinflusst die
mechanischen Kennwerte durch den Anteil an mischkristallverfestigenden
Legierungselementen. Ein steigender O-, N- und C-Gehalt erhéhen die
Festigkeitswerte und senken die Bruchdehnung.

¢ Verunreinigungen auf der Pulveroberflache und nicht spharische Pulverpartikel
wirken sich negativ auf die Fliel3¢fahigkeit des Pulvers innerhalb der SLM-Anlage
aus.

e Es ist unwahrscheinlich, dass Alterungserscheinungen mit chemischen
Veranderungen der Pulver eine Veranderung der Umwandlungstemperaturen
in den SLM-Anlagen nach sich ziehen.

Auftretende FehlergroRen bei additiv gefertigten Ti-6AI-4V Bauteilen sind:
Eigenspannungen, Anisotropie, Risse, Poren und hohe Rauigkeiten. Im Rahmen
dieser Arbeit wurden zwei Abhilfemdglichkeiten ausgearbeitet.  Durch
Prozessoptimierung kann zum einen die Pulververdisung und zum anderen der
SLM-Prozess verbessert werden [41]. Daruber hinaus sollte mit neuen
Legierungskonzepten ein auf die Anforderungen der additiven Fertigung abgestimmter
Werkstoff entwickelt werden. Aktuelle Forschungsergebnisse legen dar, dass die
Entwicklung neuer, angepasster Legierungssysteme, verbesserte Eigenschaften der
additiv gefertigten Bauteile nach sich ziehen, wodurch das Potential dieses innovativen
Fertigungsprozesses besser ausgeschopft werden kann [30,39—41].
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Anhang 2: DSC-Warmestromkurve des leeren Al2Os-Tiegels. Bei 1450 °C zeigt
sich ein Anstieg des Warmestroms durch eine exotherme Reaktion.
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Anhang 3: Lineare Regression der ermittelten Ty ansys fUr das Pulver von
a) Herstellverfahren 4. Zwei durchgefihrte Regressionsansatze, einer mit den
Datenpunkten aller Heizraten und einer mit den Datenpunkten 15 und 20 K/min,
ergeben eine Verschiebung von T ansus,und b) die lineare Regression der
Ergebnisse des Pulvers von Herstellverfahren 3, ermittelt mit einer linearen
Regression mit den Datenpunkten aller Heizraten.
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Anhang 4: DSC-Messergebnisse und Umwandlungstemperaturen des Pulvers
des Herstellverfahrens 2, wobei a) das Pulver nach der Offnung des Behélters,
b) das Pulver nach 1 Woche und c) das Pulver nach 4 Wochen darstellt.
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Herstellverfahren 1

Anhang 5:  Lichtmikroskopische  Mikrostrukturaufnahmen bei  25-facher
VergrofRerung der Proben des Herstellverfahrens 1 (GA) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.

Anhang 6: Lichtmikroskopische Mikrostrukturaufnahmen bei 25-facher
VergréRerung der Proben des Herstellverfahrens 2 (PS) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.
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Anhang 7: Lichtmikroskopische Mikrostrukturaufnahmen bei 25-facher
VergrofRerung der Proben des Herstellverfahrens 3 (PA) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.

) [ TR

Anhang 8: Lichtmikroskopische Mikrostrukturaufnahmen bei 25-facher
VergroRerung der Proben des Herstellverfahrens 4 (EIGA) in den Zustanden a)
HIP, b) SRA und c) as-built.
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Herstel-lverfahren 1

Anhang 9: REM-Bilder und Mikrostrukturaufnahmen mit dem Lichtmikroskop
(200-fache VergrofRerung) des Herstellverfahrens 1 (GA) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.

s A

stellverféhrenl 2

Anhang 10: REM-Bilder und Mikrostrukturaufnahmen mit dem Lichtmikroskop
(200-fache VergroRerung) des Herstellverfahrens 2 (PS) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.
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Anhang 11: REM-Bilder und Mikrostrukturaufnahmen mit dem Lichtmikroskop
(200-fache VergroRerung) des Herstellverfahrens 3 (PA) in den Zustanden a) HIP,
b) SRA und c) as-built.

S

: Herstellverfahren 4

o

Anhang 12: REM-Bilder und Mikrostrukturaufnahmen mit dem Lichtmikroskop
(200-fache VergroRRerung) des Herstellverfahrens 4 (EIGA) in den Zustanden
a) HIP, b) SRA und c) as-built.
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Anhang 13: Aus den  Zugversuchen von a) Herstellverfahren 2,

b) Herstellverfahren 3 und c) Herstellverfahren 4 ermittelten 0.2%-Dehngrenze Uber

der Bruchdehnung.



Anhang

71

Anhang 14:
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b) Herstellverfahren 3 und c) Herstellverfahren 4 ermittelten Zugfestigkeit Gber der

Bruchdehnung.
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Anhang 15: Fraktographische Bruchbilder der Zugproben des
Herstellverfahrens 1 (GA): a) HIP, b) SRA und c) as-built.

Anhang 16: Fraktographische Bruchbilder  der  Zugproben des
Herstellverfahrens 2 (PS): a) HIP, b) SRA und c) as-built.
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Anhang 17: Fraktographische Bruchbilder der
Herstellverfahrens 3 (PA): a) HIP, b) SRA und c) as-built.
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