Das additive Fertigungsverfahren Laser Powder Bed Fusion (LPBF) hat sich in einigen Bereichen zum
Serienfertigungsverfahren entwickelt, bspw. im Turbomaschinenbau und in der Medizintechnik.
Durch die Industrialisierung wird auch zunehmend Bedarf am LPBF-Verfahren fir Ersatzteile und
Kleinserien in der Werkzeugindustrie abgeleitet, um die Standzeiten zu steigern und Entwicklungs-
zeiten zu verkirzen. Im Vergleich zur konventionellen Fertigung sind die Integration innenliegender
Kihlkanale oder der Einsatz von Gitterstrukturen zur Gewichtseinsparung im Zusammenhang mit
einer hoheren Geometriefreiheit Schltssel zur Herstellung komplexer, individueller Sonderanfertigun-
gen fur die Werkzeugindustrie. Daher kann abgeleitet werden, dass die Werkstoffauswahl fur das
LPBF-Verfahren um weitere Werkzeugstahle erweitert werden muss. Fir den Einsatz als Schneidwerk-
zeug eignen sich insbesondere hochlegierte, karbidhaltige, abrasionsbestandige Werkzeugstahle wie
Schnellarbeitsstahle. Jedoch neigen hochlegierte Werkzeugstdhle bei der Verarbeitung mittels LPBF
aufgrund innerer Spannungen zur Rissbildung. Im Rahmen dieser Arbeit wird die Verarbeitbarkeit von
Schnellarbeitsstahlen am Beispiel von HS6-5-3-8 anhand unterschiedlicher LPBF-Prozessfiihrungen
untersucht. Ziel ist die grundlegende Untersuchung der Einfluss-Wirk-Zusammenhange zwischen der
LPBF-Prozessfiihrung (Vorheizungstemperaturen), Systemtechnik (Schutzgasfihrung), Bauteilanzahl
und Bauteilhohe sowie der chemischen Zusammensetzung auf die resultierende Defektdichte,
Geflige und Bauteilhdrte von HS6 5 3 8. Die entwickelte Prozessfiihrung soll als Ausgangspunkt fur
die Fertigung von einem Technologiedemonstrator genutzt werden. Die verbleibenden Herausforde-
rungen bei der Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 mittels LPBF werden dabei vorgestellt.
Die erfolgreiche Verarbeitbarkeit (groBe Bauteildichte, rissfreie Proben und homogenes Gefiige) bei
Einsatz von Vorheiztemperaturen < 450 °C kann demonstriert werden.
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Zusammenfassung

Das additive Fertigungsverfahren Laser Powder Bed Fusion (LPBF) hat sich
in einigen Bereichen zum Serienfertigungsverfahren entwickelt, bspw. im
Turbomaschinenbau und in der Medizintechnik. Durch die Industrialisierung
wird auch zunehmend Bedarf am LPBF-Verfahren fiir Ersatzteile und
Kleinserien in der Werkzeugindustrie abgeleitet, um die Standzeiten zu
steigern und Entwicklungszeiten zu verklrzen. Im Vergleich zur
konventionellen Fertigung sind die Integration innenliegender Kihlkanale
oder der Einsatz von Gitterstrukturen zur Gewichtseinsparung im
Zusammenhang mit einer hdheren Geometriefreiheit Schllssel zur
Herstellung  komplexer, individueller =~ Sonderanfertigungen fir die
Werkzeugindustrie.  Daher kann abgeleitet ~werden, dass die
Werkstoffauswahl fir das LPBF-Verfahren um weitere Werkzeugstahle
erweitert werden muss. Fir den Einsatz als Schneidwerkzeug eignen sich
insbesondere hochlegierte, karbidhaltige, abrasionsbestandige
Werkzeugstahle wie Schnellarbeitsstdhle. Jedoch neigen hochlegierte
Werkzeugstahle bei der Verarbeitung mittels LPBF aufgrund innerer
Spannungen zur Rissbildung. Im Rahmen dieser Arbeit wird die
Verarbeitbarkeit von Schnellarbeitsstdhlen am Beispiel von HS6-5-3-8
anhand unterschiedlicher LPBF-Prozessfiihrungen untersucht. Ziel ist die
grundlegende Untersuchung der Einfluss-Wirk-Zusammenhange zwischen
der LPBF-Prozessfihrung (Vorheizungstemperaturen), Systemtechnik
(Schutzgasfiihrung), Bauteilanzahl und Bauteilhdhe sowie der chemischen
Zusammensetzung auf die resultierende Defektdichte, Geflige und
Bauteilharte von HS6-5-3-8. Die entwickelte Prozessfihrung soll als
Ausgangspunkt fir die Fertigung von einem Technologiedemonstrator
genutzt werden. Die verbleibenden Herausforderungen bei der Verarbeitung
von Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 mittels LPBF werden dabei vorgestellt. Die
erfolgreiche Verarbeitbarkeit (groRe Bauteildichte, rissfreie Proben und
homogenes Gefiige) bei Einsatz von Vorheiztemperaturen < 450 °C kann
demonstriert werden.






Abstract

The additive manufacturing process Laser Powder Bed Fusion (LPBF) has
developed into series production in some areas, e.g. in turbomachinery
construction and medical technology. Due to industrialization, there is also an
increasing demand for the LPBF process for spare parts and small series in the
tool industry in order to increase service life or shorten development times.
Compared to conventional production, the integration of internal cooling
channels or the use of lattice structures for light weight in conjunction with
greater geometrical freedom are keys to the manufacturing of complex individual
special design tools for the tool industry. It can therefore be deduced that the
material selection for the LPBF process must be extended to include other tool
steels. High-alloy, carbide-containing, abrasion-resistant tool steels such as
high-speed steels are particularly suitable for use as cutting tools. However,
high-alloy tool steels tend to crack during processing by LPBF due to internal
stresses. In this work, the processability of high-speed steels is investigated
using HS6-5-3-8 as an example based on different LPBF process designs. The
aim is to fundamentally investigate the influence-effect relationships between
LPBF process control (preheating temperatures), system technology
(preheating and inert gas control), component number and component height,
and chemical composition on the resulting defect density, microstructure and
component hardness of HS6-5-3-8. The developed process control is to be used
as a starting point for the manufacturing of a technology demonstrator. The
remaining challenges in processing high-speed steel HS6-5-3-8 by LPBF will be
presented. The successful processability (large component density, crack-free
specimens and homogeneous microstructure) when using preheating
temperatures < 450 °C can be demonstrated.
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Einleitung

Einleitung

Unter der additiven Fertigung (englisch: Additive Manufacturing, AM) werden
Fertigungsverfahren gefasst, welche durch einen schichtweisen Aufbau von
Bauteilen eine grof’e geometrische Flexibilitdt im Design bieten. Eines der
weiter verbreiteten additiven Verfahren ist das Laser Powder Bed Fusion
(LPBF), mit dem pulverbettbasiert metallische Bauteile mithilfe von
Laserstrahlung hergestellt werden kénnen. Das Verfahren hat sich in einigen
Bereichen langst von der Prototypenfertigung hin zur Serienfertigung (z.B. flr
Implantate, Triebwerksteile) entwickelt [1, 2]. LPBF wird heute durch die
Industrialisierung auch zunehmend fir Ersatzteile und Kleinserien im
Werkzeugbau interessant [3]. Dabei hat die Werkzeugindustrie einen mittleren
Umsatzanteil von 10,2% am Gesamtumsatz der Metallindustrie in
Deutschland in den Jahren 2015 und 2020 erwirtschaftet [4]. Zu der
Werkzeugindustrie werden die Herstellung u.a. von Handwerkzeugen,
Maschinenwerkzeugen und Werkzeugen fir die Metallbearbeitung gezahlt.
Im Jahr 2020 erzielte die deutsche Werkzeugindustrie einen Umsatz in Héhe
von rund 4,7 Mrd. Euro [4] und einen hohen Bedarf fiir neue Innovationen
bspw. zur Steigerung der Standzeiten oder Verklrzung von
Entwicklungszeiten wird abgeleitet.

Durch die endkonturnahe Fertigung beim LPBF ist ein verringerter Aufwand
der Nachbearbeitung von Bauteilen mdglich. Weiterhin ist im Vergleich zur
konventionellen Fertigung die Einbringung von Funktionen bspw. durch
Integration innenliegender Kuhlkanéle oder Gewichtseinsparungen durch
Einsatz von Gitterstrukturen sowie eine hohere Geometriefreiheit bspw. zur
Herstellung komplexer individueller Sonderanfertigungen im Werkzeugbau
moglich. Fir die Werkzeugindustrie sind Werkzeugstéhle und deren
Eigenschaften in vielen Anwendungen von hoher Relevanz. Gegenwartig ist
die Werkstoffauswahl auf Warmarbeits- oder martensitaushartende Stahle
begrenzt, da diese bspw. durch Einsatz einer Vorheizung wahrend des
Prozesses mittels LPBF verarbeitet werden oder erst nach aufwendiger
Warmebehandlung eingesetzt werden kénnen. Jedoch ist die
VerschleiBbestandigkeit der bislang qualifizierten Werkzeugstahle begrenzt
und die Eigenschaften sind ungeeignet bspw. fir den Einsatz als
Schneidwerkzeug. Fir diese Anwendungen sind insbesondere hochlegierte,
karbidhaltige, abrasionsbestandige Werkzeugstéhle wie Schnellarbeitsstahle
fiir die Werkzeugindustrie interessant.

Besonders im Bereich der Schneidwerkzeuge kdnnen die Vorteile des
additiven Verfahrens LPBF zu erheblich kleineren Entwicklungskosten im
Sonderwerkzeugbau oder zu gesteigerter Perfomance durch integrierte
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2

Untersuchung der

Kuhlkanalen fihren. Jedoch gelten die dafiir konventionell eingesetzten
hochlegierten Schnellarbeitsstahle durch groRe Kohlenstoffanteile sowie
Karbide als nicht-schweilbar. Durch die verfahrensbedingten thermischen
Zyklen und Temperaturgradienten im LPBF-Verfahren entstehen bei diesen
Werkstoffen groRe Eigenspannungen und Ausscheidungen, welche zur
Rissbildung flihren.

Im Rahmen dieser Arbeit soll daher die Verarbeitbarkeit von
Schnellarbeitsstahlen am Beispiel von HS6-5-3-8 anhand unterschiedlicher
LPBF-Prozessfuhrungen untersucht werden und eine Analyse der Einfluss-
Wirk-Zusammenhange zwischen LPBF-Prozessfihrung und Geflige
ermdglicht werden. Die entwickelte Prozessfihrung soll als Ausgangspunkt
fur die Fertigung von Demonstratoren genutzt werden.
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Stand der Wissenschaft und Technik

Stand der Wissenschaft und Technik

Im Stand der Wissenschaft und Technik werden die Grundlagen fiir die
wissenschaftlichen Diskussionen in dieser Arbeit gegeben. Zunachst werden
die werkstofftechnischen Grundlagen von Schnellarbeitsstéhlen erortert.
AnschlieBend werden das Verfahrensprinzip Laser Powder Bed Fusion und
der Stand der Technik zur Verarbeitung mittels LPBF von
Schnellarbeitsstahlen im Gegensatz zu ahnlichen Stahlen aufgefihrt.

Werkstoffgrundlagen

In diesem Abschnitt werden vorbereitend fiur den Kontext der LPBF-
Verarbeitung die  Werkstoffgrundlagen von  Stahl insbesondere
Schnellarbeitsstahl beschrieben. Nach der Zuordnung von Schnellarbeitsstahl
in Werkstoffgruppen und Stahlgruppennummern sowie der Unterscheidung
innerhalb der Werkzeugstahle werden die Geflige von Stéhlen beschrieben.
Darauf aufbauend wird der Einfluss ausgewahlter Legierungselemente auf die
Eigenschaften von  Schnellarbeitsstahl sowie die konventionelle
Warmebehandlung erlautert. AbschlieRend werden die Eigenschaften des in
dieser Arbeit genutzten Schnellarbeitsstahls HS6-5-3-8 beschrieben.

2.1.1 Einteilung und Eigenschaften von Schnellarbeitsstahl

Die Werkstoffgruppe Stahl umfasst Legierungen in denen Eisen (Fe) als
Hauptelement vorliegt. Neben Fe beinhalten Stahle zumeist mehrere
Legierungselemente, um die Eigenschaften der Legierung einzustellen (siehe
Kapitel 2.1.3). Stahle sind schmiedbare Fe-Knetlegierungen [5, S. 1]. Neben
anderen Legierungselementen kann Kohlenstoff (C) in Stahlen mit
typischerweise bis zu 2 Gew.-% enthalten sein. Nach DIN EN 10020 werden
Schnellarbeitsstdhle sowie Maschinenbaustahle, Walzlagerstahle und
Werkzeugstahle den legierten Edelstahlen zugeordnet. Die Unterteilung und
weitere Werkstoffgruppen werden in Bild 1 dargestellt. [6]
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Stand der Wissenschaft und Technik

Bild 1: Einordnung

von

Schnellarbeitsstahl
in Stahle gemal
DIN EN 10020 [6, 7]

4

Untersuchung der

Stahl
(< 2 Massen-% Kohlenstoff)
1

1
Unlegierte Stahle Legierte Stahle
1
1
Nichtrostende Stahle Andere legierte Stahle
1

I 1
[ Legierte Qualitatsstahle } Legierte Edelstahle
] -

Schnellarbeitsstahl
1

I 1
Schnellarbeitsstahl ohne Kobalt (1.33) Schnellarbeitsstahl mit Kobalt (1.32)
,HS*W-Mo-V »HS*W-Mo-V-Co

Stahle kénnen nach DIN EN 10027-2 mit Stahlgruppennummern unterteilt
werden. Dabei wird zwischen Schnellarbeitsstahl mit Kobalt-(Co)-Zusatz
(Stahlgruppennummer 1.32) und ohne Co-Zusatz (Stahlgruppennummer
1.33) unterschieden [7]. Durch Co wird die Warmfestigkeit von
Schnellarbeitsstéahlen erhoht [8, S. 56-57] (siehe Kapitel 2.1.3). Die
Benennung von Stahl nach der chemischen Zusammensetzung wird bei
Schnellarbeitsstéahlen durch Kurznamen nach DIN EN ISO 4957 ersetzt. Die
Bezeichnung wird durch ,HS* (aus dem englischen: high-speed steel)
eingeleitet und Ziffern mit der prozentualen Angabe der Legierungselemente
in der Reihenfolge Wolfram (W), Molybdan (Mo), Vanadium (V) und Co folgen
[9]. Fir Schnellarbeitsstéhle ohne Co-Zusatz entfallt die letzte Ziffer.

Nach DIN EN ISO 4957 wird Schnellarbeitsstahl den Werkzeugstahlen
zugeordnet. Angelehnt an die historischen Anwendungsgebiete werden die
Stahle in Kaltarbeitsstahl (legiert und unlegiert), Warmarbeitsstahl und
Schnellarbeitsstahl eingeteilt [9]. Die drei Gruppen werden durch die
erreichbare Harte und den Verlauf der Harte in Abhangigkeit der
Anlasstemperatur charakterisiert, siehe Bild 2.

it von Schnellarbei
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Bild 2:

Anlasskurven fiir
Werkzeugstahle
nach [10, S. 150]
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Durch die Anlassbestandigkeit wird die Temperaturempfindlichkeit im Hinblick
auf einen Harteabfall bei einer gewahlten Anlasstemperatur beschrieben.
Unlegierte Kaltarbeitsstéhle werden durch eine grol3e Ausgangsharte (groer
60 HRC) und einer stark abfallenden Harte ab Einsatztemperaturen gréRer
200°C durch fehlende Anlassbestandigkeit charakterisiert. Durch das
Legieren von Kaltarbeitsstéahlen kann eine weniger stark abfallende Harte bei
Anlasstemperaturen groRer 200 °C erreicht werden. Warmarbeitsstahle
werden durch kleinere Harten (ca. 55 HRC) als bei Kaltarbeitsstahlen
gekennzeichnet, jedoch ist die Harte bis zu Einsatztemperaturen von ca.
550 °C nahezu konstant. Durch Schnellarbeitsstdhle werden sowohl eine
groRRe Ausgangsharte (gréRer 60 HRC) sowie eine groRe Anlassbestandigkeit
erreicht. Bei Temperaturen grofRer 500 °C werden bei Warmarbeitsstahlen
sowie Schnellarbeitsstahlen ein Maximum der Harte erreicht, das sogenannte
Sekundarhartemaximum. Diese Sekundarharte wird durch die Bildung von
Sonderkarbiden sowie die Umwandlung von Restaustenit in Martensit
hervorgerufen (siehe nachfolgende Kapitel). [10, S.149-158, 11, S. 781-784]

Entsprechend der genannten Eigenschaften sowie unter Berlcksichtigung
der Verarbeitbarkeit sowie Materialkosten werden Kaltarbeitsstahle bspw. fiir
Handwerkzeuge, Schneid- und Stanzwerkzeuge und Kaltumformwerkzeuge
eingesetzt.  Warmarbeitsstéhle ~ werden  fir  SpritzgieBwerkzeuge,
Presswerkzeuge, @~ Walzen und  Druckgusswerkzeuge  verwendet.
Schnellarbeitsstdhle koénnen fir Dreh-, Fras- und Bohrwerkzeuge sowie
Feinschneidwerkzeuge, Schneidplatten, Innenformstempel, Massivumform-
werkzeuge und Hochleistungslager eingesetzt werden. [10, S. 180-188, 11,
S.781-784,12, S. 47-113]
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Durch den urspriinglichen Einsatz von Schnellarbeitsstahlen in der
spanenden Bearbeitung werden von dem Werkstoff zumeist eine groRe
Warmharte, groRe Anlassbestandigkeit, groBer VerschleiBwiderstand und
hinreichende Zahigkeit gefordert. Der C-Gehalt von 0,8 bis 1,4 Gew.-% sowie
der groRe W-, Mo- und V-Gehalt fiihrt zur Bildung von primaren Karbiden in
einer sekundarhartenden Matrix. Die Elemente W und Mo kdénnen
entsprechend des Atomgewichtes im Verhaltnis 2:1 ausgetauscht werden.
Dadurch kénnen Schnellarbeitsstédhle grundsatzlich in  Wolframstahle,
Molybdanstahle oder Wolfram-Molybdan-Stahle eingeteilt werden. [10, S.
180-188, 13, S. 300-306]

2.1.2 Gefiige von Schnellarbeitsstahl

6

Untersuchung der

Der Begriff Geflige beschreibt das Zusammenspiel von Kérnern (Kristalliten),
Phasen und Ausscheidungen sowie von Defekten in Metallen. Eine Phase
wird definiert durch die chemische Zusammensetzung sowie Anordnung bzw.
Struktur der Atome. Die Anordnung von Atomen wird durch Kristallgitter oder
auch Elementarzellen bestimmt und ist fir Metalle oft kubisch-raumzentrierte
(krz) oder kubisch-flachenzentrierte (kfz). [14, S. 19-20]

Bei Stahl, insbesondere Schnellarbeitsstahl, kénnen folgende Phasen
gebildet werden: Austenit, Ferrit sowie Karbide. Daraus kdnnen folgende
Geflige bzw. Phasengemische gebildet werden: Perlit, Bainit und Martensit.
Bei der konventionellen Erstarrung von Stahl aus der Schmelze wird Austenit
(kfz) gebildet. Das erstarrte Gefiige besteht vollstandig aus Austenitkristallen,
wie im vereinfachten Eisen-Kohlenstoff-Zustandsdiagramm in Bild 3 rechts
dargestellt. Dabei kdnnen in dem kfz-Gitter aufgrund der groRRen Gitterllicken
C-Atome vollstandig gelagert werden. Dieser Zustand wird als Ausgangspunkt
fir Phasenumwandlungen genutzt.

In Bild 3 wird links ein Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm (ZTU-
Diagramm) dargestellt, welches anhand der Abkihlgeschwindigkeit die
Ausbildung unterschiedlicher Geflige zeigt. Bei unendlich langsamer
Abkihlung sind die Umwandlungen der Gefiligebestandteile mit den
entsprechenden Phasengrenzen im Zustandsdiagramm rechts
gleichzusetzen. [14, S. 128-132, 15]
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Bild 3:
Zusammenhang
zwischen Zeit-
Temperatur-
Umwandlungs-
(ZTU)-Diagramm
und Eisen-
Kohlenstoff-
Zustandsdiagramm
nach [14, S. 129]
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Bei der gleichgewichtsnahen Abkiihlung von Stahl aus dem kfz Austenit
(siehe Abkihlkurve 3 und 4 in Bild 3) werden die Phasen Ferrit (krz) und
Karbide ausgeschieden. Das Geflige aus einer abwechselnden Folge von
Lamellen aus Ferrit und Karbiden wird Perlit genannt. Dazu muss die
Maglichkeit der Diffusion der Fe- und C-Atome gegeben sein, welche durch
langsame Abkuhlung (kleiner 1 K/s) erméglicht wird. [14, S. 128-132, 15, S.
290-294]

Bei erhohten Abkuhlgeschwindigkeit kann eine Umwandlung zu dem Geflige
Bainit auftreten. Dabei findet die Umwandlungen bei kleineren Temperaturen
statt. Dadurch kénnen sowohl Fe- sowie C-Atome nicht oder nur sehr
eingeschrankt diffundieren. Aufgrund der Bildungsmechanismen wird
zwischen oberem Bainit (Uberlappung zu Perlit) und unterem Bainit
(Uberlappung zu Martensit) unterschieden. In der oberen Bainitstufe werden
mittels Diffusion plattenférmige krz Ferritplatten und Karbide in den
Zwischenraumen gebildet. In der unteren Bainitstufe werden aufgrund der
Zwangslésung von Kohlenstoffatomen Karbide innerhalb der krz Ferritplatten
diffusionslos ausgeschieden. Die Bestimmung und Beschreibung von
bainitischem Geflige ist unter anderem aufgrund ahnlicher morphologischer
Charakteristika zu Martensit eine Herausforderung. Der Temperaturbereich
fur die Bainitstufe wird allgemein bei kontinuierlicher Umwandlung zwischen
250 und 550 °C gesetzt. [14, S. 103, 15, S. 173-175]
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Die Bildung des Gefliges Martensit kann nur bei ausreichend groRer
Abkuhlgeschwindigkeit (gréfer 500 K/s [16, S. 167]) beobachtet werden.
Durch die schnelle Abkihlung wird Diffusion unterbunden und das kfz
Austenitgitter wird durch eine diffusionslose, gekoppelte, koordinierte
Bewegung von ganzen Atomgruppen in eine tetragonale Gitterstruktur
umgewandelt. Aufgrund der Verhinderung von Diffusion werden die
Kohlenstoffatome zwangsgelost. Durch die Umwandlung von kfz zu krz wird
durch eine Volumenzunahme von ca. 3 % eine Verspannung ausgeldst und
eine grofRe tetragonale Verzerrung des kubischen Kristallgitters wird
hervorgerufen, welche Versetzungsbewegungen im Kristallgitter stark hemmt.
Dadurch wird die grof3e Harte und Festigkeit sowie auch kleine Zahigkeit des
martensitischen Gefliges im Vergleich zu den anderen Gefligen erreicht.
Entsprechend des C-Gehaltes in der Legierung werden zwei Formen von
Martensit unterschieden: der Lanzettenmartensit (auch Latten- oder
Massivmartensit) und der Plattenmartensit. Der Lanzettenmartensit wird
Uberwiegend in kohlenstoffarmen Stahlen (C kleiner 0,4 Gew.-%) gebildet.
Durch zunehmenden C-Gehalt entsteht ein Ubergangsbereich fiir
C =0,4 bis 1,0 Gew.-% in dem beide Martensitformen ausgebildet werden.
Ab einem C-Gehalt groRer 1 Gew.-% wird Uberwiegend Plattenmartensit
gebildet. Lanzettenmartensit ist aufgrund der grofen Versetzungsdichte
deutlich besser verformbar als Plattenmartensit. Plattenmartensit wird bei
tieferen Temperaturen gebildet und der primare Mechanismus der plastischen
Umformung ist die Bildung von Zwillingen statt Gleit- und Erholungsvorgange
wie beim Lanzettenmartensit. [14, S. 107-116, 15, S. 145-166]

Die Umwandlung von Austenit in Martensit beginnt bei schneller Abkihlung
und ab einer legierungsabhangigen Martensit-Starttemperatur Ms (s = start).
Mit Erreichen der Martensit-Endtemperatur M: (f = finish) ist Austenit
vollstandig in Martensit umgewandelt. Jedoch kann bei erhéhtem C-Gehalt
(gréBer 0,5 Gew.-%) der Austenitkdrner die vollstdndige Umwandlung nicht
erreicht  werden. Ein  erhohter C-Gehalt verursacht groRere
Gitterverzerrungen nach der Umwandlung, welche weitere Umwandlungen
zunehmend erschweren. Die Temperaturen Ms und M; hangen stark vom C-
Gehalt der Austenitkérner ab (Bild 4 links). Wird die Ms-Temperatur
unterschritten, wachsen spontan Martensit-Kristalle durch einen Platzwechsel
von Atomgruppen. Mit sinkender Temperatur lauft die Bildung von Martensit
aus Austenit kaskadenartig, diskontinuierlich ab (Bild 4 rechts). [14, S. 114—
115, 15, S. 155-160]
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Bild 4:
Martensitbildung
und Restaustenit-
gehalt von
unlegierten Stahlen
(links),
diskontinuierliche
Umwandlung von
Austenit zu
Martensit (rechts)
nach [14, S. 117,
15, S. 159]

Stand der Wissenschaft und Technik

800 [ ] N < Stahl Stahl
— 11 A bel RT = mit 0,4 % C mit 1,2 % C
©’'600 Ms v é -
= 1002 32100
5400 N/ 1180 = = N =
© C 60 & 2 N
8200 T\ / 40 S £ 50 -
£ / "\ 20 5 % SEA \
= ool S 0 8 < Abkiihlung

200 M % = O io0 o0 (100 0 oo

0 04 08 12 16 14 M M, M M

Kohlenstoffgehalt der Austenitkérner [%] Temperatur [°C]

Ist der C-Gehalt in Austenitkdrnern = 0,6 Gew.-% kann die Martensitbildung
mit Erreichen von 25 °C nicht abgeschlossen werden (siehe Bild 4 rechts).
Der im Stahl enthaltene nicht umgewandelte Austenit wird Restaustenit (RA)
genannt. Abhangig vom C-Gehalt der Austenitkdrner kann der RA-Gehalt im
Geflige nach dem Abschrecken abgeschatzt werden. RA ist sehr weich und
fihrt deswegen im gesamten Geflige zu einer kleineren Harte. Unter
gewissen Bedingungen kann RA in Martensit umgewandelt werden bspw.
durch Temperaturen groRer 150 °C (Warmebehandlung), mechanische
Spannung oder Verformung. Aufgrund der unterschiedlichen Volumina von
RA und Martensit werden Spannungen sowie ggf. unerwiinschte
MaRanderungen erzeugt. Um eine groRe Harte sowie eine grolRe
Mafhaltigkeit von Schnellarbeitsstahl zu erreichen, ist die Beseitigung des RA
durch Umwandlung in Martensit vor dem Einsatz erforderlich. [14, S. 117—
119]

Karbide sind interstitielle Mischkristalle bzw. Phasen mit sehr groflem
Schmelzpunkt und grofRer Harte [17, 34-36]. Bei der Abkihlung von
Ubereutektoiden Stahlen (C-Gehalt groRer 0,8 Gew.-%) aus dem homogenen
Austenit werden Karbide vorwiegend netzartig ausgeschieden [15, S. 98]. Bei
der Erstarrung der Schmelze werden Primarkarbide der Form MC (M = Metall,
Legierungselement) sowie bei der eutektischen Reaktion die
Sekundarkarbide MsC und M2C ausgeschieden. Karbide der Form MsC und
MC sind auch bei Temperaturen oberhalb von 1150 °C stabil [18, S. 235-248].
Sekundarkarbide werden nahe der Solidustemperatur aus Ubersattigten
Austenitkristallen an Austenitkorngrenzen durch die Kohlenstoffentmischung
erzeugt und sind deutlich feiner ausgebildet als Primarkarbide. Eine erhdhte
Menge dieser sogenannten Korngrenzenkarbide ist aufgrund der zusatzlichen
Versprodung des Gefliges zu vermeiden. Zusatzlich  koénnen
Sonderkarbidbildung von MC und MC bei der Warmbehandlung des
Werkstoffs ab Temperaturen von 400 °C auftreten. Diese Karbide sind die
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Ursache fir die Ausbildung eines Sekundarhartemaximums von
Schnellarbeitsstahl. [13, S. 48-53]

2.1.3 Legierungselemente von Schnellarbeitsstahl

10
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Viele Legierungselemente bilden mit Fe Mischkristalle bzw. Phasen (Austenit
und Ferrit). Die Bildung dieser Mischkristalle ist die Ursache fur die vielfaltigen
Eigenschaften von Legierungen. Die Legierungselemente konnen in
Austenitbildner und Ferritbildner eingeteilt werden, entsprechend der
bevorzugten Bildung von krz oder kfz Gitterstrukturen. Zu den
Austenitbildnern gehdren: Nickel (Ni), C, Co, Mangan (Mn), Stickstoff (N).
Mithilfe dieser Elemente wird die Temperaturbestandigkeit des Austenits
erweitert. Zu einer bevorzugten Ferritbildung flihren folgende
Legierungselemente: Cr, Aluminium (Al), Titan (Ti), Tantal (Ta), Silizium (Si),
Mo, V, W. Diese bewirken, dass der Existenzbereich der Austenit-
Mischkristalle eingeengt wird, so dass ab einem bestimmten Legierungsgehalt
Ferrit sogar bis zur Solidustemperatur bestandig bleiben kann. [17, S. 154—
160]

Ein wichtiges Legierungselement fir die Einstellung der Eigenschaften von
Schnellarbeitsstahl ist Kohlenstoff. Durch C ist die Hartung des Werkstoffs
durch Martensit- und Karbidbildung méglich. Bei groRem C-Gehalt wird durch
Abkuhlen nach dem Harten neben Martensit auch zu einem groRRen Teil
metastabiler RA im Geflige gebildet. Bei der Karbidbildung kann mithilfe von
C die Gesamtkarbidmenge gesteigert werden. [13, S. 14-18, 15, S. 74-77,
19]

Vanadium, Wolfram, Molybdan und Chrom gehéren neben den Ferritbildnern
zu den Karbidbildnern. V fihrt vermehrt zur Bildung von harten
hitzebestandigen Primarkarbiden der Karbidform MC. Dadurch wird der
VerschleiBwiderstand erhoht [20]. W verzogert die Ferritbildung, durch eine
kleinere Loslichkeit im krz Gitter. Durch W wird die Warmharte und
Anlassbestandigkeit erhdht sowie die VerschleiRbestandigkeit durch Bildung
von harten W-Karbiden (MsC) gesteigert [21]. Weiterhin wird durch W eine
Mischkristallverfestigung der Matrix erreicht und der M2C-Zerfall zu MsC und
MC wird geférdert [13, S. 48-53]. Mo ist vorrangig an der Bildung von M,C-
Karbiden beteiligt und bewirkt die Ferrit- bzw. Perlitbildung bei langsameren
Abkuhlkurven, zugunsten der Bainitbildung [17, S. 154—160]. Durch Cr wird
hingegen im ZTU-Diagramm der Ferritbereich sowie der umwandlungstrage
Bereich zwischen der Perlit- und Bainitstufe erweitert [22, S. 181, 23]. Durch
das Legierungselement Cr wird die Loslichkeit der Sekundarkarbide erhoht,
wodurch eine steigende Hartbarkeit erzeugt wird. Mithilfe von Cr wird die
Aushartung der Matrix gesteigert und leichtlésliche Karbide werden gebildet
[10, S. 41]. Aus diesen Grunden enthalten Schnellarbeitsstahle ca. 4 % Cr
[13, S. 303].
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Kobalt als Austenitbildner wird in der Matrix gelést und erhoht die Warmharte
und Anlassbestandigkeit. Die C-Diffusion im Austenit wird durch Co
beschleunigt und flhrt damit zur schnelleren und vollstandigeren RA-
Umwandlung in Martensit beim Anlassen durch beschleunigte Karbildbildung.
Die Ausscheidungen beim Harten werden feiner und wachsen langsamer
durch Co. Im Ferrit hingegen wird eine C-Diffusion erschwert und dadurch die
Karbidbildung behindert. Insgesamt fuhrt dies zu einer Verschiebung des
Sekundarhartemaximums zu gréf3eren Anlasstemperaturen. Die Zugabe von
Mangan als Austenitbildner zur Legierung wirkt mischkristallverfestigend und
fuhrt zu einer Erhohung der Zahigkeit. [10, S. 35-52, 17, S. 154—160]

2.1.4 Warmebehandlung von Schnellarbeitsstahl

Durch die Warmebehandlung koénnen die Eigenschaften von
Schnellarbeitsstahlen so eingestellt werden, dass diese flir den gewlinschten
Einsatz geeignet sind. Dabei ist die Warmebehandlung nach DIN EN 10 052
eine bestimmte Zeit-Temperatur-Folge, um Anderungen des Gefiiges
und/oder der Eigenschaften zu erreichen. Dabei wird in drei Hauptgruppen
unterschieden: dem Gliihen, dem Harten und dem Vergiiten bzw. Anlassen.

Beim Spannungsarmgliihen werden die durch die Erstarrung eingebrachten
Spannungen durch Temperaturen von 600-700 °C abgebaut, ohne
wesentliche Anderungen der Festigkeitseigenschaften zu bewirken. Durch
das Weichgliihen soll eine kleinere Harte des Stahles erreicht werden, sodass
eine formgebende Bearbeitung erleichtert wird. Die Glihtemperatur liegt
dabei bei ca. 650-800 °C im Bereich der Temperatur, bei der die Bildung von
Austenit beginnt. Dadurch kann die Verformbarkeit des Werkstoffs gesteigert
und der Werkstoff bei der konventionellen Nachbearbeitung leichter
verarbeitet werden. [10, S. 180-188, 14, S. 77-96]

Beim Harten werden Hartetemperaturen (Austenitisierungstemperaturen)
abhangig von der Legierungszusammensetzung nahe der Solidustemperatur
und eine schnelle Abkihlung angewandt. Der RA-Gehalt und die Harte des
Werkstoffs werden durch die Hartetemperatur bestimmt, siehe Bild 5 links. Da
die Legierungselemente in Form von Karbidausscheidungen vorliegen, ist die
Matrix des weichgeglihten Zustands arm an dem Legierungselement C,
welches zur Hartbarkeit bendtigt wird. Deshalb wird eine L&sung der
Sekundarkarbide bei sehr groRen Hartetemperaturen von 1180-1320 °C
angestrebt. Dabei verhindern nicht geldste Primarkarbide ein bermaRiges
Kornwachstum. Durch Uberhitzung oder Uberzeitung (zu lange andauernde
Behandlung) beim Harten koénnen (bermaRiges Kornwachstum der
Primarkarbide. Karbide oder Anschmelzungen im Geflige entstehen. Das
schnelle Abklhlen beim Harten flhrt zu der Ausbildung einer Martensitphase,
die bedingt durch den groRen C-Gehalt eine grofle Harte aufweist. Nach dem
Harten liegt ein Geflige aus ungeldsten Primarkarbiden, neu gebildeten
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Bild 5: Harte und
RA-Gehalt von
Schnellarbeitsstahl
Uber Harte-
temperatur (links),
Hérte von
Schnellarbeitsstahl
(HS6-5-2) iiber
Anlassdauer,
Temperatur und
Wiederholung [10,
S. 184-186]

1 2 Untersuchung der

Sekundarkarbiden an den Korngrenzen, sowie Martensit und RA vor. Die
KorngréRe, erreichte Abschreckharte und Hohe des RA-Gehalts wird tber die
Hartetemperatur und  Abkuhlgeschwindigkeit festgelegt. Zu grofl3e
Abkihlgeschwindigkeiten kénnen zum Verzug des Bauteils und zu
Harterissen flhren. Bei zu kleinen Abklihigeschwindigkeiten kénnen aufgrund
von Korngrenzkarbiden und zunehmenden Anteilen oberen Bainits im Geflige
Zahigkeitsverluste auftreten, welche eine Versprodung bewirken. Aus diesem
Grund kann nach der Hartung ein Warmbad bei ca. 500 °C vor der
Abschreckung folgen, um beim Abklhlen die Ausscheidung von
Korngrenzkarbiden zu verringern. [10, S. 184-186, 13, S. 64-68, 14, S. 98—
107]
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Beim Anlassen von Schnellarbeitsstahl hangt die erreichbare Harte von
Anlasstemperatur, Anlassdauer und Anzahl der Anlassbehandlungen ab.
Ublicherweise findet das Anlassen im Bereich des Sekundérhértemaximums
bei 550-600 °C statt. Das Anlassen flhrt zur Ausscheidung von
Sonderkarbiden, welche durch die thermische Stabilitat einen Einsatz des
Werkstoffs bei Arbeitstemperaturen von bis zu 600 °C ermdglichen. Dieser
Effekt kann gesteigert werden, je groRer die Hartetemperatur und damit
verbunden je mehr geléstes Mo, Cr und V im Werkstoff vorhanden sind. Bei
Anlasstemperaturen oberhalb von 600 °C werden nadelférmige M.C-Karbide
gebildet, aus denen anschlieRend Agglomerate der sehr stabilen MsC-Karbide
gebildet werden kénnen. Die daraus folgende Warmversprédung verringert
die Warmfestigkeit. Der kohlenstoff- und legierungselementreiche RA im
Werkstoff wird durch das Anlassen instabil. Beim Abkihlen wird dieser RA
teilweise in Martensit umgewandelt, welcher durch eine zweite
Anlassbehandlung  ausgehartet werden muss. In  kobaltreichen
Schnellarbeitsstéhlen kann nach dem ersten Anlassen RA im Geflige
verbleiben. Deswegen sind fur Schnellarbeitsstéhle zwei bis drei
Anlassbehandlungen notwendig, um die maximale Harte zu erreichen, siehe
Bild 5 rechts. Das Ziel ist zumeist eine vollstdndige Umwandlung des RAs in
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Martensit. Zusatzlich zur Harte wird die Festigkeit und Zahigkeit abhangig von
der Anlasstemperatur beeinflusst. Die FlieRgrenze und Bruchfestigkeit
kénnen zusammen mit der Harte zu einem maximalen Wert angelassen
werden. Dagegen wird die Zahigkeit an diesem Punkt minimal. [10, S. 180-
188, 13, S. 300-304, 14, S. 160-170]

2.1.5 Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8

Tabelle 1:
Chemische
Zusammensetzung
von HS6-5-3-8 nach
DIN EN 4957 [9]

Der kobaltlegierte Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 wird unter der
Stahlgruppennummer 1.3294 [11, S. 784] oder auch 1.3244 [9] gefihrt.
Bekannte Handelsnamen des Werkstoffs sind ASP 2030 [24] oder PM 30,
aufgrund der konventionellen pulvermetallurgischen (PM) Herstellungsroute
[11, S. 784]. HS6-5-3-8 wird durch die groRe Anlassbestandigkeit bis 600 °C
sowie den grofen VerschleiBwiderstand (groRer Karbidgehalt) fur die
Anwendung in der Zerspannung bei schwerer Beanspruchung fur
Spiralbohrer oder Raumwerkzeuge eingesetzt [11, S. 784—794]. AuRRerdem
kann der Werkstoff flir Gewindebohrer, Schaftfraser, Walzfraser,
Schneidrader und Kaltarbeit eingesetzt werden [24].

In Tabelle 1 wird die chemische Zusammensetzung von HS6-5-3-8 mit den

vorgeschriebenen Grenzwerten sowie der zuldssigen Abweichungen nach
DIN EN 4957 dargestellit.

C Cr W Mo Vv Co Si Mn Fe

Min. 1,23 3,8 59 4,7 2,7 8,0 Bal.
Max 1,33 4,5 6,7 53 3,2 8,8 0,7 0,4 Bal
Abweichung 0,04 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 +0,03 Bal.

In Massen-%

In Bild 6 wird das ZTU-Diagramm flr die konventionelle Herstellungsroute
(HeiRisostatisches Pressen, HIP, von gasverdistem Pulver) von HS6-5-3-8
dargestellt. Die Martensitstartemperatur Ms von HS6-5-3-8 liegt unterhalb von
200 °C. Durch geeignete  Abkuhlgeschwindigkeiten  kdénnen die
Phasenumwandlungen und die daraus folgenden Geflige gezielt eingestellt
werden.
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Bild 6: ZTU-
Diagramm der
konventionellen
Fertigung von
HS6-5-3-8
nach [24]
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Die komplexe Legierungszusammensetzung von HS6-5-3-8 in Kombination
mit einer spezifischen Warmebehandlung ermdglicht eine Harte von bis zu
68 HRC. Bei der konventionellen Herstellung kann eine Warmebehandlung
mit Spannungs-armgliihen, Weichgliihen, Harten und Anlassen durchgefiihrt
werden. Fur das Spannungsarmglihen von HS6-5-3-8 werden Temperaturen
von 600-700 °C empfohlen. Die Glihtemperaturen beim Weichgliihen liegen
bei 850-900 °C. Danach wird langsam abgekihlt, um eine Spannungsbildung
zu vermeiden. Die Hartetemperatur liegt je nach Anwendungszweck um
1180 °C. [10, S. 180-188, 24]

Beim Anlassen von HS6-5-3-8 wird das dreimalige Anlassen fir je mindestens
eine Stunde bei 560 °C empfohlen [24]. Dabei ist das Ziel eine vollstandige
Umwandlung des RA in Martensit. In Bild 7 sind die Vorgange beim Anlassen
als Harte in Abhéangigkeit zur Anlasstemperatur fir den konventionell
verarbeiteten HS6-5-3-8 dargestellt. Die Anlasskurve fir HS6-5-3-8 ist das
Resultat aus drei Mechanismen beim Anlassen von Schnellarbeitsstahl. Zum
einen wird ein Harteabfall des vorher gebildeten Martensits bei gréf3eren
Temperaturen in Kurve 2 dargestellt. Eine Hartesteigerung kann durch die
Ausscheidung von Sonder- bzw. Sekundarkarbiden (Kurve 3) sowie durch die
Umwandlung des RAs in Martensit (Kurve 4) ermdglicht werden. [10, S. 184—
185]

it von Schnellarbei

mittels Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8



Bild 7:

Vorgange beim
Anlassen in Form
von der
Anlasskurve von
HS6-5-3-8
(Haltezeit 2 h)
nach [9, 10]
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Die physikalischen Eigenschaften von HS6-5-3-8 sind im Anhang 12.1 in
Tabelle 7 aufgefiihrt. Der Warmeausdehnungskoeffizient von HS6-5-3-8 liegt
bei az0400c = 11,8 10° K. Die Wéarmeleitfahigkeit steigt von 24 W/mK bei
25 °C auf 28 W/mK bzw. 27 W/mK bei 400 °C bzw. 600 °C.
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2.2 Laser Powder Bed Fusion

In diesem Kapitel werden das LPBF-Verfahrensprinzip und die LPBF-
Verfahrensparameter erlautert. Im Anschluss wird die verfahrensbedingte
Ausbildung des Gefliges beschrieben. Weiterhin  werden die
unterschiedlichen Mechanismen zur Entstehung von Eigenspannungen
aufgefihrt. AbschlieRend werden bisherige Arbeiten in der Forschung zur
Verarbeitung von Schnellarbeitsstdhlen sowie allgemein Werkzeugstéhlen
zusammengefasst.

2.2.1 Verfahrensprinzip

Bild 8:
Verfahrensprinzip
und Ablauf des
LPBF-Prozesses

Laser Powder Bed Fusion (LPBF) nach [25], auch Selective Laser Melting
(SLM) genannt, zahlt zu den pulverbettbasierten  additiven
Fertigungsverfahren. Das Fraunhofer-Institut fir Lasertechnik (ILT) in Aachen
patentiert Mitte der 1990er Jahre das Verfahren unter dem Namen Direktes
Selektives Laser Sintern [26, 27]. Das Verfahrensprinzip wird in Bild 8
dargestellt.

Beschichtereinheit
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Laserstrahlung
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Ausgehend von dem CAD-Modell des zu fertigenden Bauteils wird das Modell
in Schichten definierter Dicke aufgeteilt (Slicen). Dabei werden die
Informationen zur Steuerung der Laserstrahlung durch Scanvektoren
eingebracht. [28, 29]

Schichtdicke

Al

Zur Fertigung des Bauteils werden im Prozess fir jede Schicht die drei
Verfahrensschritte Beschichten, Belichten und Absenken durchgefiihrt. Im
ersten Schritt (Beschichten) wird auf die Substratplatte eine Schicht des
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Bild 9:
Schematische
Darstellung der
Aufschmelzung
mittels
Laserstrahlung
(links) und LPBF-
Verfahrens-
parameter (rechts)
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Pulvermaterials mithilfe der Beschichtereinheit aufgetragen. AnschlieRend
wird beim Belichten dieser Schicht selektiv entlang der zuvor definierten
Scanvektoren Pulver durch den Energieeintrag des Laserstrahls
aufgeschmolzen. Die Pulverpartikel werden durch den Energieeintrag zu
einem Schmelzbad aufgeschmolzen und erstarren anschlieRend in Form
einer Schweillspur. AbschlieRend wird beim Absenken die Bauplattform um
die vorher definierte Schichtdicke heruntergefahren und der Zyklus beginnt
erneut mit dem Auftrag einer neuen Pulverschicht. Diese drei Prozessschritte
werden iterativ durchgeflhrt, bis das Bauteil vollstandig gefertigt ist. [28, 30]

AbschlieBend wird das Bauteil aus der Prozesskammer entnommen und
weitere Arbeitsschritte an dem Bauteil vorgenommen. Dazu werden alle
Pulverriickstande entfernt. Im Zuge der Nachbearbeitung kénnen in
Abhangigkeit vom Anwendungsfall bspw. Warmebehandlungen zur
Einstellung bestimmter Werkstoffeigenschaften, werkzeuggebundene
Bearbeitungsschritte zur Einstellung der Bauteilfunktionalitat, sowie
Oberflachenbehandlungen zur Einstellung der gewlinschten Oberflachengiite
vor oder nach dem Trennen der Bauteile von der Substratplatte erfolgen. [28,
30]

Die schematische Darstellung der Aufschmelzung mittels Laserstrahlung und
die daraus resultierende Schweillspuren sowie die ausgewahlten
Verfahrensparameter des LPBF-Prozesses sind in Bild 9 dargestellt.

Laserleistung P
Laserstrahl Strahldurchmesser dg

Scangeschwin-
digkei

4
T

Schichtdicke
D

z SchweilRspur Aufbau-
. Hatchabstand Ay richtung z

Bewegung

Laserstrahl

Schmelzbad Pulverschicht

Mithilfe der LPBF-Verfahrensparameter Laserleistung P, Schichtdicke Ds,
Hatchabstand  (auch  Scanvektor- oder Spurabstand) Ays und
Scangeschwindigkeit vs kann die Volumenenergiedichte Ev nach Formel 1
definiert werden.
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Formel 1

Formel 2

Untersuchung der
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Durch die Volumenenergiedichte kann die Variation einzelner oder mehrerer
LPBF-Verfahrensparameter trotz deren Wechselwirkungen theoretisch
gegenubergestellt werden. Jedoch ist diese vereinfachte Formel nicht
ausreichend, um die komplexen physikalischen Wechselwirkungen des
Prozesses abzubilden [31].

Eine weitere VergleichsgroRe im LPBF-Prozess ist die theoretische
Aufbaurate V', siehe Formel 2.

, mm?
V' =ds - Ay vs S

Mithilfe der theoretischen Aufbaurate kann die Produktivitat von
unterschiedlichen Verfahrensparameter-Kombinationen verglichen werden.
Jedoch werden die anlagenabhangigen Prozessnebenzeiten, wie
beispielsweise die Sprungzeiten zwischen den Scanvektoren, nicht
bericksichtigt.

Wahrend des LPBF-Prozesses werden abhangig von den
Verfahrensparametern unterschiedliche Schmelzbadformen erzeugt, welche
entscheidend fur die Bildung und Emission von Prozessnebenprodukten sind.
Dabei ist das Verhaltnis der Schweillspurtiefe zur -breite, das sogenannte
Aspektverhaltnis, charakteristisch. Neben dem Warmeleitschweilen mit
einem Aspektverhaltnis der SchweilRspur von kleiner 1:2 werden mit der
Bildung von Dampfkapillaren sogenanntes Einschweil3en (kleiner 2:1) oder
Tiefschweilen (groRer 2:1) erzeugt. Im LPBF-Prozess treten folgende
Prozessnebenprodukte auf: Metalldampf, schmelzflissige Pulverpartikel,
mitgerissene Pulverpartikel sowie Spritzer (aus der Schmelze emittiertes
Material). [32, S. 52]

Eine schematische Darstellung der Prozessnebenprodukte unter
Vernachlassigung des Einflusses einer Schutzgasstromung ist in Bild 10 zu
sehen.
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Bild 10:
Schematische
Darstellung der
Prozessneben-
produkte unter
Vernachlassigung
des Einflusses einer
Schutzgasstréomung
[33, 34]
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Interaktion des
Laserstrahls

Laserstrahl \

Metalldampf

(e}
Pulverpartikel Bewegun
p \.. .d gung

(@]
P/ Laserstrahl

. Ansaugen von
Spritzer 8.0}/, 9

Pulverpartikeln

Einschluss

Entstehung
von Spritzern
und Metalldampf

Metalldampf wird durch Phasenumwandlungen des aufgeschmolzenen
Metalls gebildet [35]. Wird der Metalldampf nicht ausreichend durch eine
Schutzgasstrémung abgetragen, kdnnen Ansammlungen des Dampfes direkt
Uber der Bearbeitungsebene gebildet werden. Dabei kann durch Interaktion
zwischen Laserstrahlung und Metalldampf eine Anderung der Intensitat der
Laserstrahlung in der Bearbeitungsebene ausgeldst werden [36].

Durch die Interaktion des Laserstrahls mit der Atmosphare in der
Prozesskammer kann eine zum Laserstrahl gerichtete Strdomung induziert
werden, wodurch das umliegende Pulver angesaugt wird [37]. Dadurch
werden einzelne Pulverpartikel direkt in den Bereich uber dem Schmelzbad
beférdert. Bei Interaktion der Laserstrahlung mit diesen Partikeln kann
Laserleistung absorbiert werden.

Wenn Spritzer im schmelzflissigen Zustand auf das Pulverbett treffen,
werden durch Ansinterungen unregelmaRig geformte Agglomerate gebildet.
Bereits erstarrte Spritzer werden aufgrund der Oberflachenspannung als
kugelige Partikel ausgebildet und kdnnen in der Bearbeitungsebene auf noch
zu belichtende Flachen fliegen und ansintern. Wenn Spritzer nicht mit
ausreichend Energie aufgeschmolzen werden, kdnnen Einschllisse oder
Fehlstellen im Material gebildet werden [33].

Durch mehrere Bauteile auf der Bauplattform kdnnen in Folge der vielen
belichteten Flachen  gegenseitige  Beeinflussungen  durch  die
Prozessnebenprodukte im LPBF-Prozess beobachtet werden. Aus diesem
Grund ist eine geeignete Schutzgasfiihrung notwendig, um eine mdglichst
vollstandige Abfuhr der Prozessnebenprodukte und somit reproduzierbare
Bauteilqualitdten zu gewahrleisten.
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2.2.2 Gefiigeausbildung

Formel 3

Bild 11: Ausbildung
des Gefiiges in
Abhangigkeit vom
thermischen
Gradienten G und
der Erstarrungs-
geschwindigkeit v,
nach [39, S. 142]

20 Untersuchung der

Das Geflige wird mafgeblich durch die Erstarrung und Abklhlung des
Materials bei der Herstellung beeinflusst. Die Auspragung der Geflge ist
dabei abhangig von den Erstarrungsbedingungen und dem Verhaltnis des
Temperaturgradienten G [K/mm] zu der Erstarrungs-  bzw.
Abkuhlgeschwindigkeit vi [mm/s]. Das Produkt stellt gemaR Formel 3 die
Abkdlhlrate dT/dt dar und bestimmt die Feinheit des Gefliges [38].

G dTr

* = —
VLT a

In Bild 11 ist die Abhangigkeit der Morphologie und Feinheit der Mikrostruktur

von der Erstarrungsgeschwindigkeit und dem thermischen Gradienten

schematisch dargestellt. [39, S. 139-142, 40, S. 377410, 41, S. 23-27]

A
\0\)\a
o

10%~<

102

Geschwindigkeit der Erstarrungsfront v, [mm/s]

10" 10 103
Temperaturgradient G [K/mm]

Die Morphologie der Mikrostruktur wird durch das Verhaltnis der
Geschwindigkeit der Erstarrungsfront zu dem Temperaturgradienten
beeinflusst. In Bild 11 ist die Morphologie in die vier Abschnitte: planar,
zellular, kolumnar (dendritisch) und globular unterteilt.
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Bei einer groReren Abkihlrate steht weniger Zeit fir das Kristallwachstum zur
Verfligung, die Keimbildungsrate wird erhéht und die Mikrostruktur wird feiner
ausgebildet. Im Vergleich zu konventionellen Herstellungsverfahren wie Guss
bildet das LPBF-Verfahren durch kleinere Schmelzvolumen und groRe
Abkihlraten (ca. 10° K/s [42, S. 32]) deutlich feinere Priméarkdrner aus.
Weiterhin ist die thermische Historie beim LPBF-Verfahren durch das
wiederholte Aufschmelzen der Schichten, auch thermische Zyklierung
genannt, hochkomplex. [13, S. 37, 43, S. 105-111]

Schlieflich wird nach der chemischen Zusammensetzung durch den
Warmehaushalt  (lokale  Temperaturen, Verweilzeiten und lokale
Abkuhlgradienten) die Ausbildung der spateren Phasen mafRgeblich bestimmt
[44]. Dabei hangt der Warmehaushalt von der Bauraumtemperierung, dem
Energieeintrag und der lokalen Warmeabfuhr ab. Haufig werden dazu
Konvektion und Strahlung im LPBF-Prozess vernachlassigt, wodurch die
Warmeabfuhr durch die Warmeleitung bestimmt wird [43, S. 91].

Die Textur beschreibt die Gesamtheit der Orientierungen aller Kérner und
kann regellos sein oder Vorzugsorientierungen aufweisen. Wenn benachbarte
Zellen/Dendriten die gleiche Kristallorientierung haben bilden diese
zusammen ein Korn. Eine ausgepragte Vorzugsorientierung wird durch viele
Korner mit der gleichen kristallografischen Orientierung dargestellt. Dabei
werden mechanische Eigenschaften (z. B. Zugfestigkeit) eines Werkstoffes
richtungsabhéngig (anisotrop). [39, S. 38]

Die Mikrostruktur von LPBF-Bauteilen weist haufig eine ausgepragte
Vorzugsorientierung in positive z-Richtung parallel zur Baurichtung auf [41, S.
32]. Dieser Effekt ist in Bild 12 schematisch dargestellt.
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Bild 12:
Auspragung einer
kristallographischen
Vorzugsorientierung
und epitaktisches
Kornwachstum

Laserstrahl

Pulver

Epitaxie

Schweilspur-
rander

z

.

Vorzugsorientierung

Die kristallografische Wachstumsrichtung des jeweiligen Korns wird dabei
durch die z-Richtung mit der kleinsten Fehlorientierung zum Warmestrom
bestimmt. Im LPBF-Prozess wirken die Substratplatte und die bereits
erstarrten Schichten als Warmesenke, sodass der Warmestrom bei der
Erstarrung des Schmelzbades in Richtung der Normalen der
Schweilspurgrenze verlauft. Durch die gerichtete Warmeabfuhr werden
bevorzugt langliche Kristalle, sogenannte Stangelkristalle gebildet. Liegt bei
Beginn der Erstarrung des Schmelzbads in der darunterliegenden Schicht
eine Kristallorientierung parallel zur Richtung des Warmestroms vor kann das
Korn energetisch bevorzugt epitaktisch wachsen. Dabei wird die
kristallografische Orientierung der bereits vorhandenen Koérner durch die
Keime an der Erstarrungsfront Gbernommen. Aus diesem Grund sind die
Korner in der Mitte der Schweillspuren in LPBF-Bauteilen meist in z-Richtung
parallel zur Baurichtung orientiert und werden Uber die Schweillspurgrenze
hinweg ausgebildet. [45]

2.2.3 Eigenspannungen

Eigenspannungen werden durch nahezu alle Fertigungs- und
Bearbeitungsverfahren in den Werkstoff von Bauteilen eingebracht. Diese
Eigenspannungen verbleiben ohne Einwirkung auflerer Kraft im Innern der
Bauteile in einem stationaren Gleichgewichtszustand [46]. Eine Einteilung von
Eigenspannungen wird anhand der raumlichen Ausdehnung vorgenommen.
Makroskopische Eigenspannungen 1. Art erzeugen kénnen MaR- oder
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Bild 13:
Schematische
Darstellung des
TGM [26, S. 82, 48]
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Formanderung (Verzug) eines Bauteils erzeugen, welche uber mehrere
Korner des Gefliges konstant ausgebildet werden. Liegen in einem Korn
benachbarte Phasen mit unterschiedlichen Eigenschaften (z. B.
Warmeausdehnungskoeffizienten) vor, kénnen Eigenspannungen der 2. Art
entstehen. Diese kdnnen Uber hinreichend viele Kérner im Gleichgewicht sein
und koénnen bei Eingriff makroskopische MaR&nderungen verursachen.
Eigenspannungen aufgrund von Gitterstérungen (z.B. Versetzungen) treten
ohne Maf3- und Formanderungen auf und werden als Eigenspannungen 3. Art
klassifiziert. [14, S. 77-79]

Verfahrensbedingt werden im LPBF-Prozess Eigenspannungen 1. und 2. Art
thermisch  induziert. Hierbei basiert die Entstehung auf der
Warmeausdehnung metallischer Werkstoffe. Im Bereich des Warmeeintrags
durch die Laserstrahlung wird eine Ausdehnung hervorgerufen, wahrend
durch das umliegende kalte Material die Ausdehnung behindert wird und
Druckspannungen die Folge sind. Bei Erreichen der FlieRgrenze wird durch
die aufgestauten Druckspannungen eine plastische Verformung bewirkt. Bei
der Abkihlung des Werkstoffs erfolgt eine Kontraktion, wodurch
Zugspannungen ausgebildet werden. Ubersteigen die Zugspannungen die
FlieRgrenze, wird der Werkstoff ebenfalls plastisch verformt. Dieses Prinzip
zur Entstehung von Eigenspannung wird als Temperaturgradient-
mechanismus (TGM) bezeichnet und wird schematisch in Bild 13 dargestellt.
[14, S.77-79, 47]

Laserstrahl <“—>Druckspannungen
Aufgeschmolzene
’ Schicht *>Zugspannungen
Abkiihlung

Der TGM kann sowohl innerhalb einer Schicht als auch zwischen zwei oder
mehreren Schichten erfolgen. Ein groRerer Temperaturgradient sowie
groRere Bauteile mit mehr Schichten flhren dabei prinzipiell zu mehr
Eigenspannungen und Verzug infolge der erhéhten Schrumpfung beim
Abkihlen. [14, S. 77-79, 47]
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Bild 14:
Schematische
Darstellung des
Spannungsverlaufs
bei der Abkiihlung
von Austenit, Bainit
und Martensit nach
[49]

Bei Phasenumwandlungen in Werkstoffen werden Eigenspannungen durch
zwei mdgliche Mechanismen beeinflusst. Bei einer Volumenanderung durch
diffusionsgesteuerte Phasenlibergdnge wie der Umwandlung von Austenit zu
Ferrit, Perlit oder Bainit konnen Eigenspannungen durch Ausscheidungen
induziert werden. Durch diffusionslose Phasenlibergdnge wie der
Umwandlung von Austenit in Martensit kdnnen auch Eigenspannungen
verringert werden. Die Martensitumwandlung erfolgt durch eine kooperative
Scherbewegung der Gitterstruktur des Austenits. Dabei findet die
Umwandlung bevorzugt in einer Richtung statt, die den vorhandenen
Eigenspannungen entgegenwirken kann [49]. Die Ergebnisse der
Untersuchungen an drei uniaxial eingespannten Stahlproben zur Reduzierung
von Eigenspannungen durch Phasenumwandlungen aus [49] sind in Bild 14
schematisch dargestellt.
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beendet

Die thermisch bedingte Kontraktion von Austenit fihrt bei der Abkihlung
zunachst zu einem kontinuierlichen Anstieg der Spannung aller uniaxial
eingespannten Proben. Bei der Umwandlung zu Martensit und Bainit wird eine
starke Reduzierung der Spannungen bis unter das Anfangsniveau festgestellt.
Bei weiterer Abklhlung und abgeschlossener Umwandlung steigt die
Spannung erneut durch die thermische Kontraktion an. Bei 25 °C weist das
bainitische Gefiige eine gréRere Spannung auf als der austenitische
Werkstoff. Bei Martensit hingegen wird nach der Abkuhlung eine kleinere
Spannung als bei Austenit beobachtet. [49]

2.2.4 Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl und @hnlichen Stéhlen

24 Untersuchung der

Im Folgenden werden Verdffentlichungen zur Verarbeitung von
Werkzeugstéahlen insbesondere von Schnellarbeitsstéhlen mittels LPBF
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aufgefiihrt. Dabei werden die Herausforderungen in der Verarbeitung dieser
Stahle bezlglich der Rissbildung und der beobachteten Geflige unter Einsatz
von Vorheiztemperaturen an der Bauplattform fokussiert.

Erste Arbeiten zu der Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl HS6-5-2 (1.3343,
M2, mit 0,9 Gew.-% C) mittels LPBF werden 2006 von Wright et al. [50] und
2007 von Badrossamay et al. [51] verdffentlicht. Dabei werden
Anlagensysteme mit einem Laserspotdurchmesser grofier 550 ym und einer
Laserleistung kleiner 200 W  genutzt, wodurch kleine Bauteildichten
(kleiner 67 % [50]) erreicht werden.

Durch Liu et al. werden Untersuchungen von Schnellarbeitsstahl HS6-5-2
nach der Verarbeitung mittels LPBF veréffentlicht [52—54]. In [52] wird gezeigt,
dass durch Erhéhung der Vorheiztemperatur von 100 °C auf 180 °C eine
Rissreduzierung bei Proben der GroRe 20x20x20 mm?* hervorgerufen wird.
Eine Bauteildichte von 97 % und Bauteilharten von 700-870 HV0,1 werden
festgestellt. Das Geflige wird in zwei Phasen eingeteilt: hell und dunkel. Die
helle Phase wird als nadelférmige martensitische Struktur bezeichnet, die
nicht weiter identifiziert werden kann, wahrend die dunkle Phase dendritisch
und zellular ist und als Martensit/Ferrit definiert wird. Dabei wird in der hellen
Phase mit 859 HVO0,1 eine gréRere Bauteilharte als in der dunklen Phase mit
655 HVO0,1 festgestellt [53]. Durch Rontgendiffraktion (englisch: X-ray
diffraction, XRD) wird festgestellt, dass hauptsachlich Ferrit (krz) sowie
kleinere Mengen von Austenit (kfz) im Geflige detektiert werden kénnen,
welche jedoch nicht ndher quantifiziert werden. Weiterhin wird ein groRerer
Austenitanteil festgestellt, wenn Proben mit einer Scangeschwindigkeit von
700 mm/s im Vergleich zu 250 mm/s gefertigt werden. Karbide kdnnen nicht
detektiert werden, was auf sehr kleines Vorkommen fein verteilter Karbide
oder auf keine Karbide durch die grofRen Abkuhlraten beim Prozess und die
kleine Zeit, diese zu bilden, zurlickgefuhrt wird [53]. In [54] werden mittels
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) in den homogenen und
kontinuierlichen netzwerkartigen Dendriten ein groBes Aufkommen von
Karbiden festgestellt.

Bei weiteren Untersuchungen werden Prozesseinflisse auf die
Verarbeitbarkeit mittels LPBF von Kempen et al. [55] untersucht. Dabei wird
eine Rissvermeidung bei einer Vorheiztemperatur von 200 °C beobachtet. Bei
der Fertigung von Quadern 20x20x10 mm?® werden eine Bauteildichte von
99,88 % sowie eine Bauteilhdarte von 57 HRC erzeugt. Auferdem wird
festgestellt, dass ein zweimaliges Aufschmelzen pro Schicht zu einer
groRBeren Bauteilhdrte von 64 HRC, einem grofRen Anteil an sprodem
Martensit (mittels XRD gemessen und nicht quantifiziert) und zur Rissbildung
fuhrt.
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Von Zumofen et al. [56] werden der Einfluss unterschiedlicher
Vorheiztemperaturen auf die Verarbeitbarkeit und Eigenspannungen des
Schnellarbeitsstahls HS6-5-2 untersucht. Dabei werden Wirfelproben mit
MaRen 10x10x10 mm?*® mit einer Bauteildichte von 99,2 % gefertigt. Bei
schrittweiser Erhéhung der Vorheiztemperatur von 160 °C auf 400 °C wird
eine Abnahme des Verzugs festgestellt.

Durch Greenen et al. [57] wird die Mikrostruktur des Schnellarbeitsstahls
HS6-5-3 (1.3344, M3:2, mit 1,22 Gew.-% C) nach der Verarbeitung mittels
LPBF untersucht. Dabei werden Quader der GroRe 5x5x2,55 mm?® nur
teilweise rissfrei bei einer Vorheiztemperatur von 200 °C gefertigt. Mit der
Erhéhung der Temperatur auf 300 °C wird eine kleinere, aber unregelmaRige
Rissausbildung festgestellt. Bei Untersuchungen zum Pulverrecycling wird ein
steigender Sauerstoffgehalt von 187 ppm auf 243 ppm im Pulver nach
30-facher Wiederbenutzung festgestellt. Die Mikrostruktur der Proben besteht
aus dendritischen, zellularen oder netzartigen heterogenen Strukturen.
Zwischen dem Geflige von Proben, die mit 200 °C oder 300 °C gefertigt
werden, kdnnen keine Unterschiede ermittelt werden. Die Zellen haben eine
langliche Form. Eine ZellgréRe von 0,5 bis 1,5 ym sowie Zellwande mit einer
Breite von 0,05 um werden festgestellt. Durch energiedispersive
Rontgenspektroskopie (englisch: energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX)
Messungen werden Mo, V und W in den Zellwanden detektiert, welche auf
niedrigschmelzende Karbide vom Typ MC, M:C und MsC hinweisen.
Weiterhin wird vermutet, dass die Zellwande aus RA oder aus Karbiden
bestehen, jedoch sind diese zu klein, um diese mit den genutzten Analysen
zu detektieren.

In Veréffentlichungen von Kunz et al. [58, 59] und Saewe et al. [60] wird der
Schnellarbeitsstahl bzw. Walzlagerstahl 80MoCrV42-16 (1.3551, M50 mit
0,8 Gew.-% C) bzw. HS0-4-1 untersucht. In [58] wird die Mikrostruktur von
Proben, die bei ca. 25 °C (Raumtemperatur, RT) und einer Vorheiztemperatur
von 500 °C gefertigt werden, analysiert. Dabei sind die Proben mit den Mafien
10x10x10 mm? rissfrei und haben eine Bauteildichte von 99,9 % sowie
Bauteilharten von 727 HV30 bzw. 789 HV30 nach der Fertigung bei RT bzw.
bei der Vorheiztemperatur von 500 °C. In der Probe, welche mit 500 °C
Vorheiztemperatur gefertigt wird, werden dendritische Strukturen mit
Bereichen von RA und nadelférmigen Martensit festgestellt. Weiterhin werden
feine Mo-reiche Karbide auf den Dendriten (M2C) vermutet und mittels XRD-
Analyse 52% Ferrit/Martensit und 48% RA detektiert. Flr die bei RT gefertigte
Probe werden grébere Mikrostrukturen mit Martensitplatten
(Lanzettenmartensit) sowie feinen Martensitbereichen und RA festgestellt.
Dabei zeigt eine XRD-Analyse 61% Ferrit/Martensit und 39% RA. In [59]
werden die mechanischen Eigenschaften (Harte, Dauerschwingfestigkeit und
Zahigkeit) von  Proben aus  HS0-4-1 und  unterschiedlichen
Warmebehandlungs-routen analysiert. Die gewahlten Parameter fir das HIP
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fuhren zu einer Erhéhung der Harte der LPBF Proben. Die geharteten und
angelassenen LPBF-Proben haben eine Dauerschwingfestigkeit von
377 MPa. Durch Hinzufigen von HIP in die Warmebehandlungskette steigt
die Dauerschwingfestigkeit auf 950 MPa (konventionelles Referenzmaterial
liegt bei 1180 MPa) und die Streuung der Dauerschwingfestigkeit nimmt
deutlich ab. Dies scheint auf die Verringerung der Porositat zurtickzufiihren
zu sein. Bei [60] werden unterschiedlicher Verfahrensparameter
(Laserleistung 130 W und 260 W) sowie die Fertigung bei RT und den
Vorheiztemperaturen 200 °C und 500 °C gegenubergestellt. Die Bauteildichte
aller Proben mit den MaRen 10x10x10 mm? ist groRer 99,5 % und Risse
kénnen durch Vorheiztemperaturen vermieden werden. Die Bauteilharte nach
der Fertigung bei einer Laserleistung von 130 W liegt bei 728 HV10 wahrend
bei gleicher Volumenenergiedichte und 260 W Laserleistung die Bauteilharte
auf 849 HV10 steigt. Fir eine Laserleistung von 130 W steigt die Bauteilharte
in Abhangigkeit zur steigenden Bauteilhdhe, was durch einen Warmestau
sowie eine langere Prozessdauer und somit durch Warmebehandlungseffekte
erklart wird. Mit der Vorheiztemperatur von 200 °C werden &hnliche
Bauteilharten (700-800 HV) wie nach der Fertigung bei RT gemessen. Eine
dendritische Mikrostruktur wird in dem mittleren Bauteilbereich festgestellt,
wahrend in dem unteren Bereich nadelférmige Strukturen beobachtet werden.
Durch die Fertigung bei einer Vorheiztemperatur von 500 °C wird eine
Bauteilharte von 792 HV10 gemessen, welche linear abhangig zur steigenden
Bauteilhdhe steigt. Dabei zeigt der mittlere und untere Bauteilbereich eine
ahnliche homogene und saulenférmig dendritische Mikrostruktur.

In Arbeiten von Saewe et al. [61, 62] wird der Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8
(1.3294, ASP2030, mit 1,3 Gew.-% C) auf Verarbeitbarkeit mittels LPBF
untersucht. In [61] ist eine Fertigung bei RT durch Rissbildung in den Proben
wahrend des Prozesses nicht mdglich. Bei Verwendung einer
Vorheiztemperatur von 500 °C kénnen Proben mit den MaRen 10x10x10 mm?
rissfrei und mit einer Bauteildichte von 99,9 % gefertigt werden. Dabei liegt
die Bauteilharte im Mittel bei 697 HV10, wahrend die rissbehafteten Proben
aus dem Versuch bei RT eine Bauteilhdrte von 536 HV10 aufweisen.
Weiterhin  kann mit steigender Volumenenergiedichte bei 500 °C
Vorheiztemperatur in der Fertigung eine steigende Bauteilhdrte gemessen
werden. Eine dendritische Mikrostruktur kann fiir alle Proben festgestellt
werden. In [62] wird der Schnellarbeitsstahl bei Vorheiztemperaturen von
200 °C bis 600 °C mit einem zu [61] anderen Anlagen und unterschiedlichem
Vorheizkonzept (nun  Widerstandsheizung statt  Induktionsheizung)
verarbeitet. Die Bauteildichte der 10x10x10 mm? Proben liegt bei 99,9 %. Bei
einer Vorheiztemperatur von 350 °C werden im Vergleich weniger bis keine
Risse festgestellt. Bei den Proben, die mit der héchsten Vorheiztemperatur
von 600 °C gefertigt werden, werden die meisten Risse beobachtet. Eine
steigende Bauteilhdarte mit zunehmender Vorheiztemperatur mit einem
Maximum von 940 HV10 bei einer Fertigung mit der Vorheiztemperatur
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500 °C wird festgestellt (deutlich hoher im Vergleich zu [61], die fehlende
Anlagenlbertragbarkeit kann auf die verschiedenen Vorheizkonzepte
(Induktiv/Widerstand) zurlickgefihrt werden). Bei Proben, welche mit einer
Vorheiztemperatur von 600 °C gefertigt werden, werden kleinere Hartewerte
ermittelt. Die Bauteilharte ist mit steigender Bauteilhdhe nicht konstant. Je
nach Vorheiztemperatur kann eine zunehmende Bauteilharte (200 °C —
500 °C) oder eine abnehmende Bauteilharte (600° C) mit steigender
Bauteilnéhe festgestellt werden. Dieses Verhalten wird durch in-situ-
Warmebehandlungsprozesse erklart, bei denen die unteren Bereiche der
Proben langer der Vorheiztemperatur ausgesetzt sind als die oberen
Bereiche. Fir das Geflige einer Probe, welche mit kleinerer
Vorheiztemperatur gefertigt wird, werden nadelférmige Dendriten beobachtet,
wahrend bei groRerer Vorheiztemperatur im gefertigten Geflige grofere
zellférmige Korner aufgenommen werden.

Durch Kunz et al. [63] wird die chemische Zusammensetzung von
Metallpulver des Schnellarbeitsstahls HS6-5-3-8 durch Zumischung des
Schnellarbeitsstahls HS7-7-7-11 (1.3292, ASP2060, mit 2,2 Gew.-% C) in drei
Schritten (30:70, 50:50, 70:30) angepasst und mittels LPBF verarbeitet. Dabei
werden Quader der GroRe 10x10x10 mm? bei einer Vorheiztemperatur von
500 °C gefertigt und alle Proben weisen Risse auf. Mit zunehmendem Anteil
HS7-7-7-11 wird eine grofRere Rissanfélligkeit der Legierung in LPBF
festgestellt sowie eine Verschiebung von nadelférmigen Dendriten zu einer
gleichachsigen zellférmigen Mikrostruktur mit kleinerer Textur. Die stark
erhdhte Rissbildung wird auf gréRere Karbidnetzwerke und MC-Karbide
zurtickgefuhrt.

Die vorausgegangene Studie ist Teil der Dissertation von Kunz [64] in der die
Werkstoffentwicklung neuer hochlegierter, kohlenstoffhaltiger = Stahle
adressiert wird. Dazu werden zunachst konventionelle Walzlager- und
Werkzeugstahle mittels LPBF verarbeitet und untersucht: HS0-4-1, HS6-5-3-
8 und HS7-7-7-11. Bei der Fertigung von Quadern 10x10x10 mm? unter
Nutzung der Vorheiztemperatur von 500 °C werden aus HSO0-4-1
makrorissfreie Proben mit einer Bauteildichte von 99,9 % sowie eine
Bauteilharte von 832 HV10 erzeugt. Teilweise werden Mikrorisse (Heiflrisse)
im Querschliff festgestellt. Das dendritische Geflige besteht hauptsachlich aus
Martensit und RA sowie Karbiden. Ein geringer Einfluss der
Prozessparameter auf die Bauteilharte und das Geflige kénnen festgestellt
werden. Eine rissfreie Verarbeitung von HS6-5-3-8 sowie HS7-7-7-11 mittels
LPBF ist nicht moglich. Die Kaltrisse entstehen bei der Abkulhlung in der
Prozesskammer. Das Geflige ist dendritisch und weist Karbide auf, wobei
eine Abhangigkeit von den Prozessparametern festgestellt wird. Ein groRer
Energieeintrag flhrt zu einem groberen Gefiige und zu gréRerer Bauteilharte.
Weiterhin wird die Auswirkung unterschiedlicher Warmebehandlungen auf die
mechanischen Eigenschaften untersucht. Die gezielte Anpassung der
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Legierungszusammensetzung wird herangezogen, um so das Prozessfenster
fur eine rissfreie Verarbeitung von hochlegierten kohlenstoffhaltigen Stéhlen
zu vergroRern. Dabei werden flinf neue Schnellarbeitsstahllegierungen
entwickelt, mittels LPBF verarbeitet und untersucht: LM2-8-3-8, LM7-6-3-9,
LM2-10-3, LM1-3-2-Cr15. Dabei kénnen nur teilweise die Proben in einem
Versuch rissfrei verarbeitet werden. Eine Bauteildichte der Proben von bis zu
99,4 % kann erreicht werden. Die Bauteilharte und der Anteil RA sowie das
Geflige sind abhangig von den Prozessparametern. Je groRer der
Energieeintrag desto groRer die Bauteilharte und kleiner der RA-Anteil. Die
maximale Bauteilharte liegt zwischen 700 und 800 HV10. Das Geflige ist
meist gerichtet dendritisch. Durch die Verdnderung der chemischen
Zusammensetzung werden die Karbide MC und M2C/MeC sowie der
Ausscheidungszeitpunkt beeinflusst, welche die Verarbeitbarkeit begtinstigen
sollen.

In Arbeiten zur Verarbeitung von Kaltarbeitsstahlen mittels LPBF werden
folgende Legierungen erprobt: X45NiCrMo4, X65MoCrWwV3-2,
X90CrMoNbV5-3, X110CrMoVAI8-2 und Fe85Cr4Mo8V2C1 mit einem C-
Gehalt von 0,45 bis 1,04 Gew.-% [41, 65-70].

In Untersuchungen von Chen et al. [65] wird der Kaltarbeitsstahl 5CrNi4Mo
(laut  Veroffentlichung)  bzw. X45NiCrMo4 (nach  chemischer
Zusammensetzung) (mit 0,45 Gew.-% C) mittels LPBF verarbeitet. Dabei
werden Proben mit einer Bauteildichte von 98 % gefertigt. Im Bereich nahe
der Schweildspurgrenze werden ultrafeine lanzettenformige Martensitbiindel
mit einer mittleren Lanzettenbreite kleiner als 0,4 ym festgestellt. Das Gefiige
im Zentrum der Schweillspur erscheint gréber mit einer mittleren
Lanzettenbreite von etwa 0,58 pum. An Martensitgrenzen werden keine
Karbide beobachtet, was darauf zurlickgefiihrt wird, dass die Karbidbildner
dazu neigen, in festen Lésungen mit Fe zu bleiben anstatt Karbide zu bilden.

Durch Boes et al. [66, 67] werden der Kaltarbeitsstahl X65MoCrWV3-2 mittels
LPBF verarbeitet und die Mikrostruktur untersucht. Bei der Fertigung von
Quadern der Malle 5x5x3,27 mm?® treten ohne Vorheiztemperaturen Risse
auf. Durch Erhéhung der Vorheiztemperatur auf 200 °C und 300 °C kann die
Rissbildung von 6,98 107 um™" auf 0,41 10™* um™ (nach DIN EN ISO 643)
reduziert werden [66]. Eine zellular-dendritische Struktur mit Mikroporen
sowie ein heterogenes dendritisches Gefiige bestehend aus gleichachsigen
Dendriten und Dendriten mit Ianglicher Form kénnen festgestellt werden. Die
unterschiedliche GroRe der Dendriten kann auf den wiederholten
Warmeeintrag durch die Laserstrahlung =zuriickgefihrt werden. Ein
martensitisches Geflige mit einer Uberwiegenden nadel- oder lanzettenartigen
Morphologie wird nach der Fertigung mit 200 °C Vorheiztemperatur
festgestellt. An Proben, welche mit einer Vorheiztemperatur von 300 °C
gefertigt werden, wird ein martensitisches Geflige mit gréberen,
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plattenférmigen Elementen beobachtet. Entsprechend wird vermutet, dass die
Martensitmorphologie von der Vorheiztemperatur abhangig ist. Bei den
Proben werden durch den LPBF-Prozess Iokal inhomogene
Harteeigenschaften festgestellt, abhangig vom Abstand der Messung zu den
zuletzt erstarrten Schichten. In diesem Zusammenhang werden Anlasseffekte
vermutet, die durch das wiederholte Aufschmelzen verursacht werden [67].

In Arbeiten von Kang et al. [68] wird ein Kaltarbeitsstahl mit der chemischen
Zusammensetzung X90CrMoNbV5-3 mit 0,89 Gew.-% C untersucht. Dazu
werden  Wirfel mit den MaRen 10x10x10 mm® mit zwei
Scangeschwindigkeiten 50 mm/s und 2000 mm/s gefertigt. Dabei wird ein
gréRerer RA-Gehalt bei Proben mit der grolen Scangeschwindigkeit ermittelt
als mit der kleinen. Die kleinste Menge an RA wird in der Mitte der Proben
gemessen, was auf die thermischen Zyklen zuriickgefihrt wird, denen die
Mitte der Probe langer ausgesetzt ist. Durch kleine Scangeschwindigkeit wird
ein groRer Energieeintrag erzeugt, welcher zu kleinerem RA-Gehalt und
gréReren Korngréfien fuhrt.

Von Feuerhahn et al. [69] werden die Mikrostruktur und die mechanischen
Eigenschaften des Werkzeugstahls X110CrMoVA18-2 (mit 1,04 Gew.-% C)
untersucht. Mit einer Vorheiztemperatur von 240 °C kénnen rissfreie Wrfel
mit der GroRe 10x10x10 mm? und einer Bauteilharte von 493 HV10 gefertigt
werden. Das Geflige weist feine Karbide auf und ist fein sowie homogen
ausgebildet.

In Arbeiten von Sander [41] und Sander et al. [70] wird ein eigens entwickelter
Stahl Fe85Cr4Mo8V2C1 (1 Gew.-% C) mittels LPBF verarbeitet und
analysiert. Dabei werden mit einer Vorheiztemperatur von 500 °C Wdrfel mit
den MaRen 4x4x4 mm? und einer Bauteilharte von 883-900 HVO0,1 gefertigt
[70]. Im Zentrum der Schweif3spuren wird eine dendritisch Phasenanordnung
mit langen nadelférmigen Austenit- und Martensitkdrnern festgestellt, welche
meist in Aufbaurichtung orientiert sind. An den Schweil3spurgrenzen werden
kugelférmige Austenit- und Martensitkorner beobachtet. Durch die homogene
Verteilung der karbidbildenden Elemente Mo, V und Cr in dem feinen
Netzwerk werden Karbide vermutet. Mittels EBSD-Messungen wird
nachgewiesen, dass die Legierung aus Martensit, Austenit und Karbiden des
Typs M2C besteht, wobei die erhaltenen Muster haufig unscharf sind, was auf
eine durch Gitterdefekte und grofle Eigenspannungen ungeordnete
Kristallstruktur hinweist [70].

Die Untersuchung zur Verarbeitbarkeit von Warmarbeitsstahlen mittels LPBF
wird zumeist an der Legierung X40CrMoV5-1-1 (1.2344, H13) seltener an
X37CrMoV5-1 bzw. X38CrMoV5-1 (1.2343, H11) mit einem C-Gehalt von 0,4
bzw. 0,38 Gew.-% durchgefiihrt.
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Von Over [42] werden die verschiedene Prozessfihrungen fir die
Verarbeitung des Warmarbeitsstahls X38CrMoV5-1 mittels LPBF untersucht.
Bauteildichten von 99 % bei einer Schichtdicke von 100 um und
Scangeschwindigkeiten kleiner 150 mm/s kénnen gemessen werden. Fur
kleinere Schichtdicken von 30 ym werden Bauteildichten groRer 99,5 % bis
zu einer Scangeschwindigkeit von 350 mm/s festgestellt. Dabei werden
Vorheiztemperaturen bis 500 °C angewandt wund eine groRe
Verzugsminimierung kann bereits ab einer Vorheiztemperatur von 150 °C
festgehalten werden. Ein RA-Anteil von 28 % an ohne Vorheiztemperaturen
gefertigten Proben und von 21% an Proben, welche mit einer
Vorheiztemperatur von 500 °C gefertigt werden, wird bestimmt.

Von Casati et al. [71] werden die Mikrostruktur des Warmarbeitsstahls
X37CrMoV5-1 und der Pulvermischung mit einem unlegierten Stahl
untersucht. Dabei kénnen Proben mit den MaRen 5x5x5 mm? sowie 12x12x5
mm?® mit einer Bauteildichte von 99,9 % und einer Bauteilharte von 506 HV1
gefertigt werden. Mittels XRD werden Ferrit bzw. Martensit und Austenit
analysiert, wodurch ca. 15 % RA festgestellt werden kann. Das Geflige
besteht aus ferritische Priméarzellen. An den Zellrdndern wird C
ausgeschieden, wodurch Austenit und Karbide formiert werden.

In  Arbeiten von Huber et al. [72] wird die Verarbeitbarkeit des
Warmarbeitsstahls X37CrMoV5-1 untersucht. Quader mit der GroRe
10x10x10 mm?® werden mit einer Bauteildichte von 99,7 % und einer
Bauteilharte von 642 HV1 mit einer Vorheiztemperatur von 500 °C gefertigt.
Dabei wird aufgrund des ZTU-Diagramms des Werkstoffs vermutet, dass im
gefertigten Zustand Uberwiegend oberer Bainit mit feinem nadelférmigem
Ferrit vorliegt, umgeben von Zementit, anderen Metallkarbiden und RA. Der
RA-Gehalt wird mittels Elektronenrickstreubeugung (englisch: electron
backscatter diffraction, EBSD) auf 4,2 % bestimmt. Das Vorheizsystem
erreicht bei eingestellter Vorheiztemperatur von 500 °C eine gemessene
Temperatur von 381 °C auf der Substratplatte.

Die Untersuchung zu X40CrMoV5-1-1 von Holzweissig et al. [73] ist eine der
ersten Veroffentlichungen mit einem Laserstrahldurchmesser kleiner 250 um.
Vorherige Veroffentlichungen fokussieren die Fertigung von Einzelspuren [51,
74, 75] und/oder nutzen Laserstrahldurchmesser von groRer 250 um, welche
heute nicht mehr Stand der Technik sind [42, 50]. In [73] werden Zugproben
der GroRe 8x5x1,5 mm?® mit einer Bauteilharte von 620-670 HV5 unter Einsatz
einer Vorheiztemperatur von 100 °C gefertigt. Anlasseffekte kdnnen in den
Proben im unteren Bereich an der Substratplatte festgestellt werden. Mittels
XRD koénnen Ferrit und Austenit festgestellt werden. Aufgrund der Diffusion
von C aus dem Martensit in den Austenit wird eine Austenitstabilisierung
vermutet. Die rissfreie Verarbeitung des Stahls mittels LPBF wird durch RA in
den Proben begrindet.
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Von Mertens et al. [76] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 bei RT und den
Vorheiztemperaturen 200 °C und 400 °C mittels LPBF verarbeitet. Wirfel mit
den MaRen 10x10x10 mm?® werden mit einer Bauteildichte grofRer 99 % und
Bauteilharten von 667-894 HV0,5 abhangig von der Vorheiztemperatur
gefertigt. Bei der feinen zellularen Struktur kénnen keine Unterschiede
zwischen den Proben, welche bei verschiedenen Vorheiztemperaturen
hergestellt werden, festgestellt werden. Durch XRD-Analysen werden
Austenit und Ferrit nachgewiesen, wobei in Proben nach der Fertigung bei
200 °C der kleinste Ferritgehalt im Vergleich zu Proben, die mit RT oder
400 °C gefertigt werden, gemessen wird. In Proben, die mit einer
Vorheiztemperatur von 400 °C gefertigt werden, wird die Bildung von Bainit
statt Martensit vermutet.

In den Arbeiten von Yan et al. [77, 78] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels
LPBF bei einer Vorheiztemperatur von 200 °C verarbeitet. An den gefertigten
Wirfeln der Grofle 10x10x10 mm?® werden Bauteildichten von 99,7 % und
eine Bauteilharte von 57 HRC (ca. 630-640 HV) festgestellt [77, 78]. Die
Mikrostruktur besteht nach XRD-Analysen dominierend aus Ferrit sowie aus
Eisenkarbiden und RA. Eine Orientierung des Kornwachstums in
Aufbaurichtung kann festgestellt werden. Weiterhin wird Austenit festgestellt,
in dem die Legierungselemente Cr, Mo und V angereichert sind und welche,
nicht in einem Gleichgewichtszustand vorliegt [77].

Von Wang et al. [79, 80] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF zu
Quadern der Groéfle 10x10x3 mm? verarbeitet. Dabei werden Bauteildichten
von 98,6 % sowie Bauteilharten von 580 HV5 [79] bzw. 597 HV5 [80]
gemessen. Da die Ausscheidung von Karbiden mittels Diffusion Zeit benétigt,
wird vermutet, dass aufgrund der grof’en Abkulhlgeschwindigkeiten beim
LPBF-Prozess keine Karbide in der Matrix entstehen kénnen. Stattdessen
werden die karbidstabilisierenden Elemente aufgrund der hochlegierten
Einschliisse entlang der Korngrenzen angehauft. Etwa 18 % RA wird
gleichmaRig in der Eisen-Matrix verteilt. In der Mikrostruktur werden etwa
1 um groRBe Zellen und Lanzettenmartensit festgestellt [79]. In [80] wird ein
RA-Gehalt von 11,5 % in Bauteilen (19x30x3,2 mm?®) nach der Fertigung mit
90 °C Vorheizung festgestellt. Wahrend der Martensitumwandlung kann ein
Teil von C durch Kohlenstoffiiberlagerung aus dem kohlenstoff-libersattigten
Martensit in den Austenit stabilisiert werden.

In Untersuchungen von Krell et al. [81] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels
LPBF mit den Vorheiztemperaturen 100 °C, 200 °C und 300 °C verarbeitet.
Dabei werden Quader mit den Maflen 5x5x10 mm? und einer Bauteildichte
von 99,5 % sowie einer maximalen Bauteilharte von 575 HV10 gefertigt. Eine
hellere Phase (Austenit) mit einem Anteil von 20-25 % an der Mikrostruktur
und eine dunklere Phase (Ferrit) mit einem Anteil von 75-80 % wird ermittelt.
Durch Austenit werden die ferritischen Zellen (ca. 0,5 bis 2 ym) netzwerkartig
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umschlossen. Die Zellwdnde haben eine Dicke von ca. 0,1-0,2 um. Die
Mikrostrukturen sind bei allen Vorheiztemperaturen &ahnlich. Durch die
Existenz von Austenit und das konstante Verhaltnis zu Ferrit bei allen
Vorheiztemperaturen wird festgestellt, dass die Prozesse, die fir die Bildung
der beobachteten Mikrostruktur verantwortlich sind, nicht zwischen RT und
300 °C stattfinden. Weiterhin werden Risse bei verschiedenen
Prozessparametern beobachtet und kénnen nur bei einer Vorheiztemperatur
von 300 °C vermieden werden.

Von Deirmina et al. [82] und Pellizzari et al. [83, 84] werden die nachgelagerte
Waéarmebehandlung [82] sowie die Bruchzahigkeit [83] und die
Dauerschwingfestigkeit [84] des Stahls X40CrMoV5-1-1 nach der Fertigung
mittels LPBF untersucht. In [82] werden Quader mit den MaRRen 30x30x7 mm?
mit einer resultierenden Bauteildichte von 98,9 % gefertigt. Im LPBF-
gefertigten Zustand kann die typische Mikrostruktur mit dunklen und hellen
Bereichen festgestellt werden, wahrend auch sehr feine Sekundérkarbide
detektiert werden kdnnen. Diese treten vermutlich durch prozessbedingtes
Anlassen des Gefuiges auf. Neben hauptsachlich Martensit wird ein Anteil von
bis zu 19 % RA detektiert. Die ZellgroRe von Austenit nimmt mit zunehmender
Volumenenergiedichte zu, was auf eine sinkende Abkuhlrate zurtickgefiihrt
wird. In [83] werden Quader der GroRRe 30x30x6,5 mm?* mit einer Bauteildichte
von 99,3 % und einer Bauteilharte von 591 HV1 gefertigt. Dabei kann ein
zelluldres und dendritisches Geflige mit Mikroseigerung festgestellt werden.
Fur die hellen Bereiche wird feiner gleichachsiger und leicht angelassener
Martensit vermutet, wahrend im dunkleren Bereich langgestreckte Strukturen
aus angelassenem Martensit beschrieben werden. Zusétzlich werden Cr-, V-
und Mo-reiche Karbide und eine Stabilisierung von RA an den Zellgrenzen
vermutet. In [84] werden keine Verfahrensparameter genannt, allerdings
Proben (d = 10 mm, h = 70 mm) gefertigt und eine Bauteildichte von 99,3 %
sowie eine Bauteilharte von 475-497 HV0,1 festgestellt.

In Untersuchungen von Lee et al. [85] wird der Einflisse unterschiedlicher
Scangeschwindigkeiten auf die Zugfestigkeit und Schlagzahigkeit des Stahls
X40CrMoV5-1-1 erortert. Dabei werden die Testproben (max. 12,5x3x2 mm?)
mit einer Bauteildichte von 99,8 % und einer Bauteilharte zwischen 470-
585 HV gefertigt. Durch gréRere Scangeschwindigkeiten bei der Fertigung
werden geringere Zugfestigkeit getestet, welche auf gréRere Porositat
zurlickgefiihrt werden kann. Die saulenférmigen Korner wachsen in
Aufbaurichtung mit einer GréRe von 0,5-2 um. Dabei stehen Martensit und RA
im Verhaltnis von 4:1. Weiterhin werden V- und Mo-Karbide (M>C mit Mo, MC
mit V) identifiziert.

Von Narvan et al. [86, 87] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF mit
einer Vorheizungstemperatur von 200 °C und bei RT verarbeitet. Dazu
werden Quader der MaRe 10x10x15 mm?* mit einer Bauteildichte von 99,7 %
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und einer Bauteilharte von 650-689 HV0,2 gefertigt [86]. Die Mikrostruktur der
Proben, die mit und ohne Vorheizung gefertigt werden, zeigen die gleichen
Phasen. Dabei ist Martensit die dominante Phase und ein kleiner RA-Gehalt
kann detektiert werden (nicht direkt quantifiziert). Der Anteil RA ist um etwa
66% gréRer nach der Fertigung bei 200 °C Vorheizung, als bei RT. Karbide
konnen in der Mikrostruktur nicht detektiert werden, was auf den LPBF-
Prozess und den eingeschrankten Diffusionsmechanismus durch die grofien
Abkuhlraten zuriickzufihren ist. Die Kérner im Geflige sind gleichachsig und
saulenférmig sowie unregelmaRig verteilt mit einer GroRRe von ca. 0,52 pm
[86]. Die helle Phase wird als Austenit und die dunkle Phase als
FerritMartensit identifiziert. Eine Seigerung wahrend der Erstarrung, die fir
die lokale Stabilisierung von Austenit im Geflige verantwortlich ist, wird bei der
Verarbeitung mittels LPBF vermutet. Risse in den Proben kénnen teilweise
nach der Fertigung bei 200 °C Vorheiztemperatur beobachtet werden. Bei der
Fertigung mit der kleinsten Laserleistung von 100 W treten keine oder nur
wenige Risse in den Proben auf, allerdings geht dies mit einer kleinen
Bauteildichte einher. Durch den Einsatz gréRerer Laserleistungen im Prozess
werden Bauteildichten bis zu ca. 99 % erreicht und gleichzeitig tritt eine
verstarkte Rissbildung auf [86]. In einer weiteren Studie werden die
Eigenspannungen an Proben und Canitlevern untersucht [87]. Dabei wird
festgestellt, dass die Art der resultierenden Eigenspannungen von zwei
gegensatzlichen Effekten bestimmt wird: Zugeigenspannungen verursacht
durch die Kontraktion wahrend der Erstarrung sowie dem Temperaturabfall
und Druckeigenspannungen aufgrund der Ausdehnung, die durch die
martensitische Phasenumwandlung entsteht. Eine Dominanz der letzteren
kann abgeleitet werden. Durch die Anwendung von der Vorheiztemperatur
von 200 °C werden einerseits die Rissbildung reduziert und die Bauteildichte
der Proben gesteigert sowie die martensitischen Phasenumwandlung
gemindert [87].

Durch Nguyen et al. [88] wird das mechanische Verhalten des Stahls
X40CrMoV5-1-1 nach Verarbeitung mittels LPBF untersucht. Dabei werden
Wirfel mit Kantenlange 10 mm gefertigt und neben der Existenz von
Eisenkarbiden wird in der Mikrostruktur eine netzartige Phase mit einer Gré3e
von 1,42 pm, umgeben von einer zellenférmigen eisenreichen Phase
festgestellt.

Von Ren et al. [89] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF verarbeitet
und untersucht. Dabei werden Wirfel der MaRe 10x10x10 mm? und einer
Bauteildichte von 99,2 % sowie einer Bauteilharte von 561 HV0,5 gefertigt.
ZellgroRen von ca. 1 ym werden gemessen. Kleine Mengen von RA (nicht
quantifiziert) werden neben Martensit in den Proben festgestellt. In der
Analyse des Pulvers wird kein RA gemessen. Das Geflige ist zellférmig mit
einigen groben Ausscheidungen. Bei dem feinen Lanzettenmartensit wird eine
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KorngréBe von 1 pum gemessen. Dabei wird eine Unterdriickung der
Karbidbildung vermutet.

In der Arbeit von Fonseca et al. [90] wird die Verarbeitung des Stahls
X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF und die resultierende Mikrostruktur untersucht.
Dazu werden Wurfel der MaRe 10x10x10 mm? gefertigt und eine Bauteildichte
von max. 99,39 % sowie eine Bauteilharte von 552-624 HV10 festgestellt. Ein
zelluldres und dendritisches Geflige, welches entlang der Aufbaurichtung
orientiert ist, wird beobachtet. In den Zellwanden wird C sowie Cr- und V-
Seigerung gemessen, welche auf Austenit sowie auf Ausscheidung von
Karbiden hinweisen kann. Im Gefiige werden Lanzettenmartensit und RA,
jedoch keine massiven Karbidausscheidungen festgestellt. Im unteren
Bereich des Bauteils wird starker angelassener Martensit mit kleinerer
Bauteilharte gemessen. Mittels XRD wird neben Martensit ein Austenitanteil
im Bereich von 16,5-29,7 % ermittelt. Dabei kénnen keine Korrelationen der
Verfahrensparameter mit den Austenit-Messungen gefunden werden. Die
Versuche werden bei RT durchgefiihrt und Rissbildung kann nicht vermieden
werden. Die Rissbildung wird mit grofRerer Bauteildichte der Proben haufig
verstarkt.

Von He et al [91] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF verarbeitet und
die Rissbildung sowie Mikrostruktur untersucht. Dabei werden Einzelspuren
sowie  Quader der GroRe  15x10x10 mm*® unter variierenden
Verfahrensparametern  gefertigt. In  der  Mikrostruktur ~ wird ein
kontrastreicheres zelluldres Netzwerk festgestellt. Als Ergebnis wird eine
Korrelation der Verfahrensparameter mit den Schweilspurgeometrien sowie
eine Kategorisierung der Schweillspuren abgeleitet.

Durch Yonehara et al. [92] wird der Einfluss von Prozessparametern bei der
Verarbeitung Stahls X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF untersucht. Dazu werden
Quader der GroBe 15x15x10 mm® mit einer Bauteildichte von 99,9 %
hergestellt. Weiterhin wird ein Martensitanteil von 83,5% and ein RA-Gehalt
von 16,5% im horizontalen Querschnitt sowie 65,9% Martensit und 34,1% RA
im vertikalen Querschnitt analysiert. Die KorngrofRe betragt dabei ca. 1 pm.

Von Kunz et al. [93] wird der Stahl X40CrMoV5-1-1 mittels LPBF zu
unterschiedlichen Bauteildichten verarbeitet und die Auswirkungen
unterschiedlicher Warmebehandlungen auf die Mikrostruktur untersucht. Die
Porositat von 0,6 %, 0,9 % und 2,2 % wird mithilfe von drei Parameterséatzen
eingestellt. Eine Argonversprodung mit zunehmender Porositat wird
festgestellt, welche bei den Zug-, Kerbschlagzahigkeits- und
Ermudungsversuchen Auswirkungen auf die Ergebnisse hat.

Die Veroffentlichungen zur Verarbeitung von Schnellarbeitsstédhlen mittels
LPBF werden im Anhang 12.3 in Tabelle 8 aufgefiihrt. Zusammenfassend
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wird bei der Verarbeitung von Werkzeugstahlen insbesondere
Schnellarbeitsstahlen mittels LPBF folgendes festgestellt:

Zellulare dendritische Strukturen durch die charakteristischen Abkiihlraten
und den schichtweisen Aufbau des LPBF-Prozesses werden beobachtet
(siehe Kapitel 2.2.2). ZellgroRen von 0,5-2um und Zellwande
kleiner 0,2 um werden festgestellt.

Martensit tritt fir Warmarbeitsstéhle meist in Form von Lanzettenmartensit
auf, wahrend bei groRerem Kohlenstoffgehalt wie bei Schnellarbeitsstahl
nadelférmiger Martensit (Plattenmartensit) festgestellt wird.

RA wird in den Proben nach der Fertigung gemessen. Teilweise wird
Rissfreiheit aufgrund von RA vermutet [73]. Der RA-Anteil ist abhangig
von dem Werkstoff, der Vorheiztemperaturen und den
Verfahrensparametern:

o 80MoCrV42-16: 48% RA nach Fertigung bei 500 °C bzw. 39%
nach Fertigung bei RT [58]

o X37CrMoV 5-1: 4,2% RA nach Fertigung bei 500 °C [72]

o X40CrMoV5-1-1: 16,5-29,7% RA nach Fertigung bei RT [90];
11,5% RA nach Fertigung bei 90 °C [80]; 16,5-34% RA nach
Fertigung bei 200 °C [92] und 20-25% RA nach Fertigung bei 100-
300 °C [81]

Durch den Einsatz von Vorheiztemperaturen kann eine Rissreduzierung
bis Rissvermeidung festgestellt werden und durch Vorheiztemperaturen
kann eine Beeinflussung des RA-Gehaltes vermutet werden. Bspw. wird
durch Erhéhung der Vorheiztemperatur ein erhdhter RA-Gehalt gemessen
(58]

In-situ Warmebehandlung durch zahireiche Prozesseinflisse (z.B.
Laserleistung, schichtweiser Aufbau, Vorheiztemperatur) wird festgestellt.
[58, 62, 66, 81]

Zum einen wird davon ausgegangen, dass sehr fein verteilte Karbide im
Gefiige vorliegen, welche die Anzahl der Ausscheidungen von
konventionelle Fertigungsverfahren ubertrifft. Karbide sind aufgrund der
feinen Auflosung schwer zu detektieren und werden vornehmlich an
primaren Korngrenzen bzw. Zellwanden vermutet. [52-54, 57, 58, 65, 69—
71,77, 83, 85, 88, 90]

Untersuchung der
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Zum anderen wird in einigen Veroffentlichungen vermutet, dass keine
Karbidbildung stattfinden kann. Fir die Ausscheidung von Karbiden ist
Diffusion erforderlich, welche wiederum Zeit bendtigt. Aufgrund der
groRen Abkihlgeschwindigkeiten beim LPBF-Prozess wird davon
ausgegangen, dass keine Karbide gebildet werden koénnen und
stattdessen die karbidstabilisierenden Elemente aufgrund der
hochlegierten Einschlisse entlang der Subkorngrenzen angehauft
werden. [53, 65, 79, 80, 89]
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Problemstellung, Zielsetzung und Vorgehensweise

Problemstellung, Zielsetzung und Vorgehensweise

Bei Betrachtung des Standes der Technik wird deutlich, dass nur wenige
Veroéffentlichungen zur Verarbeitung von Schnellarbeitsstéahlen mittels LPBF
vorliegen und zwar die Analyse von Bauteildichten und Mikrostrukturen
durchgefiihrt, aber keine Betrachtung der Prozessfiihrung fokussiert wird.
Dabei wird erkennbar, dass die Herausforderung bei der Verarbeitung von
Schnellarbeitsstdhlen die  Rissbildung ist, welche aufgrund von
Gefiigeumwandlungen und Eigenspannungen hervorgerufen wird. Durch
Vorheiztemperaturen kann der Temperaturgradient im Prozess reduziert, die
Eigenspannungen verringert und somit teilweise rissfreie Bauteile gefertigt
werden. Zunachst flhrt das Vorheizen zu einer Verringerung der relativen
Warmeausdehnung durch einen kleineren Temperaturunterschied. Weiterhin
sinkt die Streckgrenze bei vielen Werkstoffen mit steigender Temperatur,
sodass Eigenspannungen durch kleine lokale, plastische Verformungen
abgebaut werden koénnen. Insbesondere Letzteres ist fur die effektive
Verringerung  von  Eigenspannungen  durch  Vorheiztemperaturen
verantwortlich [94].

Die Verwendung einer Vorheizung kann jedoch fiir hochlegierte Werkstoffe
wie den Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 durch komplexe
Wechselwirkungsmechanismen der Warmebehandlung im Prozess zu
inhomogenen Mikrostrukturen und Phasenumwandlungen fiihren, welche
wiederum inhomogene Materialeigenschaften verursachen. Neben der
Anpassung des Warmeeintrags durch LPBF-Verfahrensparameter oder
Vorheiztemperaturen im Prozess ist eine erfolgreiche Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8 durch eine Anpassung der Legierungszusammensetzung denkbar.

Fir die Industrialisierung der Fertigung von Schnellarbeitsstahl mittels LPBF
bedarf es einer erfolgreichen Verarbeitbarkeit, welche sich durch einen
rissfreien Aufbau von Proben mit einer Bauteildichte gréer 99,5 % und einem
homogenen Gefiige Uber die Bauteilhdhe auszeichnet.

Zielsetzung und Forschungsfragen

Auf Basis der abgeleiteten Problemstellung wird fur diese Arbeit folgende
Zielsetzung aufgestellt, um den Stand der Technik zu erweitern:

Ziel ist die grundlegende Untersuchung der Einfluss-Wirk-Zusammenhange
der LPBF-Prozessfiihrung (Vorheiztemperaturen), Systemtechnik
(Schutzgasfiihrung), Bauteilanzahl und Bauteilhdhe sowie der chemischen
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Zusammensetzung auf die resultierende Defektdichte (Porositat, Risse), das
Gefiige und die Bauteilharte von HS6-5-3-8.

Entsprechend soll im Rahmen dieser Arbeit folgende zentrale
Forschungsfrage beantwortet werden:

Wie kann der Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 erfolgreich fiir die industrielle
Anwendung mittels LPBF verarbeitet werden, so dass ein rissfreier Aufbau
von Proben mit einer Bauteildichte grofer 99,5 % und einem homogenen
Geflige auch unter Berlcksichtigung einer Anpassung der chemischen
Zusammensetzung maglich ist?

Daraus abgeleitet ergeben sich folgende Teilfragen:

1. Welchen Einfluss hat die LPBF-Prozessfiihrung
(Verfahrensparameter, Vorheiztemperaturen) sowie die
Systemtechnik  (Schutzgasfiihrung) auf die Verarbeitbarkeit
(Defektdichte, Geflige und Bauteilharte) von HS6-5-3-87 (siehe
Kapitel 5)

2. Wie wird die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 durch Bauteilanzahl und
Bauteilhéhe im LPBF-Prozess beeinflusst? (siehe Kapitel 6)

3. Wie beeinflusst die chemische Zusammensetzung (insbesondere
Kohlenstoff) die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 mittels LPBF? (siehe
Kapitel 7)

Vorgehensweise

Untersuchung der

Um die Forschungsfragen zu beantworten und die Ziele zu erreichen, wird die
Arbeit in neun Kapitel gegliedert, siehe Bild 15.

Bereits ausgeflhrt sind Kapitel 1 mit einer Einleitung in die Arbeit sowie
Kapitel 2 mit dem Stand der Wissenschaft und Technik zur Schaffung der
grundlegenden Kenntnisse flr diese Arbeit. In diesem Kapitel 3 wird die
Problemstellung aus dem Stand der Technik zusammengefasst und der
Forschungsbedarf in Form von Forschungsfragen und der Zielsetzung
abgeleitet sowie die Gliederung der Arbeit vorgestellt. Die verwendete
Anlagentechnik sowie Analysemethodik dieser Arbeit werden in Kapitel 4
erlautert.
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Bild 15: Gliederung der Arbeit

In Kapitel 5 ,Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8° werden die grundlegenden Verfahrensparameter wie
Laserleistung und Scangeschwindigkeit auf die Defektdichte untersucht und
eine zentrale Verfahrensparameterkombination fir die nachfolgenden
Untersuchungen ermittelt. Ausgehend von dieser Parameterkombination
werden die Vorheiztemperaturen schrittweise variiert und der Einfluss auf das
Geflige und die Bauteilharte erortert. Weiterhin wird der Einfluss der
Systemtechnik auf die Verarbeitbarkeit untersucht, indem zwei
Schutzgasfiihrungen erprobt und bewertete werden.

In Kapitel 6 ,Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilhdhe auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8" wird der Einfluss der Bauteilanzahl anhand
gleichbleibender und variierender Bauteilquerschnitte (Belichtungsflache) auf
das Geflige und die Bauteilharte untersucht. Weiterhin wird der Einfluss der
Bauteilhdhe auf die Verarbeitbarkeit untersucht, wobei
Thermografieaufnahmen  zur  Analyse des  Temperaturverhaltens
hinzugezogen werden.

In Kapitel 7 ,Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8" werden zum einen die zwei in dieser Arbeit
genutzten Pulverchargen charakterisiert und deren Einfluss auf das Geflige
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gegenulbergestellt. Weiterhin wird der C-Gehalt einer Pulvercharge durch
gezieltes Zufligen von C-Elementarpulver adaptiert und der Einfluss auf das
Geflige und die Bauteilharte untersucht.

In Kapitel 8 ,Demonstration” wird abschlieRend ein Technologiedemonstrator
mit der entwickelten Prozessfiihrung gefertigt. Die verbleibenden
Herausforderungen bei der Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8
mittels LPBF werden dabei vorgestellt.
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4 Anlagentechnik und Analysemethodik

In diesem Kapitel werden die in dieser Arbeit genutzte Anlagentechnik und
das Vorheizprinzip sowie die Methode zur Prozessbeobachtung mittels
Thermografie vorgestellt. Weiterhin wird die Pulvercharakterisierung sowie
die Geometrie der Proben und die Probenpositionen der Versuche
beschrieben. Zuletzt werden die eingesetzten Analyseverfahren zur
Ermittlung der Bauteildichte und -harte sowie zur Untersuchung der
Gefligestrukturen aufgefihrt.

4.1 LPBF-Laboranlage

Im Rahmen dieser Arbeit wird eine modifizierte LPBF-Laboranlage Aconity
MIDI der Firma Aconity3D GmbH verwendet. Die Anlage und wesentliche
Bestandteile werden in Bild 16 dargestellt.

Bild 16: Darstellung
der LPBF-
Laboranlage
Aconity MIDI

Die Laserstrahlquelle ist ein Ytterbium Faserlaser der Firma IPG Laser GmbH
mit einer maximalen Ausgangsleistung von 400 W. Die Laserstrahlung wird
Uber eine Kollimation der Firma IPG Laser GmbH zum Scannersystem der
Firma SCANLAB GmbH geflhrt. Das Scannersystem besteht aus einem
varioSCAN 40i zur Fokussierung der Laserstrahlung und einem
intelliSCAN 20 zur Strahlablenkung. Die maximale Scangeschwindigkeit wird
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Bild 17:
Schematische
Innenansicht der
Prozesskammer
Aconity MIDI

durch das Scannersystem auf 4 m/s begrenzt. Der Laserstrahl weist im Fokus
einen Strahldurchmesser von ca.80 um sowie eine gaulférmige
Intensitatsverteilung auf. Das Ergebnis der Strahlkaustik-Vermessung wird im
Anhang 0 dargestellt.

Die Prozesskammer der LPBF-Laboranlage verfugt Uber einen zylindrischen
Bauraum mit einem Durchmesser von 170 mm und einer maximale
Bauraumhohe von 200 mm. Mithilfe eines Vorheizungsmoduls der Firma
Aconity3D GmbH koénnen Vorheiztemperaturen an der Substratplatte
eingestellt werden (siehe Kapitel 4.1.1). Durch das Modul wird der Bauraum
auf einen Durchmesser von 100 mm und eine maximale Bauraumhodhe von
150 mm eingeschrankt. In Bild 17 wird eine schematische Innenansicht der
Prozesskammer dargestellt.

Beschichtereinheit

Einlassduse

Richtung

Substratplatte : Schutzgas-

| strémung

Richtung (-
Pulverauftrag | Heizungsmodul |

ﬁ

Ein weiterer Zylinder wird als Pulvervorrat genutzt. Durch die
Beschichtereinheit wird mithilfe einer Kohlefaserbirste das Pulver auf die
Substratplatte in positive y-Achsrichtung aufgetragen. Der LPBF-Prozess wird
unter  Argon-Schutzgasatmosphare mit einem Restsauerstoffgehalt
kleiner 100 ppm durchgefiihrt. Das Schutzgas wird mithilfe der Einlassdiise
Uber die Substratplatte gefuhrt. Mithilfe der Absaugdise wird das Schutzgas
abgefiihrt und in ein Filtersystem zur Filterung von Prozessnebenprodukten
geleitet. Danach wird das Schutzgas Uber eine Umwalzpumpe wieder zur
Einlassduse gefiihrt. Aufgrund von Weiterentwicklungen der Anlage werden
nach der initialen Schutzgasfiihrungsversion (SGFV) Null zwei weitere
Schutzgasfiihrungen (Version A und B) mit unterschiedlichen Komponenten
entlang der Einlassstromung fiir die Versuche dieser Arbeit genutzt und im
Anhang 12.13 gegenubergestellt. Wenn nicht anders beschrieben, wird in den
Experimenten die SGFV A genutzt.
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4.1.1 Vorheizprinzip

Zur Warmeerzeugung wird bei dem eingesetzten Vorheizungsmodul eine
Keramikheizplatte genutzt. Dabei kdnnen Vorheiztemperaturen bis zu
Tv,max = 800 °C eingestellt werden. Das Vorheizungsmodul ist mit einer
Wasserkihlung und zwei Thermoelementen ausgestattet. Durch die
Thermoelemente wird die Temperatur der Heizplatte (Tcurent) und die
Kontakttemperatur (Tcontact) @n der Kontaktstelle zwischen Stromkabel und
Heizplatte bestimmt.

Die Ansteuerung des Vorheizungsmoduls erfolgt Uber die Software
HeatControl der Firma Aconity3D GmbH. Mithilfe eines PID-Reglers in der
Software wird die Stromzufuhr zum Vorheizungsmodul geregelt. Die feste
Aufheiz- und Abkiihlgeschwindigkeiten von 10 K/min kénnen Uber Angabe der
Zieltemperatur und Aufheiz- bzw. Abkuhlzeit eingestellt werden. Die reale
Vorheiztemperatur der Vorheizung wird an der Heizkeramik gemessen. Mit
der eingestellten Aufheizgeschwindigkeit wird auf die gewlinschte LPBF-
Prozesstemperatur aufgeheizt. Nach einer Haltezeit von 10 min wird der
LPBF-Prozess gestartet und die vorgegebene Temperatur so lange gehalten,
bis die Fertigung abgeschlossen ist. Mit Fertigstellung der letzten Schicht wird
die Abklhlphase ebenfalls mit einer konstanten Abklhlrate von 10 K/min
gestartet. Bis zu einer Temperatur von ca. 150-200 °C wird eine geregelte
Abkuhlung durch die Stromzufuhr der Heizung durchgefiihrt. Darunter wird
durch die Kuhlung des Vorheizungsmoduls eine freie Abkiihlung (ohne
Regelung) mit einem flacheren Temperaturabfall erzeugt.

In dieser Arbeit werden drei Versionen des Vorheizungsmoduls
(Vorheizungsversion (VHV) 1, 2 und 3) eingesetzt, siehe Bild 18. Die VHV 1
wird bei Auslieferung der Anlage (Jahr 2017) bereitgestellt. Durch
Weiterentwicklung der Anlagentechnik wird eine VHV 2 mit robuster
Einhausung von der Firma Aconity3D GmbH entwickelt, welche weitere
Dichtungen fir einen pulverdichteren Einsatz der Heizung sowie
Kabelflihrungen fiir eine kleinere Gefahr der Kabelschadigung gewahrleistet.
Weiterhin wird in der Weiterentwicklung VHV2 eine Molybdanplatte zum
Schutz der Heizkeramik eingesetzt. Ein Einfluss der Molybdanplatte auf die
Temperaturhistorie bzw. die Bauteileigenschaften kann festgestellt werden
(Kapitel 5.2), weswegen mit VHV 3 die VHV 2 ohne Molybdénplatte eingesetzt
wird. Dadurch ist eine gréRere Substratplattenhohe von ca. 22 mm fir VHV 3
statt der ca. 15 mm fir VHV 1 und 2 notwendig.
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Bild 18:
Schematische
Darstellung der
VHV 1-3

Substratplatte
Keramikheizplatte

Thermoelemente

(Tcurrent’ Tcontact)

Wasserkiihlung

Elektr. Leitung

Der Einfluss der unterschiedlichen Funktionsweisen der VHV auf die
Verarbeitbarkeit von Schnellarbeitsstahl HS6-5-3-8 wird im Anhang 12.13
untersucht.

4.1.2 Thermografie

Zur thermografischen Prozessbeobachtung wird eine Infrarot (IR)-
Thermografiekamera Optris PI640 mit dem Standardobjektiv (33°-Sichtfeld;
18,7 mm Brennweite) der Firma Optris GmbH eingesetzt. Die Kamera
ermoglicht Aufnahmen mit einer Auflésung von 640 x 480 Pixeln bei einer
Bildwiederholungsfrequenz von 32 Hz [95]. Gemessen wird in einem
Spektralbereich von 8 pym bis 14 ym. Der Temperaturbereich ist in drei
Messbereiche unterteilt. Im Rahmen dieser Arbeit wird der Messbereich
150 °C bis 900 °C gewahlt. Die thermische Empfindlichkeit (Noise Equivalent
Temperature Difference) betragt 75 mK. [96]

Durch die in Bild 19 dargestellte Modifikation des Kammerdeckels mit
eingebauter Scheibe aus Zinkselenid (ZnSe) werden
Thermografie-Aufnahmen in einem Beobachtungswinkel § von ca. 20° zur z-
Achse erméglicht. Ein méglichst kleiner Winkel zur optischen Achse ist von
Vorteil, um den Einfluss von Winkelabhangigkeiten auf die
Temperaturmessung zu reduzieren. Die Transmissivitat der ZnSe-Scheibe ist
groRer 0,9 im Wellenlangenbereich von 3 ym bis 14 ym und ist somit als
Beobachtungsfenster fur die IR-Thermografie geeignet (siehe Anhang 0).
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Bild 19: Aufbau zur
Thermografie-
Messung im LPBF-
Prozess
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Modifizierter
Kammerdeckel

Zur Prozessbeobachtung werden Momentaufnahmen und Videos mit der IR-
Thermografieckamera wahrend des LPBF-Prozesses erstellt. Nach
Beendigung der Belichtung der letzten Probe einer Schicht werden die
Momentaufnahmen nach einer Dauer von 1 s aufgenommen, bevor der
Beschichter fiir den Pulverauftrag bewegt wird. Damit kdnnen Temperaturen
einzelner Proben Uber mehrere Schichten ermittelt werden, in dieser Arbeit
Grundtemperaturen genannt, siehe Bild 20 (Probe Nr. 2). Mit den Videos wird
die gesamte Belichtungsphase einer Schicht und der jeweils darauffolgenden
Schicht aufgezeichnet. Fir die zuletzt belichtete Probe einer Schicht wird
prozessbedingt die Abkuhlkurve abgeschnitten, siehe Bild 20 Probe Nr. 15.

Zur Auswertung der Aufnahmen mussen definierte Messfelder fir die Proben
erstellt werden. Mithilfe der Software PIX Connect der Firma Optris GmbH und
einem eigens entwickelten Matlab-Programm, in dem die Dateien mit
Scanvektoren aus der Datenaufbereitung eingeladen werden kénnen, werden
diese Messfelder fir jede Probe automatisch erstellt. Ein Vergleich der
Genauigkeit und Reproduzierbarkeit zwischen der automatischen und der
handischen Messfelderstellung in PIX Connect istim Anhang 12.6 aufgefiihrt.
Uber jedes Messfeld wird das Mittel der Temperatur aller enthaltenen Pixel
gebildet, sodass jedem Bauteil zu jedem Zeitpunkt eine mittlere Temperatur
zugeordnet werden kann. Der zeitliche Verlauf dieser Temperatur wird in
einem Temperatur-Zeit-Diagramm aufgetragen und zur weiteren Verarbeitung
exportiert.

Zur Berechnung der Temperatur der Messfelder wird in dieser Arbeit ein
konstanter Emissionsgrad von € = 0,169 genutzt (siehe Anhang 12.6). Ein
exemplarischer Temperatur-Zeit-Verlauf fir zwei Proben wird in Bild 20
dargestellt.
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Bild 20:
Exemplarischer
Temperatur-Zeit-
Verlauf der Proben
Nr. 2 und Nr. 15
(rechts) aus einem
15 Quader-Versuch
(links)
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Die in Bild 20 dargestellte Abkuhlkurve kann in drei Phasen unterteilt werden.
Die Phase vor der Belichtung wird aufgrund des abweichenden
Emissionsgrades von Pulver und der damit dargestellten falschen Temperatur
nicht analysiert. In der Phase der Belichtung wird das Pulver auf der
Probenoberflache aufgeschmolzen und erstarrt. Dadurch werden im Messfeld
Pulver, Schmelze und Festkorperoberflaiche mit unterschiedlichen
Emissionsgraden gleichzeitig gemessen und die Messwerte gemittelt. Da der
ermittelte und angewandte Emissionsgrad nur fir Festkorper gilt, sind die
Temperaturverlaufe erst bei abgeschlossener Belichtung des Bauteils
aussagekraftig. Die Phase nach der Belichtung wird hier als freies Abkihlen
bezeichnet. Die Zeit zur freien Abklhlung wird durch die
Belichtungsreihenfolge fiir die letzten belichteten Proben reduziert, wie in dem
dargestelltem Verlauf fiir Probe Nr. 15 in Bild 20 beobachtet werden kann.

Bei der Auswertung der Aufnahmen ist zu beachten, dass die
Grundtemperatur von der Richtung des Vorschubs bei der Belichtung (siehe
Kapitel 4.3) abhangt. Dadurch werden in der Auswertung der
Grundtemperatur je nach Bauteilposition Unterschiede zwischen geraden
bzw. ungeraden Schichten festgestellt, siehe Bild 21.
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Bild 21:
Exemplarische
Darstellung der
Grundtemperatur in
Abhéangigkeit zur
Bauteilh6he von
Probe Nr. 4 und Nr.
6 aus einem

15 Quader-Versuch
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Durch die alternierende Belichtungsstrategie (siehe Kapitel 4.3) werden zwei
Vorschubrichtungen (Schicht n und Schicht n+1) bei der Belichtung genutzt.
Dadurch werden unterschiedliche Oberflachenstrukturen bzw.
Oberflachenglanz zum Beobachtungswinkel der IR-Thermografiekamera
verursacht, wodurch bei gleichbleibendem Emissionsgrad unterschiedliche
detektierte Temperaturen gemessen werden. Der Einfluss des sogenannten
Hatchwinkels auf die Strahlung wird bereits in Untersuchungen mit Optischer
Tomografie (OT) in [33, S. 93-95] nachgewiesen. Da der Trend der
Temperaturentwicklung auch mit dem Mittelwert dargestellt werden kann, wird
der gleitende Mittelwert siebter Ordnung Uber die jeweils 6 benachbarten
Schichten fur die Darstellung der Grundtemperaturen in Kapitel 5 genutzt.

4.2 Pulver HS6-5-3-8 und Substrat

In dieser Arbeit wird das Pulver aus zwei Chargen HS6-5-3-8 von der Firma
Deutsche Edelstahlwerke Specialty Steel GmbH & Co. KG verwendet. Zur
Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der in dieser Arbeit
verwendeten Pulvercharge 1 und 2 in Kapitel 7 werden die Elemente C, O und
S mittels Verbrennungsanalyse Uber IR-Absorption und das Element N
mithilfe von HeiRextraktion mit Warmeleitfahigkeitsdetektion (WLD)
gemessen. Die restlichen Elemente werden mittels optischer
Funkenemissionsspektrometrie (F-OES) bestimmt.

Fir die Charakterisierung der Pulverchargen in Kapitel 7 werden zunachst
Aufnahmen von Pulver und Pulverquerschliffen zur Visualisierung von
Partikelmorphologie und -gréRe fiir beide Pulverchargen genutzt. Zusatzlich
wird die PartikelgroRenverteilung, der Absorptionsgrad sowie die
FlieRfahigkeit der Pulverchargen charakterisiert. Zur Bestimmung der
PartikelgroRenverteilung wird das Gerat Camsizer X2 der Firma Microtrac
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4.3
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Retsch GmbH mit dem Prinzip der dynamischen Bildanalyse entsprechend
1ISO 13322-2 genutzt [97]. Der Absorptionsgrad der Pulverchargen wird
mittels UV-VIS-NIR Spektroskopie (PerkinElmer Lambda 1050 der Firma
PerkinEImer chemagen Technologie GmbH) fir die Wellenlange der
Laserstrahlquelle dieser Arbeit von 1070 nm bestimmt. Zur Ermittlung der
FlieRfahigkeit wird das Gerat Revolution Powder Analyzer (RPA) der Firma
PS Prozesstechnik GmbH eingesetzt. Durch die Bildanalyse der Oberflache
von Pulver in einer rotierenden Trommel wird der Lawinenwinkel sowie das
Oberflachenfraktal bestimmt.

Bei der Verwendung einer Substratplattenvorheizung muss die
Warmeausdehnung des Substratplattenwerkstoffs beriicksichtigt werden.
Aufgrund unterschiedlicher Warmeausdehnungskoeffizienten des
aufzubauenden Werkstoffs und des Substratwerkstoffs kdnnen Spannungen
auftreten [98, S. 18—19]. Um diese Spannungen zu vermeiden, werden in
dieser Arbeit Substratplatten aus dem Werkstoff 1.4125 (X105CrMo17) mit
dem Warmeausdehnungskoeffizienten 0zo400:c = 11,6 10°K" (HS6-5-3-8:
Oz0-400°c = 11,8 10° K" siehe Kapitel 2.1.5) verwendet [99].

Probengeometrie und —position

Untersuchung der

Durch unterschiedliche Laserstrahlauslenkungen aufgrund verschiedener
Bauteilpositionen auf der Bauplattform kann die Oberflaichenqualitdt von
Bauteilen beeinflusst werden [100]. Die Bauteileigenschaften kénnen laut
Kapitel 2.2.1 durch Prozessnebenprodukte und somit die Bauteilposition zur
Schutzgasstromung beeinflusst werden. Dabei kdnnen durch diese Effekte
Trends der Bauteileigenschaften abhangig von den Verfahrensparametern
Uberlagert werden. Um diesen Einfluss zu reduzieren, wird eine randomisierte
Zuordnung der Prozessparameterkombinationen zu den Proben gewahlt.

Fir die Bauteilposition auf der Bauplattform wird ein Muster basierend auf
dem Laserstrahleinfallswinkel und dem Abstand zur Mitte genutzt, siehe
Bild 22. Anhand des Laserstrahleinfallswinkels (finf Kreise) und der
Unterteilung der Bauplattform in Abschnitte mit einem Winkelabstand von
22,5° werden 15 Bauteilpositionen Uber die Bauplattform verteilt definiert. In
den Versuchen in dieser Arbeit werden, wenn nicht anders beschrieben, 15
oder funf Proben anhand der Darstellung in Bild 22 ausgerichtet und gefertigt.
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Bild 22: Schema der
Substratplatte mit
Bauteilpositionen
fiir 15 (links) und
fiinf (rechts) Proben

(Nummerierung

entspricht

Belichtungs-

reihenfolge) <:
Schutzgas
-strédmung

Die Proben in dieser Arbeit werden in Form von Quadern mit einer
Grundflache von 10 x 10 mm? und wenn nicht anders angegeben mit einer
Hoéhe von 11 mm gefertigt. Die Proben werden mittels Drahterosion max.
1 mm Uber der Substratplatte getrennt. Alle Proben sind in der x-y-Ebene in
einem 45° Winkel zur Schutzgasrichtung ausgerichtet.

Bild 23: . ) )
p'mbekbrper und Probekorper: Belichtungsstrategie: 7 Scanvektor

Belichtungsstrategie

Schutzgas-
strémung

Durch die Belichtungsstrategie wird der zeitliche Ablauf der Belichtung des
Pulverbetts bestimmt. Die Scanvektoren sind in der vorliegenden Arbeit
bidirektional ausgerichtet. Die Scanvektoren werden alternierend in
entgegengesetzten Richtungen Uber den Querschnitt angeordnet. Die
Orientierung des Vorschubs wird lagenweise um 90° (Hatchwinkel) alterniert
(vgl. Bild 23). Die Vorschubrichtung verlauft durch die Anordnung der Proben
auf dem Substrat in einem + 45° Winkel entgegen der Schutzgasfiihrung.

4.4  Analyseverfahren
Im Folgenden wird das Vorgehen bei der Probenauswertung beschrieben.

Neben der metallografischen Praparation der Proben wird die Methodik zur
Bestimmung der Bauteildichte sowie der Bauteilharte erlautert. Weiterhin
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4.41

werden die Analysen der SchweilRspurgeometrie und der Mikrostruktur
aufgeflhrt.

Probenpraparation

Zur metallographischen Analyse werden Querschliffe der gefertigten Proben
prapariert. Um Rissbildungen durch das Auftrennen der Probe mit einer
Trennscheibe zu verhindern, werden alle Querschliffe durch Nassschleifen
hergestellt. Dazu werden die Proben vollstandig in der Warmeinbettpresse
Opal 460 der Firma ATM GmbH eingebettet. Die Herstellung eines
Querschliffs parallel zur Aufbaurichtung und senkrecht zu den letzten
Schweillspuren erfolgt durch das Abtragen von min. 2 mm der Probe mittels
Nassschleifens.  AbschlieBend  wird der  Querschliff mit 1 pm
Diamantsuspension poliert. Flir das Nassschleifen und Polieren wird die
automatisierte Schleif- und Poliermaschine Saphir 550 der Firma ATM GmbH
verwendet.

Fir die Auswertung mittels EBSD werden ausgewahlte bereits praparierte
Proben ausgebettet und in speziell elektrisch leitfahigem Einbettmittel
eingebettet. Im Anschluss werden die Proben erneut nassgeschliffen und mit
1 um Diamantsuspension sowie einer Suspension mit kolloidalem
Siliziumdioxid poliert, um eine mdglichst polierte Probenoberflache fiir die
EBSD-Analyse zu erhalten.

4.4.2 Analyse der Bauteildichte und Bauteilharte

52

Untersuchung der

Die Auswertung der Bauteildichte der Proben wird anhand von
lichtmikroskopischen (LM)-Aufnahmen durchgefiihrt. Dazu werden die
Querschliffe der Proben mit einer 50-fachen VergroRerung an einem Zeiss
Axio Vert.A1 Auflichtmikroskop der Firma Carl Zeiss Microscopy GmbH
erstellt. Wie in Bild 24 dargestellt werden diese an funf Positionen tber den
Querschliff verteilt aufgenommen. Die Auswertung der Aufnahmen wird mit
der Software Stream-Motion der Firma Olympus Corp. durchgefiihrt. Anhand
eines definierten Schwellenwertes eines Grauwert-Abgleichs wird die
Porositat erfasst und eine reprasentative Bauteildichte (100% minus
Porositat) mithilfe von fiinf Bereichen berechnet. Dabei werden Risse manuell
aus der Messung ausgeschlossen.
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Bild 24:

Methode zur
Auswertung der
Porositat bzw.
Bauteildichte,
eingebettete Probe
mit Messpositionen
(links), LM-
Aufnahme (mittig)
und Auswertung
(rechts)

Bild 25:
Schematische
Darstellung der
Vickers Harte-
prifung und
Prifpositionen auf
dem Querschliff
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-

400 uym

Die Bauteilharte der Proben wird mit dem Hartepriifgerat Q30 A+ der Firma
Qness GmbH und der Software Qpix desselben Herstellers ermittelt. Dabei
erfolgt die Hartepriifung an den Querschliffen nach Vickers (HV) gemaR
DIN EN ISO 6507-1 mit der Prifvorschrift HV10, also einer Priflast von
98,1 N und einer Einwirkdauer von 10 s, siehe Bild 25 [101].

Bauteilhéhe

QOO OO o

-+ 7mm

— 5mm

I 3mm T
QOO OO rim

0O
0O
0O
0O
0O

Die Positionen der Prifpunkte werden in einem 5x5 Raster mit einer
Maschenweite von 2 mm angeordnet.

4.4.3 Analyse der SchweilRspur und Mikrostruktur

Flr die Untersuchung der Schweilspuren werden die polierten Querschliffe
bei Raumtemperatur mit 3 oder 10 %-iger alkoholischer Salpetersaure
(englisch: nitric acid with alcohol, ,Nital“) geatzt, bis ein Gefligekontrast
entsteht und die  Schweillspurgrenzen  sichtbar werden. Die
lichtmikroskopischen Aufnahmen der Querschliffe werden an dem
Lichtmikroskop BX53M der Firma Olympus Corp. erzeugt. Mithilfe der
Aufnahmen werden jeweils die Schweilspurtiefe ts und -breite t, von min. finf
benachbarten Schweillspuren der letzten Schicht der Proben in der Mitte
sowie in den beiden Randbereichen der Proben gemessen. Durch die
Uberlagerung der Schweilspuren wird die halbe SchweiRspurbreite (iber eine
Messung des x-Abstandes zwischen der Mittellinie des héchsten und tiefsten
Punktes der Schweilspur und dem Punkt der duRersten Schweilspurgrenze
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Bild 26:
Schematische
Darstellung der
Messgrofen
Schweilspurtiefe
und -breite

Bild 27:
Positionen der
REM-Aufnahmen,
EDX- und EBSD-
Scans

54 Untersuchung der

angenahert. In Bild 26 werden schematisch Schweiflspuren und die
MessgréRen SchweilRspurtiefe und -breite dargestellt.
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Die Analyse der Mikrostruktur wird mittels Rasterelektronenmikroskopie
(REM)  mit  BSE-Detektor  (englisch:  backscattered electrons),
energiedispersiver Roéntgenspektroskopie (EDX) und
Elektronenriickstreubeugung (EBSD) an Proben zum Teil mit (REM) und ohne
Atzung (REM, EDX, EBSD) durchgefiihrt. In dieser Arbeit werden
verschiedene Mikroskope benutzt. Fir die Auswertung der Proben werden
jeweils die letzten Schichten und die Probenmitte der Querschliffe untersucht,
wie in Bild 27 dargestellt.

Detailscan

Um mittels EBSD eine kristallografische Orientierungskarte zu erstellen, wird
der Elektronenstrahl tber einen ausgewahlten Oberflachenbereich gescannt
und die resultierenden Kikuchi-Muster werden automatisch indiziert und
analysiert. FUr jedes Kikuchi-Muster wird ein Bildqualitatsparameter (englisch:
Image Quality, 1Q) und ein Vertrauensindex (englisch: Confidence Index, Cl)
aufgezeichnet. Die Ergebnisse der EBSD-Messung werden zumeist in Form
von sogenannten Inversen Polfigur (IPF)-Maps dargestellt, die die
kristallographische Orientierung jedes einzelnen Punktes angeben. Dabei
wird ein EBSD-Koordinatensystem durch die Messmethodik, abweichend von
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dem Maschinenkoordinatensystem eingefiihrt. Die Aufbaurichtung z stimmt
dabei mit z' iberein, wahrend x‘ und y* verdreht zu x und y vorliegen [102].

Die 1Q ist eine Metrik, die die Qualitat eines Beugungsmusters beschreibt.
Eine IQ-Map wird erstellt, indem fiir jeden Punkt der gemessene IQ-Wert auf
eine Grauskala Ubertragen wird, wobei die Helligkeit bei steigendem 1Q-Wert
steigt. Bspw. sind Korngrenzen mit kleiner I1Q dunkel sichtbar. Der Kontrast
der 1Q-Map, kann durch Dehnung, Korngrenzen, Phase,
Oberflachentopographie sowie andere Merkmale des Gefliges beeinflusst
werden. [102, 103]

Der Cl misst die Eindeutigkeit einer Orientierungslésung relativ zur
Gesamtzahl der méglichen Lésungen. Daher ist der ideale CI-Wert bei jeder
gegebenen Kornorientierung immer eins. In der Literatur werden CI-
Grenzwerte von groRer 0,1 bzw. 0,2 genutzt. Ab diesem Wert ist die
Wahrscheinlichkeit fuir eine korrekte Zuweisung grofer 95 %. Haufig werden
Punkte an Korngrenzen mit kleineren Cl-Werten belegt, auch wenn diese mit
korrekten Orientierungen indiziert sind. [102, 104]

Fur die Analyse mittels EBSD werden zwei unterschiedliche Systeme genutzt.
Wenn nicht anders beschrieben, wird in allen Ergebniskapiteln das Analytik-
Verfahren 1 eingesetzt. Dazu wird ein JSM-7000F Mikroskop der Firma JEOL
(Germany) GmbH mit Feldemissionskathode (FE) und Schottky-Feldemitter
sowie Hikari-Detektor der Frima EDAX Inc. fir die EBSD-Analysen genutzt.
Die Messaufnahmesoftware OIM Data Collection V7.3 wund die
Auswertesoftware OIM Analysis V8.0 der Firma Ametek GmbH werden
eingesetzt. Die EBSD-Messfeldgrole ist 200 pm x 200 pm mit einem
Punktabstand (Schrittweite) von 100 nm in einem hexagonalen Scanraster.
Die Elektronenenergie ist konstant 15 eV mit einem Strahlstrom von ca.
30 nA. Fir die EBSD-Auswertung wird der Software-Filter ,Cleanup —
Neighbor CI Correlation* sowie fir die Auswertung der KorngroRenmessung
der Software-Filter ,Cleanup — Grain Cl Standardization (tolerance 5.0, min
size 2, Multi Row 0)“ genutzt.

Bei dem Analytik-Verfahren 2 werden ein Sigma 500 der Firma Carl Zeiss AG
mit FE und einem Hikari-Detektor der Firma EDAX Inc. fir EBSD-Analysen,
ein JEOL 6500 F der Firma JEOL (Germany) GmbH mit FE mit einem
Digiview-Detektor flir EBSD-Analysen, sowie ein Merlin mit FE der Firma Carl
Zeiss AG genutzt. Fir die Auswertung mittels EDX-Analyse wird die Software
APEX der Firma EDAX Inc. verwendet. Die Phasenverteilung und Textur der
Querschliffe werden mittels EBSD-Analyse an ausgewahlten Proben
untersucht. Die Software TSL OIM Data Collection der Firma EDAX Inc. wird
zur Aufzeichnung der EBSD-Scans und die Software TSL OIM Analysis der
Firma EDAX Inc. fir deren Auswertung verwendet. In jedem Messbereich
werden jeweils zwei EBSD-Scans durchgefilhrt. Der Ubersichtsscan mit
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150 pm x 450 um deckt in der Breite etwa einer SchweilRspur und in der Hohe
etwa 15 Schichten ab. Die Schrittweite betrdgt 500 nm. Der Detailscan
umfasst eine Messfeld von 120 pm x 120 um mit einer Schrittweite von

50 nm.
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5.1

Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

Einfluss der Prozessflihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

In diesem ersten Ergebniskapitel wird nach der Ermittlung einer zentralen
Parameterkombination zunachst der Einfluss der Vorheiztemperaturen auf
das Geflige und die Bauteilharte erortert. AnschlieRend werden durch
Variation der Systemtechnik zwei Schutzgasfiihrungen erprobt.

Auswabhl einer zentralen Verfahrensparameterkombination

Die Untersuchungen dieser Arbeit sollen mit einer zentralen
Verfahrensparameterkombination (engl. Center Point, CP) durchgefihrt
werden. Dazu werden in diesem Kapitel die Verfahrensparameter
Laserleistung, Scangeschwindigkeit und Spurabstand variiert und die CP-
Verfahrensparameterkombination ~ festgelegt.  Die  Bewertung  der
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 erfolgt anhand der Defektdichte.

In dieser Versuchsreihe werden je 15 Proben mit der Geometrie
10x10x10 mm?® auf einer Bauplattform mittels LPBF gefertigt (abweichende
Anordnung zu Kapitel 4.3, siehe Anhang 12.7 in Bild 91). Die Proben werden
mit  konstanter  Schichtdicke Ds=30um und den variierten
Verfahrensparametern Laserleistung P. =130, 200, 260 W, Spurabstand
Ays = 60, 80, 100 um, Volumenenergiedichte Ey =70, 80, 90, 100 J/mm?3
sowie den daraus abgeleiteten Scangeschwindigkeiten vs = 480-1440 mm/s
gefertigt (siehe Tabelle in Bild 91 in Anhang 12.7). Die Experimente werden
jeweils ohne Vorheizung (Raumtemperatur, RT) wund bei den
Vorheiztemperaturen Ty = 200, 350, 500, 600 °C durchgefiihrt. Dabei wird die
VHV 1 sowie die SGFV Null der Anlage genutzt. Weiterhin wird die
Pulvercharge 2 (siehe Kapitel 7.1) verwendet.

Ergebnisse

Bei der Fertigung der Proben bei RT wird der Prozess aufgrund von
inhomogenem Pulverauftrag abgebrochen. Dieser wird durch das Ablésen der
Proben wahrend des Prozesses und der folgenden Behinderung bzw.
Beschadigung der Beschichtereinheit ausgeldst. Der Abbruch erfolgt bereits
nach ca. 2 mm Bauteilhéhe. In Bild 28 werden die Proben nach Entfernen des
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Bild 28:
Exemplarische
Aufnahmen der
Proben nach der
Fertigung bei RT

Bild 29: Aufnahme
des Pulverbettes
nach dem Abkiihlen
von T, = 200°C mit
Blow-Ups (links),
Probe mit Makroriss
(rechts)

Pulvers gezeigt. Der Aufbau von Proben aus HS6-5-3-8 mittels LPBF bei RT
wird fur diese Arbeit folgend ausgeschlossen.

Fur die Versuche bei den Vorheiztemperaturen 200, 350, 500 und 600 °C wird
bei Prozessende eine Pulverschicht auf die zuletzt belichtete
Probenoberflache aufgetragen. Das Pulverbett wird wahrend des
Abkuhlvorgangs beobachtet. Durch das Entstehen von Rissen wahrend des
Abkiihlvorgangs im Bauteil entstehen Impulse, durch die das Pulver von der
Probenoberflache bewegt wird und die Proben freigelegt werden kdnnen.
Dieser Effekt wird nachfolgend als Blow-Up bezeichnet und kann einen
Aufschluss Uber Makrorisse in den Proben geben, die bei der Abkihlung
entstehen. Ein Pulverbett mit Blow-Ups ist exemplarisch nach dem LPBF-
Prozess bei einer Vorheiztemperatur von 200 °C in Bild 29 dargestellt. Die
Aufnahmen des Pulverbettes aller Versuche werden im Anhang 12.7 in
Bild 92 gezeigt.

Nach der Entnahme der Substratplatte kdnnen an den Proben, welche Blow-
Ups aufweisen, Makrorisse visuell festgehalten werden (siehe Bild 29 rechts).
Dabei verlaufen die Risse senkrecht zur Aufbaurichtung. Fur den Versuch bei
einer Vorheiztemperatur von 500 °C werden ahnlich viele Blow-Ups wie fir
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Bild 30:

Exemplarische LM-

Aufnahmen der
Querschliffe von
Versuchen mit

Ty =200, 350, 500,

600 °C

Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

den Versuch mit 200 °C beobachtet (siehe Anhang 12.7 in Bild 92). Die
Rissbildung ist deutlich sichtbar an den Proben der Versuche bei 200 und
500 °C. Auf der Pulveroberflache nach dem Versuch bei 350 °C kann nur ein
Blow-Up an Probe Nr. 15 festgestellt werden und bis auf diese Probe sind alle
Proben auRerlich rissfrei. Nach dem Versuch bei 600 °C werden keine Blow-
Ups sichtbar. Jedoch sind diese Proben mehrfach &auferlich gerissen.
Entsprechend ist die Rissbildung wahrend des Prozesses bei 600 °C zu
vermuten und nicht erst bei der Abkuhlung.

In Bild 30 werden exemplarische Lichtmikroskop-(LM)-Aufnahmen von
Querschliffe der Proben, die mit den Vorheiztemperaturen 200, 350, 500,
600 °C gefertigt werden, abgebildet. Die Probenpraparation wird in diesem
Kapitel, anders als in Kapitel 4.4.1 beschrieben, mittels Trennschreibe
durchgefihrt.

T, =350 °C

Trennriss

T, =600 °C
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Insgesamt kann die Rissbildung bei den Versuchen nicht vollstandig
verhindert werden. Bis auf Probe Nr. 15 weisen alle Proben nach der
Fertigung bei der Vorheiztemperatur von 350 °C visuell keine Risse an den
Oberflachen auf. Bei der Erstellung von Querschliffen wird das Auftrennen der
Proben mittels Trennscheibe vorgenommen und feine Risse entlang des
Vorschubs der Trennung kdénnen in den Querschliffen beobachtet werden.
Diese Risse kdnnen auf das mechanische Trennen zurtickgefiihrt werden und
werden deswegen Trennrisse genannt (siehe Anhang 12.7 in Bild 93). Durch
den Trennvorgang kénnen zusétzliche Spannungen in die Probe eingebracht
werden. Dadurch wird eine lokale Festigkeitstiberschreitung bewirkt und die
Rissbildung ausgeldst. Fur die weitere Arbeit wird die Probenpraparation fir
die Untersuchungen angepasst und wie in Kapitel 4.4.1 beschrieben
durchgefihrt.

In Bild 31 wird die Bauteildichte in Abhangigkeit der Volumenenergiedichte fiir
eine Laserleistung von 200 W und den Hatchabstand 80 ym (links) und
100 uym (rechts) dargestellt. Die Bauteildichten der Proben werden unter
Nichtberlicksichtigung der Risse (Kapitel 4.4.2) analysiert und flr die
Versuche bei den Vorheiztemperaturen 200, 350, 500 und 600 °C dargestellt.
Die Ergebnisse fir Proben, die mit der Laserleistung von 130 W und 260 W
gefertigt werden, sind im Anhang 12.7 in Bild 94 dargestellt. An Proben, die
mit einer Laserleistung von 130 W gefertigt werden, kénnen durchschnittlich
diekleinste Bauteildichten ermittelt werden. Mit der Laserleistung von 260 W
werden lediglich zwei Proben gefertigt. An diesen Proben kann eine
Bauteildichte groRer 99,85 % festgestellt werden.

Fir den Hatchabstand von 80 um und einer Volumenenergiedichte
gréRer 90 J/mm® werden mittlere Bauteildichten groRer 99,9 % bei allen
Proben unabhangig von der Vorheiztemperatur erreicht. Fir kleinere
Volumenenergiedichten wird die grofite Bauteildichte bei Proben erreicht,
welche bei einer Vorheiztemperatur von 200 °C gefertigt werden. Mit den
gleichen Verfahrensparameter und den Volumenenergiedichten 70 und
80 J/mm?* werden bei einer Vorheiztemperatur von 350 °C Proben mit der
kleinsten Bauteildichte gefertigt. Bei den Proben mit einem Hatchabstand von
100 ym werden fir alle Proben eine mittlere Bauteildichte gréfRer 99,85 %
gemessen. Eine zunehmende Bauteildichte bei steigender
Volumenenergiedichte kann festgestellt werden. Fir Proben, die mit der
Volumenenergiedichte 90 und 100 J/mm? gefertigt werden, werden bei allen
Vorheiztemperaturen Bauteildichten grofRer 99,9 % erreicht.
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Bild 31:
Bauteildichte tber
Volumenenergie-
dichte flir

PL=200 W und

Ays = 80 pm (links)
und 100 um (rechts)
bei Ty =200, 350,
500, 600 °C
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Der qualitative Verlauf der Bauteildichte in Abhangigkeit der
Volumenenergiedichte ist charakteristisch fir das LPBF. Durch kleine
Volumenenergiedichten und damit grofle Scangeschwindigkeiten bei sonst
konstanten  Verfahrensparametern kann durch den verringerten
Energieeintrag ein vollstandiges Aufschmelzen der Pulverschicht nicht
gewahrleistet werden und Anbindungsfehler entstehen [105]. Bei Steigerung
des Volumenenergieeintrags durch kleinere Scangeschwindigkeiten kénnen
Defekte in Form von runden Gasporen ausgelost werden [105-107]. Die
beiden Defekttypen konnen entsprechend anhand der geometrischen Form
unterschieden werden. Anzumerken ist, dass die dargestellten Bauteildichten
insgesamt groler 99,5 % sind, wodurch mit den
Verfahrensparameterkombinationen das Niveau der definierten erfolgreichen
Verarbeitung in Bezug auf die Bauteildichte erreicht wird.

Die Vorheiztemperatur hat insgesamt einen kleinen Einfluss auf die
Bauteildichte. Auffallend ist, dass bei einem Hatchabstand von 80 um und den
Vorheiztemperaturen 350 °C und 600 °C die Bauteildichte flr kleinere
Volumenenergiedichten kleiner ist, als bei den Vorheiztemperaturen 200 °C
und 500 °C. Nach dem Stand der Technik wird durch Erhéhung der
Vorheiztemperatur meist eine Steigerung der Bauteildichte erreicht [42, S. 61].
Eine Begrlindung fir die Abweichungen kénnten lokale Inhomogenitaten beim
Pulverauftrag in den Versuchen sein oder Inhomogenitdten in der
Schutzgasfiihrung.
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Fazit

Anhand der Ergebnisse kann gezeigt werden, dass die Verarbeitung des
Schnellarbeitsstahls HS6-5-3-8 mittels LPBF mit Bauteildichten groRer
99,5 % und mit reduzierter Rissbildung moglich ist. Fir die Vorheiztemperatur
von 350 °C wird im Vergleich die geringste Rissneigung festgestellt. Aus
diesem Grund wird die zentrale CP-Verfahrensparameterkombination fur
diese Arbeit wie folgt festgelegt:

e Laserleistung PL =200 W

e Spurabstand Ays = 100 ym

e Scangeschwindigkeit vs = 740 mm/s

e Schichtdicke Ds = 30 um

o (Resultierende Volumenenergiedichte Ev = 90 J/mm?)

e Vorheiztemperatur Ty = 350 °C

Die Vorheiztemperatur bei der Fertigung von Proben mit HS6-5-3-8 hat einen
deutlichen Einfluss auf die Rissbildung wahrend oder nach dem LPBF-
Prozess. Jedoch sind die Versuche in diesem Kapitel durch die
Parametervariation der Proben und die initiale inhomogenen
Schutzgasfihrung der Anlage nicht eindeutig zu interpretieren, da diese
Faktoren jeweils die Reproduzierbarkeit Uber der Bauplattform beeinflussen.
Eine detaillierte Betrachtung des Einflusses der Vorheiztemperatur auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 und Diskussion der Werkstoffmechanismen
erfolgt in Kapitel 5.2 durch eine fokussierte Versuchsreihe mit der
weiterentwickelten SGFV A.
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5.2 Einfluss der Vorheiztemperatur

Der Einfluss der Vorheiztemperatur auf die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8
wird im nachfolgenden Kapitel untersucht. Dazu werden Proben bei
unterschiedlichen  Vorheiztemperaturen  gefertigt und  hinsichtlich
Defektdichte, Geflige sowie Bauteilharte analysiert.

Auf Basis der bisherigen Erkenntnisse werden Versuche bei den
Vorheiztemperaturen von 200 °C bis 700 °C in 50 °C-Schritten durchgefiihrt,
wobei die restlichen Verfahrensparameter nach der definierten CP-
Verfahrensparameterkombination (siehe Kapitel 5.1) konstant gehalten
werden. In den Versuchen werden finf Proben gefertigt (siehe Kapitel 4.3).
Aufgrund der @hnlichen Bauteilharten aller Proben (siehe Anhang 12.8.1 in
Bild 96) wird die Auswertung von Probe Nr. 3 aus jedem Versuch in diesem
Kapitel fokussiert. Nachfolgend werden die Proben nach der
Vorheiztemperatur benannt, so dass bspw. die mit einer Vorheiztemperatur
von 350 °C gefertigte Probe Nr. 3 als Probe 350 bezeichnet wird. In den
Versuchen wird die VHV 1 sowie die SGFV A der Anlage sowie die
Pulvercharge 1 (siehe Kapitel 7.1) verwendet.

Ergebnisse

Wahrend des LPBF-Prozesses werden zu verschiedenen Zeitpunkten IR-
Thermografieaufnahmen  erstellt und die daraus resultierenden
Abweichungen zwischen Soll- und Ist-Temperatur werden im Anhang 12.8.1
in Bild 95 aufgefiihrt. Grundsatzlich wird fir fast alle Vorheiztemperaturen eine
Abweichung beobachtet, da ein fester Emissionsgrad, welcher fir die
Vorheiztemperatur von 350 °C ermittelt wird, fir die Auswertung aller
Aufnahmen genutzt wird. Dies kann zu teils starken Abweichungen zwischen
realen und gemessenen Temperaturen fiihren, siehe Anhang 12.6. Bei allen
Vorheiztemperaturen wird ein Anstieg der Grundtemperatur von Beginn zur
Mitte der Proben festgestellt. Fur die Vorheiztemperaturen 200 bis 500 °C wird
zwischen Mitte und Ende eine zunehmende oder konstante Temperatur tiber
die Bauteilhdhe von 10 mm detektiert. Flr die Vorheiztemperaturen 600 und
700 °C wird nur ein kleiner Abfall der Temperatur von der Messung in der Mitte
und am Ende des Prozesses festgestellt. Nahere Untersuchungen der
Wechselwirkungen im Prozess unter Zuhilfenahme von
Thermografieaufnahmen werden in Kapitel 6.2 aufgefiihrt.

Wie in Kapitel 5.1 beschrieben, wird die Oberflaiche des Pulverbettes nach
Ende des LPBF-Prozesses beim Abkuhlen beobachtet, um Blow-Ups zu
detektieren. Bei den Versuchen mit Vorheiztemperaturen von 500, 550 sowie
600 °C kénnen diese nach dem Abkuhlvorgang festgestellt werden. In Bild 32
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Bild 32: Darstellung
der Pulverschicht
nach dem Abkiihlen
von T, = 500°C mit
Blow-Ups (links)
und Makrorissen an
den Proben (rechts)

links ist das Pulverbett nach der Abkilhlung des Versuchs bei 500 °C
dargestellt. An den Proben dieser Versuche kdnnen Makrorisse, die senkrecht
zur Aufbaurichtung verlaufen, visuell festgehalten werden (Bild 32 rechts).

Blow-Up

In Bild 33 werden ausgewahlte Probenquerschliffe, die mit unterschiedlichen
Vorheiztemperaturen gefertigt werden, dargestellt. Eine Darstellung aller
Querschliffe ist im Anhang 12.8.1 in Bild 98 abgebildet.

Probe 200

Probe 300 Probe 350 Probe 400

Probe 550 Probe 600 Probe 700

Riss

\ \

Bild 33: Ausgewahlte LM-Aufnahmen von mit verschiedenen Vorheiztemperaturen gefertigten Probenquerschliffen
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Zunachst ist festzustellen, dass fir alle Proben eine Bauteildichte von
mindestens 99,96 % gemessen wird (sieche Anhang 12.8.1 in Bild 97).
Entsprechend kann kein Einfluss der Vorheiztemperatur auf die Bauteildichte
festgestellt werden. An den Proben 500, 550 und 600 kénnen die zuvor
beobachteten visuellen Risse an der Oberflache der Bauteile auch in den
Querschliffen festgestellt werden. Dabei verlaufen die Risse bei den Proben
500 und 550 Uber den gesamten Querschliff parallel zur Substratplatte. Bei
der Probe 600 wird ein Riss ebenfalls parallel zu Substratplatte und mit ca.
1 mm Lange festgestellt.

Durch die Versuchsbeobachtungen, bei der Blow-Ups und somit Risse
wahrend des Abklhlvorgangs auftreten, kdnnen diese Risse der Kategorie
Kaltrisse zugeordnet werden. Diese werden in der Literatur bei Stahlen mit
groBem C-Gehalt auf thermisch induzierte Eigenspannungen zurlickgefihrt
[13, S. 165-168]. Dabei entstehen Zugspannungen durch den
Temperaturgradienten wahrend der Erstarrung und Druckspannungen durch
die Ausdehnung bei der Martensitumwandlung. Die Druckspannungen sind
bei Werkzeugstahlen (inkl. Schnellarbeitsstéahlen) meist ausgepragter [87].

In Bild 34 werden REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor von der Probenmitte
der Probe 200 dargestellt. Die Schweillspurgrenze sowie Korngrenzen
werden beispielhaft hervorgehoben.

Im Innern der Schweilspur (Detail 1) koénnen zwei Formen des
Kristallwachstums festgestellt werden. Zum einen wird saulenférmiges
kolumnares Kristallwachstum beobachtet. Die Wachstumsrichtung wird,
entsprechend des Temperaturgradienten im Prozess, entlang der
Schweillspurgrenze zum Zentrum der Schweil3spur und in Aufbaurichtung z
festgestellt. Zum anderen kénnen entlang der Schweilspurgrenze und bei
Detail 2 nahezu gleichachsige Kristalle beobachtet werden, welche in
Aufbaurichtung gerichtet sind.

Die Dendriten entstehen durch die schnelle Erstarrung und die starke
konstitutionelle Unterkiihlung der Schmelze wahrend des LPBF-Prozesses
(siehe Anhang 12.2) und werden durch die gerichtete Warmeabfuhr zu
langlichen saulenférmigen kolumnaren Kornern geformt [39, S. 139-142,
108]. An der Grenze zum Festkorper (Schweillspurgrenze) kann eine grofie
Keimzahl fir eine heterogene Keimbildung angenommen werden, die zu einer
schnellen Abfuhr der bei der Erstarrung freigesetzten Warme flhrt. Die
gezeigte Mikrostruktur und der Mechanismus sind typisch flr erstarrte
Werkstoffe nach dem LPBF-Prozess [109]. Die Bereiche mit einer scheinbar
gleichachsigen Erstarrungsstruktur (siehe Detail 2) kdnnen durch einen lokal
reduzierten Temperaturgradienten oder  energetisch glnstigere
Wachstumsrichtungen verursacht werden. Vermutlich sind dort kolumnare
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Dendriten quer zur Aufbaurichtung zu beobachten, welche einer globularen
Morphologie ahnlichsehen kdnnen.

—
1 um

42 Mag =2 K, EHT = 15 kV, Signal = BSE

Detai2 ’,1" ,(‘r; l 1 iy A
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X 0

bendritenkern

Bild 34: REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor und InLens-Detektor (unten rechts) in der Mitte der Probe 200

In Bild 34 unten kénnen im Detail die Dendritenkerne und netzartige
interdendritische  Bereiche  deutlich  unterschieden  werden. Die
interdendritischen Bereiche erscheinen in den Aufnahmen mit BSE-Detektor
im Gegensatz zu den Zellen hell. Dies wird durch schwere Elemente (hohe
Ordnungszahl), welche zu einer gréReren Riickstreuung flihren als Fe-reiche
Zellen, verursacht. In der Abbildung mit InLens-Detektor werden die
Ausscheidungen kontrastreicher dargestellt und eine GréRe im Bereich 100-
300 nm wird festgestellt. Nach dem Stand der Technik sind diese
Ausscheidungen vermutlich Karbide innerhalb der interdendritischen
Bereiche [54, 57, 77]. Die beschriebenen Strukturen kénnen ebenfalls an der
Probe 350 festgestellt werden (siehe Anhang 12.8.3 in Bild 99).
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Die REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor von den Proben 400, 500, 600 und
700 sind in Bild 35 dargestellt.

Probe 400 Probe 500

42 Mag = 2K, EHT = 15 kV, Signal = BSE 3o 42 Mag = 2K, EHT = 15 kV, Signal = BSE 3pm

Bild 35: REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor in der Mitte der Proben 400, 500, 600 und 700

Fir die Proben 400 und 500 sind die Schweillspurgrenzen zu erkennen und
eingezeichnet. Die Strukturen bei Probe 400 sind wie zuvor in Bild 34
beschrieben kolumnar dendritisch. Fir die Probe 500 kénnen keine Kérner
bzw. Korngrenzen im Vergleich zur Probe 400 identifiziert werden. In den
Aufnahmen der Proben 600 und 700 werden im Vergleich grobere und
globulare Strukturen vermutet.

VergroRerte REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor der Proben 400, 500, 600
und 700 sind in Bild 36 dargestellt.
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Bild 36: VergroRerte REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor in der Mitte der Proben 400, 500, 600 und 700

In diesen vergréerten Aufnahmen werden im Vergleich zur Fertigung bei
500 °C groRere Martensitlanzetten in den Zellen der Probe 400 vermutet. Fiir
die Proben 600 und 700 kénnen entlang der interdendritischen Bereiche
zunehmende Ausscheidungen in die Dendritenkerne festgestellt werden. Die
Vorheiztemperaturen im Prozess flhren somit zu Diffusionsvorgangen
zwischen den interdendritischen Bereichen und den Dendritenkernen.

Mithilfe eines EDX-Mappings kann die 2D-Elementarverteilung in einer REM-
Aufnahme dargestellt werden. In Bild 37 wird die REM-Aufnahme mit BSE-
Detektor (oben links) und fir die ausgewahlten Elemente Fe, Cr, Mo, V und
W ein EDX-Mapping dargestellt. Eine groRe Helligkeit des Bildes stellt ein
groRRes Vorkommen des jeweilen Elementes in den Bereichen dar.
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Bild 37: REM-Aufnahme mit BSE-Detektor in der Mitte der Probe 700 (oben links) und EDX-Mapping der Legierungselemente Fe,

Cr, Mo, Vund W

u g der i von Schnellarbeitssta mittels 69
Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8



Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

70

Untersuchung der

Fir Fe werden deutlich groRere Helligkeiten im Bereich der Dendritenkerne
als bei den interdendritischen Netzen festgestellt. Dahingegen wird flr die
karbidbildenden Elemente Cr, Mo, V und W eine erhdhte Helligkeit in den
interdendritischen Netzen beobachtet. Fir diese Elemente werden vereinzelt
konzentriert helle Bereiche hauptsachlich in den Netzen identifiziert, welche
mit Pfeilen exemplarisch im Bild gekennzeichnet werden. Selten werden auch
helle Punkte in den Zellen beobachtet, welche ausgelést durch die hohe
Vorheiztemperatur (700 °C)  diffundierte  Legierungselemente  oder
Sonderkarbidbildung (siehe Kapitel 2.1.2) darstellen kdnnten.

Aufgrund der kleineren Loslichkeit der Legierungselemente werden bei der
dendritischen Erstarrung C-, V-, W-, Mo- und Cr-haltige Ausscheidungen,
vermutlich Karbide, in den interdendritischen Bereichen gebildet. Diese
Ausscheidungen werden in den REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor hell
dargestellt und kénnen durch die Anreicherung der Legierungselemente direkt
aus der Schmelze gebildet werden. Entsprechend der Literatur [110] werden
beim thermische Spritzverfahren von HS6-5-3-8 MC-, M2C- und MsC-Karbide
gebildet. Wahrend MC-Karbide direkt aus der Schmelze gebildet werden,
kénnen aufgrund der schnellen Erstarrung und des groRen C-Gehalts
metastabile M,C-Karbide erzeugt werden [110, 111]. Aufgrund des
Warmeeintrages durch das Aufschmelzen der nachfolgenden Schichten im
LPBF-Prozess und die Vorheiztemperaturen kénnen die metastabilen MC-
Karbide zu MC und MeC zersetzt werden [110]. MeC und M23Cs kdnnen auch
in einer Ubersattigten Matrix bei Temperaturen zwischen 700 °C und 800 °C
gebildet werden [110].

Nachfolgend werden EBSD-Analysen aufgefiihrt, wodurch u.a. kubisch-
flachenzentrierter (kfz) Austenit und kubisch-raumzentrierter (krz) Ferrit
identifiziert werden kann. Detektierter Austenit in EBSD-Analysen kann
grundsatzlich als RA bezeichnet werden (Kapitel 2.1.2). Jedoch sind neben
der Unterscheidung von Ferrit und RA die Indizierung von anderen Phasen im
Stahlgeflige mittels EBSD eine Herausforderung. Wie in Kapitel 2.1.2
aufgeflihrt, wird mit Bainit eine spezifische Mikrostruktur beschrieben, die aus
Ferrit und Zementit besteht. Anhand von EBSD-Analysen ist eine
Unterscheidung von Ferrit und Bainit nicht mdglich, da identische
Einheitszellen vorliegen. Die Phase Martensit besteht aus tetragonal
raumzentrierten Zellen und wird haufig als Pseudo-krz-Struktur definiert,
wodurch Martensit wie Ferrit detektiert wird. Jedoch wird durch Martensit
aufgrund der Verzerrung des Gitters haufig ein kleinerer Kontrast in der 1Q-
Map erzeugt, wodurch Martensit von Ferrit unterschieden werden kann. [112]

In Bild 38 wird die IPF-Map von RA (links) und Ferrit (rechts) der EBSD-
Analysen der Proben 200, 350, 400, 500, 600 und 700 in z-Richtung
dargestellt.
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| Probe 350

Ferrit

Bild 38: IPF-Maps jeweils aufgeteilt nach RA (links) und Ferrit (rechts) in der Mitte der Proben 200, 350, 400, 500, 600 und 700

Qualitativ ist festzustellen, dass mit steigender Vorheiztemperatur der RA-
Anteil sinkt. Weiterhin sind die Korner bei den Vorheiztemperaturen 200 bis
400 °C groRer und teilweise kann epitaktisches Kornwachstum vermutet
werden. In diesem Bereich der Vorheiztemperaturen wird visuell eine ahnliche
Textur festgestellt. Zum Vergleich ist die IPF-Map von RA in der Mitte und in
den letzten Schichten (Oben) der Proben 200, 350 und 400 im Anhang 12.8.3
in Bild 100 dargestellt. Zwischen Oben und Mitte der Proben kdnnen
bezuglich Form und Aufkommen von RA bzw. Ferrit visuell keine
hervorgehobenen Unterschiede festgestellt werden.

Der Ferritanteil im Geflige nimmt mit steigender Vorheiztemperatur bei der
Fertigung von 200 bis 500 °C ab. Dabei werden die Ferritkdrner kleiner. Fir
die Proben 600 und 700 hingegen wird ein deutlich groRerer Ferritanteil
dargestellt. Dabei ist das Geflige der Proben 600 und 700 durch kleinere und
rundere (globulare) Kérner stark abweichend von den restlichen Proben.
Zudem sind die Kdrner bei Probe 700 im Vergleich mit Probe 600 gréRer. Ein
Vergleich der IPF-Map von Ferrit in der Mitte der Probe und Oben ist fur die
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Proben 500, 600 und 700 in Bild 101 dargestellt. Dabei sind besonders fiir die
Proben 600 und 700 die Phasen RA und Ferrit in der letzten Schicht weniger
ausgepragt als in der Mitte der Proben. Dagegen zeigt Probe 500 eine gro3ere
Indizierung der Phasen in der letzten Schicht im Vergleich zur Probenmitte.

Die Ergebnisse der EBSD-Analysen sind fir die Proben 350, 500 und 700
jeweils in Bild 39, Bild 40 und Bild 41 dargestellt. Fir die Darstellung der
EBSD-Ergebnisse in dieser Arbeit werden links oben die IQ-Map und rechts
oben die IPF-Map mit einer Einféarbung der Kornorientierung in Aufbaurichtung
abgebildet. Im unteren Bereich der Bilder werden die Inverse Polfiguren der
kristallographischen Orientierung von RA (links) und Ferrit (rechts) mit einer
Farbgebung entsprechend der Orientierungsdichteverteilungsfunktion (ODF)
dargestellt. Ein quantitativer Vergleich der Grauwerte der IQ-Maps der EBSD-
Analysen der Proben ist im Anhang 12.8.3 in Bild 102 dargestellt. Die
Ubersichten der anzahl- bzw. flachengewichteten mittleren KorngréRen aller
Proben sind im Anhang 12.8.3 in Bild 103 und Bild 104 aufgefiihrt.

Probe 350 F

RA Maximalwert = 2,026 Ferrit Maximalwert = 2,018 3.500

KMo [ vl [ 2,724
2,121
1,651
1,285
1,000

0,778

Bild 39: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe 350: IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben), Inverse Polfiguren
fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,57
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Fiar Probe 350 kann fir die RA-Koérner in Betrachtungsrichtung x eine
Vorzugs-orientierung in <001> festgestellt werden. Dagegen sind die
Ferritkorner fir die Analyserichtung x in <111> gerichtet. Dabei wird bereits
von einer Vorzugsorientierung ausgegangen, wenn die ODF-Werte
(Maximalwerte) die GréBenordnung 2 Uberschreiten [113]. Die
Vorzugsorientierung der Mikrostruktur entspricht damit nicht der erwarteten
ausgepragten Orientierung in Aufbaurichtung z des Bauteils (siehe Kapitel
2.2.2). Die Wachstumsrichtung der Koérner folgt dabei mit der kleinsten
Fehlorientierung dem Warmestrom, welcher Ublicherweise durch die
Warmesenke in der Substratplatte bzw. in den bereits erstarrten Schichten
vorgegeben wird. Jedoch wird durch die Vorheiztemperatur eine geringere
Warmesenke als bei Versuchen bei RT verursacht. Eine dhnliche Orientierung
kann ebenfalls flr Proben aus M2 gefertigt bei Vorheiztemperaturen von
180 °C festgestellt werden [54]. Durch die groRen Abkuhlraten im LPBF-
Prozess werden die Bildung von Ferrit/Martensit unterdriickt und die
Erstarrung der Austenitphase erzwungen (siehe Kapitel 2.2.4) [80]. Diese
Phase besteht aus der zuvor gezeigten zellularen Struktur, in der die
Legierungselemente in den interdendritischen Bereichen angereichert werden
und Karbiden, die in den Verknipfungspunkten der Zellnetze gebildet werden.
Bei kleineren Temperaturen bzw. der Abklihlung nach dem Prozess findet
teilweise eine Umwandlung des Austenits in Martensit statt, welcher hier als
Ferrit indiziert wird. Auch in [90] kann (ohne Vorheiztemperaturen) nur eine
geringe Vorzugsorientierung fur Austenit und keine eindeutige Orientierung
fur Martensit abgeleitet werden. Dies wird darauf zurickgeflhrt, dass
Martensit bei der Abkihlung aus den primaren Austenitkdrner gebildet wird
und die Umwandlung nicht vollstandig abgeschlossen wird. Weiterhin kann
vermutet werden, dass durch die Probenpréparation (Polieren) und die
geringe Einbringung von Warme Austenit eine geringe Vorzugsorientierung in
x erhalten kann.

Vereinzelt kdénnen an Probe 350 Korner beobachtet werden, die
Schweillspurgrenzen Uberschreiten. Diese Ubernahme der
Wachstumsrichtung aus vorherigen Schichten definiert epitaktisches
Kornwachstum. Eine Vorzugsorientierung in Aufbaurichtung sowie
epitaktisches Kornwachstum werden in der Literatur haufig fur Materialien
nach der Verarbeitung mittels LPBF beobachtet (siehe Kapitel 2.2.2) [114].
Diese Beobachtungen kdénnen durch die EBSD-Messung der Probe 350 im
Bereich der letzten Schicht unterstiitzt werden (siehe Anhang 12.8.3 in
Bild 105).

Die in Bild 40 dargestellte IQ-Map der Mitte der Probe 500 weist im Vergleich
zu Bild 39 eine kleinere Helligkeit und kleineren Kontrast auf. Beim Vergleich
der Grauwerte auf einer Skala von 0-255 weist Probe 500 einen mittleren
Grauwert von 75,3 auf, wahrend bei Probe 350 ein mittlerer Grauwert von
124,8 festgestellt wird. Auch mit der erneuten Analyse der Probe 500 mit
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halbierter Schrittweite auf 50 nm wird ein &hnliches Ergebnis mit einem
mittleren Grauwert von 88,7 erzielt, wobei eine Erhdhung des Cl-Wertes von
0,2 auf 0,34 im Mittel erreicht werden kann (siehe Anhang 12.8.3 in Bild 106).

Probe 500

RA Maximalwert = 2,262 Ferrit Maximalwert = 1,293

3,500
[X] 1M1 W [2] [X] [yl [2] 2,724
2,121
1,285
) 1,000
001 101 0,778

Bild 40: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe 500: IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben), Inverse Polfiguren
fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,2

In der Richtung x kann eine Vorzugsorientierung fir die RA-Kdérner in <001>
beobachtet werden. Fir die Ferritkdrner kann keine Vorzugsorientierung
festgestellt werden. Mit der Auswertung mit halbierter Schrittweite von 50 nm
wird diese Feststellung unterstitzt (Anhang 12.8.3 in Bild 106). Die kleinere
Indizierung kann moglicherweise durch ein sehr feines Geflige verursacht
werden. Weiterhin wird die Umwandlung von Austenit in Martensit nach der
Fertigung bei 500 °C vermutlich bei kleineren Temperaturen bzw. der
Abkihlung nach dem Prozess ausgeldst und scheint zu einem feineren
Geflige zu fihren als bei der Probe 350.
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Durch die Vorheiztemperaturen oberhalb der Martensitstarttemperatur
kénnen theoretisch Martensitumwandlungen unterdriickt werden. Jedoch
kann anhand der Ergebnisse vermutet werden, dass durch die
Vorheiztemperatur der RA im erstarrten Bauteil zu Martensit umgewandelt
wird. Dies wird vermutlich durch eine in-situ Warmebehandlung im LPBF-
Prozess und spater bei der Abkiihlung zu Raumtemperatur verursacht. Dabei
werden vermutlich besonders kleine Ferritkérner aus dem primaren Austenit
gebildet [13, S. 36—41], welche bei der Analyse mittels EBSD nur bei der
kleinsten Schrittweite detektiert werden kénnen. Bei konventionellem
HS6-5-3-8 wird beim Anlassen im Temperaturbereich von 500 bis 550 °C
durch die Karbidausscheidung eine Versprodung des Werkstoffs
hervorgerufen. Die  Versprédung  durch Martensitbildung und
Karbidausscheidung fiihrt zur Herabsetzung der Zahigkeit, wodurch die
Rissanfalligkeit steigt [17, S. 170-172].

Bei der EBSD-Analyse der Probe 700 weist die IQ-Map in Bild 41 im Vergleich
zu Bild 39 und Bild 40 die groRte Helligkeit auf mit einem mittleren Grauwert
von 200,7 in einem Bereich von 0-255.

%

RA Maximalwert = 1,671 Ferrit Maximalwert = 1,328
Koo M [ X vl [Z
1,285

A 4 A5

001 101 0,778

Bild 41: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe 700: IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben), Polfiguren fiir RA
(unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,67
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Bild 42:
Gesamtanteil Ferrit,
RA und N.I. (nicht
identifiziert)
gemessen in der
Mitte der Proben
200, 350, 400, 500,
600 und 700

76 Untersuchung der

Fir RA wird die flachengewichtete mittlere Korngréfe von 1,11 + 1,67 ym
festgestellt. Die mittlere KorngroRe fir Ferrit betragt flachengewichtet
5,65 £ 3,77 um. Eine Vorzugsorientierung kann weder fiir RA-Kérner noch fiir
die Ferritkdrner festgestellt werden.

Die IQ-Map der Probe 700 zeigt ein helles Bild in der Mitte der Probe, wodurch
der detektierte Ferrit vermutlich nicht wie zuvor Martensit darstellt. Da die
urspriinglichen Schweillspuren nicht zu erkennen sind und das Geflige
feinkdrnig vorliegt, wird eine Rekristallisation des Gefliges vermutet. Die
Rekristallisation ist eine Glihbehandlung von Stahl, welche durch
Temperaturen im Bereich 550-700 °C zur Keimbildung und Kornwachstum
fuhrt bis aus den alten Kérnern ein neues Kristallgitter entsteht [14, S. 84-88].

Die in der EBSD-Analyse ausgewerteten RA- und Ferritanteile sind im
Diagramm in Bild 42 fiir die Messposition Mitte der Proben dargestellt. Dabei
werden die Proben 200, 350, 400, 500, 600 und 700 untersucht. Fir die
Probe, welche bei 500 °C gefertigt wird, wird eine zweite EBSD-Messung
dargestellt mit kleinerer Schrittweite (50 nm statt 100 nm). Weiterhin wird der
Anteil der EBSD-Analyse angezeigt, welcher nicht identifiziert (N.I.) werden
kann.

100%
0 ) ]
80% § %

_ 60% 2 § %

[ 8 &

£ 40% I 2 :; § %

o &

. i -/ | 8

20% W8 i 7 7 /e i
AN [V | VA I\/ 8 8

- N2 N2 Iz V2 Iz <17 L.

200 350 400 500 500
Vorheiztemperatur [°C]

(]
o
o
~
o
o

*Zweite Messung mit

= i r
HORA ¥ Ferrit 4 NI | Schrittweite 50 nm statt 100 nm

Fur die Proben 200, 350 und 400 werden RA-Anteile von 55, 58 und 51 %
festgestellt. Der Ferritanteil dieser Proben liegt bei 30, 24 und 28 %.
Entsprechend wird der N.l.-Anteil der Proben mit 20-26 % dargestellt. Fur die
Probe 500 werden 16 % RA und 17 % Ferrit gemessen, welche ein dhnliches
Verhéltnis der beiden Phasen vermuten lasst. Jedoch ist der N.l.-Anteil mit
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67 % sehr grol, so dass eine klare Aussage Uber die Phasenanteile nicht
moglich ist. Eine erneute Messung der Probe 500 bei kleinerer Schrittweite
fihrt zu einer gréReren Indizierung der Phasen. Dabei werden 20 % RA und
33 % Ferrit mit einem kleineren aber weiterhin im Vergleich zu den anderen
Proben groRen N.l.-Anteil von 47 % festgestellt. Fir die Proben 600 und 700
wird ein kleinerer RA-Anteil von 7 bzw. 3 % gemessen. Ein Ferritanteil von 83
bzw. 91 % wird festgestellt, wodurch der N.I.-Anteil bei < 10% liegt.

Das Diagramm der Phasen RA und Ferrit fur die Messposition Oben an den
Proben (letzte Schicht) ist im Anhang 12.8.3 in Bild 108 dargestellt.
Tendenziell wird bei den Proben 200, 350 und 400 ein groRerer Ferritgehalt
in der oberen Schicht festgestellt sowie dhnlich groRe N.l.-Anteile. Fir Probe
500 wird in der letzten Schicht ein N.I.-Anteil von 26 % mit 39 % RA und 34 %
Ferrit gemessen. An Probe 600 wird ein erhéhter N.I.-Anteil von 49 % und
17 % RA in der obersten Schicht festgestellt. Dahingegen sinkt der N.I.-Anteil
auf 29 % bei Probe 700 mit einem RA-Anteil von 11 %.

Der RA-Anteil der Proben sinkt mit steigender Vorheiztemperatur bei der
Fertigung, wahrend der Ferritanteil steigt. Durch die Wiederholung der
Messung an Probe 500 und die damit erreichte Reduzierung des N.l.-Anteils
wird deutlich, dass ein sehr feines Geflige vorliegen muss. Durch die
Reduzierung des N.l.-Anteils von 67 & auf 47 % werden ein um 4% groRerer
RA-Anteil und ein um 16 % groRerer Ferritanteil festgestellt. Dadurch kann
vermutet werden, dass bei den Proben ein noch gréRerer Anteil sehr feinen
Ferritgefliges vorliegt, welcher den N.l.-Anteil verursacht.

In Bild 43 wird die Bauteilharte abhangig von der Vorheiztemperatur, die bei
der Fertigung der Proben verwendet wird, dargestellt. Die
Standardabweichung der Hartemessungen wird als Fehlerindikator
angezeigt.
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Bild 44: Bauteilharte

Uber Bauteilhéhe
bei Ty =500 °C und
Ty=700"°C
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Die Proben weisen mit zunehmender Vorheiztemperatur bis 550 °C einen
Anstieg der Bauteilharte auf. Bei den Proben 200 und 250 werden ahnliche
mittlere Hartewerte im Bereich von 612 — 618 HV gemessen. Durch die
Fertigung bei 350 °C wird eine mittlere Bauteilharte von 776 + 18 HV erreicht.
Die grofite Bauteilharte wird fir die Proben 500 und 550 mit einer mittleren
Bauteilharte von 906 + 13 HV bzw. 906 + 10 HV analysiert. Fur die
Vorheiztemperaturen 600 bis 700 °C wird eine sinkende Bauteilharte
beobachtet. Die kleinste Bauteilharte wird flr die Probe 700 mit einer mittleren
Bauteilharte von 522 + 93 HV identifiziert. Somit kann ein Hartemaximum der
gefertigten Proben in dem gleichen Temperaturbereich wie das
Sekundarhartemaximum der konventionellen Anlasskurve von HS6-5-3-8
(Kapitel 2.1.5) festgestellt werden.

Die Standardabweichung der Hartemessungen der Proben 600, 650 und 700
sind im Vergleich zu den restlichen Messungen groRer. In Bild 44 ist
exemplarisch die Bauteilharte Uber die Bauteilhdhe z flr die Proben 500
(links) und 700 (rechts) dargestellt.

T, =500°C T,=700°C
S1.000 1.000
T 900 2 900
£ 800 e 800
2 700 S 700
£ 600 2 600
© 3
@ 500 @ 500 i I
400 400 =
1.3 5 7 9 1.3 5 7 9
Bauteilh6he z [mm] Bauteilhéhe z [mm]

Fur Probe 500 ist die Bauteilharte von ca. 902 — 915 HV Uber die Bauteilhdhe
annahernd konstant. An der Probe 700 wird eine steigende Bauteilharte Uber
die Bauteilhdhe z festgestellt. Bei z=1 mm wird eine Bauteilharte von
459 + 10 HV und bei z = 9 mm eine Bauteilharte von 696 + 16 HV gemessen.
Damit wird ein Harteunterschied von 237 HV Uber die Bauteilhéhe und damit
eine Standardabweichung von 91,8 HV bei einem Mittelwert von 522,4 HV
festgestellt. In allen Proben, die bei 200 bis 550 °C gefertigt werden, kann fir
alle Proben eine maximale Standardabweichung von 23 HV Uber die
Bauteilhdhe festgestellt werden (siehe Anhang 12.8.1 in Bild 96).
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Die Warmebehandlung Uber die Bauteilhdhe fiihrt bei den
Vorheiztemperaturen 200 bis 550°C zu nahezu gleichbleibenden
Bauteilharten tber die Bauteilhdhe der jeweils gefertigten Proben. Fir die
Proben 600, 650 und 700 werden starke Abweichungen der Bauteilharten
Uber die Bauteilhohe ermittelt. Die reine Prozesszeit der Versuche betragt ca.
zwei Stunden, wobei die anschlieRende Abklhlung entsprechend der
Vorheiztemperatur durch die konstante Abkihlrate von 10 K/min variiert. Die
Proben werden einem bauteilhbhenabhangigen Zeit-Temperatur-Verlauf
ausgesetzt, welche mit einer Anlassbehandlung verglichen werden kann.
Durch die schichtweise Fertigung und die konstante Probengeometrie, welche
zu gleichbleibenden Schichtzeiten fiihrt, werden die bereits verfestigte
Schichten einer Warmbehandlung mit linear abnehmender Zeit tUber der
Bauteilhdhe ausgesetzt. Die Anlassbehandlung bei Vorheiztemperaturen von
> 600 °C fihrt zu einer Erweichung des Martensits, jedoch ebenfalls zur fast
vollstandigen Umwandlung von RA in Ferrit. Auf Basis der EBSD-Analyse
sowie der Bauteilharte wird eine Rekristallisation durch die Warmebehandlung
vermutet. Aufgrund der Bauteilharte, der Textur und der IQ-Map wird
festgestellt, dass der detektierte Ferrit bei Probe 600 und 700 kein Martensit
ist. Durch die REM-Aufnahmen kénnen Ausscheidungen verursacht durch
Diffusion beobachtet werden. Die Diffusion wird erst durch die groReren
Temperaturen und durch die Zeit, die die Fertigung benétigt, im erstarrten
Bauteil ermdglicht [13, S. 48-51].

Grundsatzlich kénnen bei dem Vergleich der Ergebnisse dieses Kapitels
beziglich Geflige und Bauteilharte drei Bereiche identifiziert werden, siehe
Bild 45.

Bereich 1 Bereich 2 Bereich 3
100 r 1000
80 YIRS - 900
_ Y 2
% 60 o ; . - 800 -;tt
2 40 ‘ 700 £
< % / i 2
20 YN . ﬂ’ #’ ‘,: . L 600 ©
v vlb w L s
§ 5
o I Al |V I (1 /ARSARER AR
200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700
Vorheiztemperatur Tv [°C]
B RA H Ferrit %2 N.L Kein EBSD < Bauteilharte
U g der i von Schnellarbeitssta mittels 79

Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8



Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

80

Untersuchung der

In Bereich 1 werden die Vorheiztemperaturen von 200 bis 450 °C gefasst. In
diesem Bereich treten keine Risse in den Proben nach der Fertigung mittels
LPBF auf. Mit steigender Vorheiztemperatur bei der Fertigung ist eine
zunehmende Bauteilharte zu beobachten. Jedoch sind gleichbleibende
Mikrostrukturen (REM) an den Proben festzustellen. Die Proben in Bereich 1
haben einen grofRen RA-Anteil von 51-58 %. Fir Proben in Bereich 1 kann
der durch EBSD-Analysen detektierte Ferrit als Martensit eingeordnet werden,
da kleinere Grauwerte in der IQ-Map beobachtet werden kénnen im Vergleich
zu Bereich 3 (siehe Anhang 12.8.3 in Bild 102). Der detektierte Ferrit konnte
ebenfalls Bainit sein, jedoch ist dies nicht mittels EBSD nachweisbar. Die
jeweiligen RA- und Ferritanteile sind nahezu gleichbleibend fir die
Vorheiztemperaturen von 200 und 350 °C. Bei Probe 400 wird ein leicht
kleinerer RA-Anteil sowie steigender N.l.-Anteil festgestellt. Mit dem
verbleibenden N.l.-Anteil kdnnte ein groRerer Anteil Ferrit als RA verborgen
liegen. Dies kann aufgrund des groReren indizierten Ferritgehaltes nach der
widerholten Messung mit kleinerer Schrittweite an Probe 500 vermutet
werden. Somit kdnnte die Hartesteigerung mit steigender Vorheiztemperatur
von 200 auf 400 °C auf einen steigenden Martensitgehalt zurlickgefihrt
werden. Bei dem konventionellen Anlassen kann eine abnehmende
Martensitharte ab einer Anlasstemperatur von 300 °C sowie eine
Umwandlung von RA zu Martensit ab einer Anlasstemperatur von 400 °C
vermutet werden (siehe Kapitel 2.1.5). Durch die Martensitumwandlung kann
eine Art Kornfeinung des (Primar-)Austenits in sehr kleine Kérner mit vielen
Korngrenzen verursacht werden, wodurch bei der Analyse ein groRerer N.I.-
Anteil vorliegt. Weiterhin flihrt die Kornfeinung zu einer Festigkeitssteigerung.
Durch feinere Kérner und mehr Korngrenzen werden Versetzungen verhindert
und eine Steigerung der Festigkeit wird erreicht. Dieser Effekt wird auch Hall-
Petch-Beziehung bezeichnet [115]. Bei steigender Vorheiztemperatur in der
Fertigung kénnen ebenfalls mehr Karbidausscheidungen vermutet werden, da
diese zu einer steigenden Bauteilharte flhren (siehe Kapitel 2.1.5).

Zu Bereich 2 werden die Vorheiztemperaturen 500 bzw. 550 °C gezahlt, durch
die in der Fertigung Proben mit Makrorissen und den maximalen Bauteilharten
hergestellt werden. In diesem Bereich wird in der EBSD-Analyse an Probe
500 im Vergleich die kleinsten Kérner (und entsprechend viele Korngrenzen)
festgestellt. Dadurch werden groRe N.l.-Anteile verursacht und somit keine
klaren Aussagen Uber die Phasenanteile von RA und Ferrit moglich. Auf Basis
der IQ-Map und der wiederholten Messung bei halber Schrittweite sowie der
konventionellen Anlasskurve (siehe Kapitel 2.1.5) kann ein grofder
Martensitanteil sowie die Bildung von Sonderkarbiden vermutet werden,
welche zu einer grof3en Bauteilharte fiihren. Die Hall-Petch-Beziehung kann
durch die abnehmende KorngréRe mit steigender Vorheiztemperatur bis
500 °C bei gleichzeitig steigender Bauteilharte belegt werden, siehe Anhang
12.8.3 in Bild 103.
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Bild 46:
Auswirkungen der
Warme (bzw.
Temperatur) der
Proben

Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

Bis zu Vorheiztemperaturen von 550 °C kann das Effektdiagramm aus Bild 46
aufgestellt werden.

Vorheiz-
temperatur

ﬁﬁ@@ﬁ
&g & ¢ 4 ¢

Proben mit groRer Vorheiztemperatur bis 550 °C weisen im Vergleich den
groRten Ferritanteil und den kleinsten RA-Anteil sowie die kleinsten
KorngréRen auf mit einer resultierenden grofen Bauteilhérte. Im Gegenzug
wird fir Proben mit kleineren Vorheiztemperaturen im Prozess der im
Vergleich kleinste Ferritanteil, grofite RA-Anteil sowie die groRRte KorngréRe
mit der kleinsten Bauteilharte gemessen.

Ferrit KorngroRe Bauteilharte

Durch Bereich 3 werden Vorheiztemperaturen ab 600 °C beschrieben.
Jedoch ist deutlich, dass die Probe 600 Eigenschaften aufweist, welche auch
in Bereich 2 fallen, da an Probe 600 ein kleinerer Makroriss festgestellt wird.
Bei den Proben, die mit Vorheiztemperatur 650 und 700 °C gefertigt werden,
sind wiederum keine Risse zu beobachten. In Bereich 3 werden an den
Proben grofRe Gradienten in der Bauteilharte mit der Bauteilhohe festgestellt.
Dabei wird eine kleinere Bauteilharte in dem unteren Bereich der Proben
festgestellt, welche uber die Bauteilhdhe steigt. Durch den LPBF-Prozess und
die Vorheiztemperatur wird eine in-situ Warmebehandlung der Proben
durchgefiihrt, welche dazu fihrt, dass Ferrit und kein Martensit im Geflge
vorliegen. Mit der Bauteilh6he ist ein Anstieg der Bauteilharte zu beobachten,
welche mit einer sinkenden Glihdauer Uber die Bauteilhéhe zu erklaren ist.

Fazit

Mit den aufgefiihrten Ergebnissen kann gezeigt werden, dass die
Vorheiztemperatur beim LPBF-Prozess einen groflen Einfluss auf das
Bauteilgeflige, die Bauteilharte und die Rissbildung von HS6-5-3-8 hat. Die
Bauteildichte wird jedoch durch die Vorheiztemperaturen bei den
verwendeten Verfahrensparametern nicht beeinflusst. Bis zu
Vorheiztemperaturen von 450 °C werden rissfreie Proben gefertigt ebenso mit
den Vorheiztemperaturen 650 und 700 °C. Mit steigender Vorheiztemperatur
steigt die Bauteilharte auf ein Maximum von ca. 900 HV bei 500 bzw. 550 °C.
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Noch groRere Vorheiztemperaturen fiihren zu sinkenden Bauteilharten bis zu
min. 522 HV sowie zu Harteunterschieden von bis zu 237 HV innerhalb der
Proben Uber die Bauteilhéhe. Dies wird durch die in-situ Warmebehandlung
und Rekristallisation verursacht. Die erfolgreiche Verarbeitbarkeit (groRe
Bauteildichte, rissfreie Proben und homogenes Gefilige) bei Einsatz von
Vorheiztemperaturen < 450 °C kann demonstriet werden. Hohere
Vorheiztemperaturen werden unter der Zielsetzung einer industriellen
Fertigung/Anwendung nicht empfohlen, da derzeit keine kommerziellen
LPBF-Maschinen Vorheiztemperaturen gréRer 500 °C realisieren kénnen. Die
CP-Verfahrensparameterkombination mit einer Vorheiztemperatur von
350 °C wird somit weiterhin in dieser Arbeit eingesetzt.

Beim Vergleich der Ergebnisse in diesem Kapitel mit den Ergebnissen aus
Kapitel 5.1 wird deutlich, dass eine kleinere Rissneigung in den Proben dieses
Ergebniskapitels vorliegt. Dies kann auf mehrere Ursachen zurlickgefihrt
werden. In Kapitel 5.1 werden 15 Proben mit variierenden
Verfahrensparametern gefertigt. Dadurch ist die Zeit pro Schicht und die
gesamte Versuchszeit langer. Die moglichen Auswirkungen auf die in-situ
Warmebehandlung werden in Kapitel 6 untersucht. In Kapitel 5.1 wird eine
veraltete ~ Schutzgasstromung  eingesetzt, welche die  verstarkt
hervorgerufenen Prozessnebenprodukte durch die Parameterstudie mit
variierenden Verfahrensparametern in der Prozesskammer nicht ausreichend
abfihrt. Nahere Untersuchungen zu dem Einfluss der Schutzgasstrémung auf
die Verarbeitbarkeit werden in Kapitel 5.3 erlautert. Zuletzt wird die
Pulvercharge 2 in Kapitel 5.1 genutzt, wahrend in diesem Kapitel die
Pulvercharge 1 eingesetzt wird. Eine Analyse des Einflusses der zwei
Pulverchargen bzw. deren chemische Zusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit wird in Kapitel 7.1 aufgefihrt.
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5.3 Einfluss der Schutzgasfiihrung

Der Einfluss der Schutzgasflihrung auf die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8
wird nachfolgend untersucht. Dazu werden die Proben mit zwei
unterschiedlichen Schutzgasfihrungen (SGFV A und B) sowie mit
variierender Belichtungsreihenfolge gefertigt und hinsichtlich Defektdichte, die
Bauteilharte sowie das Gefiige analysiert.

In den Versuchen werden 15 Proben (siehe Kapitel 4.3) mit der Variation der
Belichtungsreihenfolge gegen (G) und mit (M) der SGFV A und B gefertigt.
Die Belichtungsreihenfolge G entspricht der Probenbezeichnung in
Kapitel 4.3. Mit der Belichtungsreihenfolge M wird die Belichtung ausgehend
von Position Nr. 15 in absteigender Nummerierung bis Nr. 1 durchgefiihrt.
Nachfolgend werden die Proben in Belichtungsreihenfolge und nicht nach der
Probenposition benannt. Die Versuche A-G bzw. B-G bezeichnen die
standardisierte Belichtungsreihenfolge beginnend am Schutzgasauslass
entgegen der Schutzgasstromung mit SGFV A bzw. B. Die Versuche A-M
bzw. B-M beschreiben die umgekehrte Belichtungsreihenfolge beginnend am
Schutzgaseinlass mit der SGFV A bzw. B. Dabei werden Proben mit der CP-
Verfahrensparameterkombination (siehe Kapitel 5.1) gefertigt. In den
Versuchen wird die VHV 3 sowie die Pulvercharge 2 (siehe Kapitel 7.1)
verwendet.

Die Schutzgasfihrung kann aufgrund der modularen Anlage flexibel
angepasst werden. Dazu zahlen Ein- und Auslassdiise sowie Umlenkungen
und ein Bypass, durch welchen der Volumenstrom aufgeteilt und an zwei
Stellen in die Prozesskammer gefiihrt werden kann. Eine moglichst
homogene Fiihrung des Schutzgases oberhalb der Bearbeitungsebene wird
angestrebt, um eine moglichst effiziente Abfuhr der Prozessnebenprodukte zu
erreichen. Dies dient auch der Vermeidung von Verdreckung der optischen
Komponenten wie der Einkoppelscheibe, durch welche der Laserstrahl in die
Prozesskammer geflihrt wird. Dabei ist das Ziel, moglichst unabhangig von
der Bauteilposition und Belichtungsreihenfolge reproduzierbare
Bauteilqualitaten wie bspw. Bauteildichte zu erreichen.

Die SGFV A wird gebildet durch eine Zusammenstellung des
Ausgangszustandes der Anlage und einer Erweiterung durch Einsatz eines
Leitschaufelelementes in der Umlenkung vor der Einlassdise und ohne
Bypass (siehe Bild 47). Die Einlassdise der Firma Aconity3D GmbH mit den
MaRen 250x50 mm? beinhaltet ein Gitter mit 12x120 Offnungen. Die
Auslassdise hat einen Querschnitt von 260x62 mm?2.
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Einkoppel-
scheibe

Einlassdise

Auslassdise

Substratplatte

Richtung der
Strémung

Umlenkung mit
Leitschaufeln

Dreiteiler am
Einlass

Bild 47: CAD-Modell der Prozesskammer mit der SGFV A

Das Schutzgas wird hinter der Umwalzpumpe durch Rohre mit einem
Volumenstrommessgerat an einen Dreiteiler geleitet. Dadurch wird der Strom
aufgeteilt und in einer 90°-Umlenkung mithilfe von drei Leitschaufeln zur
Einlassduse umgelenkt. Die Strémung wird dann iber die Bearbeitungsebene
in negative x-Richtung geleitet und mithilfe der Auslassdise abgefihrt.

In Bild 48 wird die SGFV B dargestellt. Dabei sind Dreiteiler, Auslassdise und
Einlassdiise im Vergleich zur SGFV A unverandert.

Bypass

Einlassdise —

‘ Umlenkung mit _—"

Su'bstratplatte Druckkeileinsatz

z
Richtung der
Strémung

Dreiteiler am
Einlass

Bild 48: CAD-Modell der Prozesskammer mit der SGFV B
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Bild 49: Pulverbett
und Makrorisse an
Bauteilen nach
Belichtung mit der
SGFV A, Versuch
A-M
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Dahingegen wird die SGFV B mit einer alternativen 90°-Umlenkung vor der
Einlassdiise ohne Leitschaufeln in Form eines Druckkeileinsatzes (siehe
Anhang 12.9 in Bild 109) angepasst. Weiterhin wird in SGFV B ein Bypass
oberhalb der Einlassdiise verwendet, wodurch die Schutzgasstrémung in zwei
separate Massenstrome aufgeteilt und in zwei Héhen in die Prozesskammer
geleitet wird.

Ergebnisse

Bei allen Proben der Versuche A-G, B-G und B-M kdnnen keine Risse in den
Proben festgestellt werden. Dagegen werden bei Versuch A-M Makrorisse an
vier Proben beobachtet, siehe Bild 49. Die Risse verlaufen wie in den
vorherigen Kapiteln beschrieben parallel zur Substratplatte.

Versuch A-M

,Blow-Up* ,Blow-Up*
Probe 12 Probe 3

&

,Blow-Up*
Probe 1

,Blow-Up*
Probe 5

Probe 1 Probe 12
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Versuch A-G

Probe 1

Fir diese Versuche werden Aufnahmen von den oberen letzten
Schweillspuren der Proben erstellt und fiir die Proben Nr. 1 und 15 der vier
Versuche in Bild 50 dargestellt. Die Bilder aller Proben werden im
Anhang 12.9 in Bild 110, Bild 111 und Bild 112 aufgefiihrt.

Ve

Versuch B-G

Bild 50: Bauteiloberflachen der Proben Nr. 1 und 15 der Versuche A-G, A-M, B-G und B-M

Fir Versuch A-G werden an den Proben Oberflachen von gldnzend zu matt
in fortlaufender Belichtungsreihenfolge beobachtet, wahrend fiir Versuch B-G
durchgangig gléanzende und teilweise wellige Oberflachen an den Proben
festgestellt werden. Die Beobachtungen werden bei der Gegenuberstellung
der Versuche A-M und B-M bestéatigt. Hier sind ebenfalls exemplarisch
mattere Oberflachen an den Proben mit der SGFV A und durchgangig
gléanzende Probenoberflachen mit der SGFV B festzustellen.

Die regelmaBigen Welligkeiten in den Oberflachen von Proben kénnen durch
groRe Energieeintrage im LPBF-Prozess verursacht werden. Dabei wird die
Welligkeit und erhéhte Kanten an Proben durch die Oberflachenspannung des
geschmolzenen Materials, den Warmestau entlang der Kanten und die
verwendete Scanstrategie beeinflusst [116]. Auftragsfehler in der
Pulverschicht aufgrund einer beschadigten Birste, die unregelmaBige
Pulverschichtdicken verursacht, kénnen aufgrund der Prozessbeobachtung
und der ausbleibenden Ubertragung auf andere Proben in Auftragsrichtung
ausgeschlossen werden.
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Bild 51:
Bauteildichte der
Proben fiir die

Versuche A-G, A-M,

B-G und B-M
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Glanzende Oberflachen werden durch einen homogenen Energieeintrag und
durchgangige Schmelzspuren verursacht. Die im Vergleich matteren
Oberflachen koénnen durch unzureichenden Energieeintrag und damit
inhomogene  Schmelzspuren sowie durch die Interaktion  mit
Prozessnebenprodukten entstehen. Dabei kdnnen Spritzer von vorher
belichteten Proben im Pulverbett zu groR sein, so dass bei der Belichtung kein
vollstandiges Wiederaufschmelzen stattfindet [33].

In Bild 51 wird die Bauteildichte der Proben in Belichtungsreihenfolge fir die

Versuche A-G, B-G, A-M und B-M dargestellt. Die vier Proben mit visuellen
Makrorissen werden im Diagramm markiert.

"'*‘Q ;,l*l— _i‘%

S r r
o 998
5
e} 997 Versuch A-G
2 - &- VersuchB-G
3 96 | A Versuch A-M
-l Versuch B-M Q )
Riss
99,5

1.2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15
Probe entsprechend Belichtungsreihenfolge

Die Bauteildichten der gefertigten Proben unter Nutzung der SGFV A liegen
im Bereich von 99,76 bis 99,96 % fiir beide Belichtungsreihenfolgen. Der
Mittelwert der Bauteildichte der Proben von Versuch A-G liegt bei 99,89 %
und von Versuch A-M bei 99,88 %. Bei Einsatz der SGFV B werden fir die
Proben der beiden Versuche B-G und B-M eine konstante Bauteildichte
groRer 99,94 % und kleinere Standardabweichungen als an den Proben der
Versuche mit SGFV A festgestellt. Da ansonsten alle Randbedingungen
(Verfahrensparameter, Bauteilanzahl, Pulver) konstant sind, kann dies auf die
SGFV zuriickgefiihrt werden und eine generell kleinere Abfuhr von
Prozessnebenprodukten mit SGFV A vermutet werden. Durch die
Belichtungsreihenfolge G oder M wird kein genereller Einfluss auf die
Bauteildichte festgestellt. Die Rissbildung in Versuch A-M kann durch die
Analyse der Bauteildichte nicht erklart werden. Die Risse in den Querschliffen
werden bei der Auswertung der Bauteildichte nicht einbezogen. Durch die
Umkehr der Belichtungsreihenfolge (M) kann jedoch eine erhéhte Anzahl an
Spritzern in den Bauteilen vermutet werden, da bei einer Belichtung mit
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Bild 52:
Schweilspurtiefe
der Proben fiir die
Versuche A-G, A-M,
B-G und B-M

88 Untersuchung der

Schutzgasstromung die Prozessnebenprodukte auf das Pulverbett der noch
zu belichtenden Proben geflihrt wird. Nach [117] wiirde dies jedoch ebenfalls
zu einer kleineren Bauteildichte fihren. In [32, S. 118-122] wiederum kann
keine Korrelation zwischen zunehmenden Spritzern und abnehmender
Bauteildichte festgestellt werden. Maoglicherweise flihren zunehmende
Spritzer im Pulverbett zu erhdhter Rauheit der Probenoberflachen und somit
zu einer beglnstigten Rissbildung in Folge der Kerbwirkung an der
Oberflache. Die Analyse der Rauheit der Oberflachen wird nicht durchgefihrt,
da die Proben direkt der metallographischen Analyse unterlaufen sind.

Die Auswertung der Schweispurtiefe der Proben in Belichtungsreihenfolge
wird in Bild 52 fur die Versuche mit Einsatz der SGFV A und B aufgefiihrt. Die
Schweillspurbreite wird im Anhang 12.9 in Bild 113 dargestellt.

300
VersuchA-G A Versuch A-M

B 250 -4~ - VersuchB-G -l Versuch B-M
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Probe entsprechend Belichtungsreihenfolge

Fur Versuch A-G wird in den ersten Proben eine Schweillspurtiefe von ca.
160 ym gemessen. Ab der sechsten belichteten Probe Nr. 6 bis zur Probe
Nr. 11 wird eine sinkende Schweil3spurtiefe bis auf 66 um festgestellt, welche
anschlieRend annédhernd konstant verlauft. Die erste belichtete Probe aus
Versuchs A-M hat eine ahnlich groe Schweillspurtiefe von 155 ym wie die
erste Probe in Versuch A-G. Allerdings wird ein Abfall der Schweilspurtiefe
innerhalb der ersten zwei bzw. drei Proben auf 79 bzw. 65 pm festgestellt und
diese ist fir die weiteren belichteten Proben anndhrend konstant. Fir die
Versuche B-G und B-M werden bei allen Proben minimale bzw. maximale
Schweillspurtiefen im Bereich von 162 bis 196 um gemessen. Die
Schweilspurtiefe der Proben verlauft bei beiden Versuchen annahernd
konstant bei einem Mittelwert von 173 pm fiir Versuch B-G und 177 pm fir
Versuch B-M.
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Bild 53:
Exemplarische
Schweil3spuren fiir
Probe Nr. 1 und
Probe Nr. 15 aus
Versuch A-G

Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
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Der vermutlich unzureichende Abtrag der Prozessnebenprodukte bei
Versuchen mit SGFV A kann zur Absorption der Laserleistung oder
Strahlaufweitung flihren, wodurch ein kleinerer Energieeintrag oder
veranderte Laserintensitdten und somit kleinere Schweilspurtiefen
festzustellen sind. In Bild 53 wird deutlich, dass in Probe Nr. 1 aus
Versuch A-G ein Verhéltnis von Schweil3spurtiefe zu -breite von ca. 2:3
vorliegt, wahrend fir Probe Nr. 15 mit einem Verhaltnis von ca. 1:3 deutlich
Warmeleitschweillen festgestellt werden kann [32, S. 52]. Dadurch werden
die Erstarrungsbedingungen  der  Schweillspuren  verandert und
unterschiedliche Gefiige und Rissneigungen kénnen auftreten [13, S. 36-38].
In [118] wird beispielsweise fiir eine Aluminiumlegierung festgestellt, dass
Tiefschweilen zu reduzierter Rissneigung flhrt.

Probe Nr. 1 Probe Nr. 15

Die Prozessnebenprodukte werden besonders bei der Belichtungsreihenfolge
M verstarkt zur Interaktion mit der Laserstrahlung gefiihrt, wodurch insgesamt
ein kleinerer Energieeintrag mit zunehmender Belichtungsreihenfolge als bei
der Belichtung G vermutet wird. Dies hat keine Auswirkung auf die
Bauteildichte, da durch die Auswahl robuster Verfahrensparameter die
Energie zur Umschmelzung darunter und danebenliegender Schweillspuren
ausreicht, um grofe Bauteildichten zu erreichen. Jedoch wird bei Versuch
A-M anders als bei den anderen Versuchen eine Rissbildung an Proben
beobachtet. Durch die Analyse der Schweilspurtiefe kann dies nicht erklart
werden, da bis auf Probe Nr. 1 alle Proben ahnliche Schweilspurtiefen
aufweisen.

In Bild 54 wird die Bauteilharte der Proben in Belichtungsreihenfolge fur die
Versuche A-G, B-G, A-M und B-M dargestellt.
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Bild 54: Bauteilharte

der Proben fiir die

Versuche A-G, A-M,

B-G und B-M
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Probe entsprechend Belichtungsreihenfolge

An den Proben aus Versuch A-G wird eine kontinuierlich sinkende
Bauteilharte von 667 HV in der Probe Nr. 1 auf 552 HV in der zuletzt
belichteten Probe Nr. 15 festgestellt. Fur Versuch A-M wird eine Bauteilharte
von 628 HV an der ersten Probe und 546 HV an der dritten belichteten Probe
gemessen. Anschlieend ist die Bauteilharte der Proben konstant. Im Schnitt
wird eine Bauteilharte mit SGFV A bei 595 HV bzw. 559 HV fur Versuch A-G
bzw. A-M berechnet. Fiir Versuch B-G und B-M werden Bauteilharten im
Bereich von 645 HV und 705HV gemessen und kein Trend im
Zusammenhang mit der Belichtungsreihenfolge kann festgestellt werden. Der
Mittelwert der Bauteilharte liegt fur Versuch B-G bei 685 HV und fiir Versuch
B-M bei 671 HV circa 90-110 HV Uber der mittleren Bauteilharte der mit SGFV
A gefertigten Proben.

Der Verlauf der Bauteilharte ist ahnlich zu den Trends der Schweil3spurtiefe
in Bild 52. Die Korrelation der beiden Messgréfien wird in Bild 55 fur die
Versuche A-G, B-G, A-M und B-M dargestellt.
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Bei Proben mit einer SchweiRspurtiefe kleiner 85 um wird eine Bauteilharte
von 542 bis 575 HV festgestellt. An Proben mit Schweil3spurtiefen von gréRer
160 um werden Bauteilharten von 643 bis 705 HV gemessen. Im Bereich der
Schweildspurtiefe von 93 bis 160 um sind wenige Datenpunkte vorhanden und
eine Art Ubergangsbereich kann vermutet werden. Durch Gegeniiberstellung
der Schweillspurtiefe und der Bauteilharte kann die Rissbildung in Versuch A-
M nicht erklart werden.

Grundsatzlich wird mit steigender Schweilspurtiefe eine steigende
Bauteilharte festgestellt. Unterschiedliche SchweilRspurtiefen deuten auf
variierende  Erstarrungsbedingungen im  LPBF-Prozess hin. Die
resultierenden Geflige werden aus diesem Grund nachfolgend untersucht.
Dabei kann aufgrund der ahnlichen REM-Aufnahmen von Probe Nr. 1 und
Nr. 15im Anhang 12.9 in Bild 114 keine Aussage getroffen werden.

Nachfolgend werden die beiden Proben aus Versuch A-G Nr.1 und Nr. 15
(siehe auch Bild 53) mittels EBSD untersucht. Die Ergebnisse der EBSD-
Analysen sind in Bild 56, Bild 57 und Bild 58 dargestellt. In Bild 56 wird die
Ubersicht der EBSD-Ergebnisse fiir Probe Nr. 1 dargestellt. Der mittlere
Grauwert der 1Q-Map von Probe Nr. 1 liegt bei 152,0 bei einer farblichen
Auflésung von 0 bis 255.
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Bild 56: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 1 aus Versuch A-G, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),
Inverse Polfiguren fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,64

Fir RA-Koérner kann keine eindeutige Vorzugsorientierung festgestellt
werden. Dagegen sind die Ferritkérner in Richtung x in <111> orientiert.
Vereinzelt kénnen Ko&rner beobachtet werden, die SchweilRspurgrenzen
liberschreiten. Diese Ubernahme der Wachstumsrichtung aus vorherigen
Schichten  indiziert  epitaktisches  Kornwachstum. Die  mittlere
flachengewichtete KorngréfRe der RA-Korner in der Mitte der Probe Nr. 1 ist
14,72 £ 12,23 ym. Fir Ferritkdrner wird eine mittlere flachengewichtete
KorngréRe von 1,62 + 2,29 pym festgestellt.

In Bild 57 bei der dargestellten IQ-Map von der Mitte der Probe Nr. 15 kénnen
visuell keine Auffalligkeiten im Vergleich zu Probe Nr. 1 festgestellt werden.
Der mittlere Grauwert der IQ-Map von Probe Nr. 15 liegt bei 169,6 und somit
Uber dem Grauwert der Probe Nr. 1. Die IQ-Map von Probe Nr. 15 ist somit
heller als bei Probe Nr. 1, wodurch eine gréfere Indizierung der Phasen
angedeutet wird. Dies wird auch durch den Cl von 0,71 bei Probe Nr. 15 im
Vergleich zu 0,64 bei Probe Nr. 1 verdeutlicht.

92 L der it von itssté
mittels Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8




Einfluss der Prozessfiihrung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8

Versuch A-G Nr. 15 .
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Bild 57: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 15 aus Versuch A-G, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),
Inverse Polfiguren fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,71
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Fur RA-Kdrner kann eine Vorzugsorientierung von <001> fiir alle Richtungen
festgestellt werden. Diese Orientierung stimmt nicht mit den bisherigen
Ergebnissen oder der Literatur liberein und kann entsprechend in dieser
Arbeit nicht erklart werden. Eine grof3e Orientierung der Ferritkdrner in <111>
fir die Richtung x wird gemessen. Durch einige Kérner in der unteren Halfte
der IPF wird epitaktisches Kornwachstum indiziert. Die mittlere
flachengewichtete KorngroRe der RA-Korner in der Mitte der Probe Nr. 15 ist
16,71 £ 14,45 ym. Fir Ferritkdrner wird eine mittlere flachengewichtete
KorngroRe von 1,83 + 3,29 um festgestellt.

Die Korrelation von gréRerer Schweilispurtiefe bei Probe Nr. 1 im Vergleich
zu Probe Nr. 15 und die damit vermuteten variierenden
Erstarrungsbedingungen werden durch die EBSD-Analyse nicht eindeutig
bestatigt. Die kleineren Schmelzbader in Probe Nr. 15 (Warmeleitschweil3en)
fuhren zu gréReren gemessenen Kdrnern und groRerer Vorzugsorientierung
in der EBSD-Analyse. An Probe Nr. 1 mit groRerer Schweil3spurtiefe
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(Einschweifen) werden kleinere Koérner und eine kleinere Texturierung
analysiert. Die kleineren Kérner kénnen auf groRere Abkiihlgeschwindigkeiten
hindeuten [13, S. 36-38]. Die kleineren Koérner bzw. mehr Korngrenzen
kénnen zu der kleineren Indizierung bei der EBSD-Analyse von Probe Nr. 1
fuhren. Da eine Kornfeinung mit groRerer Bauteilharte einhergeht, kann die
Hall-Petch-Beziehung vermutet werden. Entsprechend werden bei Probe
Nr. 1 mit kleineren Kdrnern eine groRere Bauteilharte von 667 HV im
Vergleich zu Probe Nr. 15 mit 552 HV bestatigt.

Die EBSD-Analyse der Phasenanteile in der Probenmitte der Probe Nr. 1 und
Nr. 15 aus Versuch A-G werden in Bild 58 dargestellt.

Versuch A-G Nr. 1 Versuch A-G Nr. 15

M RrA
M Ferrit

Bild 58: EBSD-Analyse der Phasen RA (griin) und Ferrit (rot) fur Mitte der Probe Nr. 1 und Nr. 15 aus Versuch A-G

Dabei kann an der Probe Nr. 1 ein RA-Anteil von 67,8 % und ein Ferritanteil
von 17,1 % festgestellt werden. Fir die Probe Nr. 15 wird ein RA-Anteil von
73,5 % und ein Ferritanteil von 17,0 % gemessen.

An Probe Nr. 15 kann im Vergleich ein gréRerer RA-Anteil festgestellt werden,
welcher auf die Korrelation in Kapitel 5.2 hindeutet, bei der ein groRerer RA-
Anteil (und kleinerer Ferritanteil) zu kleineren Bauteilharten fiihrt. Der
gemessene Ferritanteil der Proben Nr. 1 und Nr. 15 ist jedoch ahnlich hoch.
Anhand der Phasenanteile der beiden Proben Nr. 1 und Nr. 15 mit einem N.1.-
Anteil von 15,1 bzw. 9,5 % kann somit keine eindeutige Erklarung der
Abweichungen der gemessenen Bauteilharte abgeleitet werden. Weiterhin
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kann zu den Karbiden und deren Auswirkungen auf die Bauteilharte keine
Aussage getroffen werden, da die REM-Aufnahmen im Vergleich keine
Auffalligkeiten zeigen (siehe Anhang 12.9 in Bild 114).

Fazit

Durch die Schutzgasfiihrung beim LPBF-Prozess von HS6-5-3-8 wird die
Verarbeitbarkeit beeinflusst. Die gemessenen Bauteildichten sind fur beide
SGFV und die beiden Belichtungsreihenfolgen gréRer 99,8 %, wodurch keine
groBen Abhangigkeiten festgestellt werden kdnnen. Mit konstant gleichen
Verfahrensparametern bei den Versuchen mit SGFV A und B werden jedoch
unterschiedliche Schweil3spurtiefen von 60 bis 200 um und Bauteilharten im
Bereich 540 bis 705 HV festgestellt. Die unterschiedlichen Bauteilharten
werden auf unterschiedliche Anteile von RA und Martensit im Gefuge durch
unterschiedliche Erstarrungsbedingungen (siehe unterschiedliche
Schweillspurtiefen) durch Prozessnebenprodukte zurlickgefihrt. Die
Schweildspurtiefe ist abhangig von dem Energieeintrag der Laserstrahlung.
Der Energieeintrag der Laserstrahlung wird durch die Interaktion mit
Prozessnebenprodukten maRgeblich beeinflusst und hangt somit von der
Schutzgasfiihrung ab. Die mit SGFV A mit der Belichtungsreihenfolge
verursachen unterschiedliche Erstarrungsbedingungen und fiihren zu kleiner
werdenden Schweillspurtiefen und somit zu reduzierten Bauteilharten. Somit
ist die Bauteilharte neben der Abhangigkeit von der Vorheiztemperatur
(Kapitel 5.2) ebenso von der SGFV und den damit verbundenem
Energieeintrag sowie Erstarrungsbedingungen abhangig.

Die Anpassung zur SGFV B fuhrt zu homogenen Bauteildichten gréfier
99,94 %, mittleren Schweillspurtiefen von 173 bis 177 um sowie mittlere
Bauteilharten von 671 bis 685 HV flr beide Belichtungsreihenfolgen. Somit
kann mit SGFV B von einer effektiven Beseitigung der Prozessnebenprodukte
im Prozess ausgegangen werden und eine reproduzierbare Verarbeitbarkeit
(rissfrei, homogenen Geflige) von HS6-5-3-8 mittels LPBF wird erreicht.
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6.1

Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilhohe auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilhéhe auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Der Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilhdhe auf die Verarbeitbarkeit
von HS6-5-3-8 wird in diesem Kapitel untersucht. Dabei werden zunachst
gleiche Probenformen in unterschiedlicher Anzahl in jeweils einem Versuch
gefertigt. Weiterhin werden Versuche unter gleichbleibender Schmelzflache
(belichtete Flache pro Schicht) mit unterschiedlicher Anzahl an Proben
durchgeflhrt. Zuletzt werden Proben mit einer Héhe von 50 mm gefertigt. Alle
Proben werden hinsichtlich der Defektdichte, dem Gefiige sowie der
Bauteilharte analysiert.

Einfluss der Bauteilanzahl

In den Versuchen werden zum einen 15 Proben (15P) und finf Proben (5P)
(siehe Kapitel 4.3) gefertigt und gegenubergestellt. Dabei variiert die
Bauteilanzahl sowie zwangslaufig die Schmelzflache und die Schichtzeit
(Dauer der Belichtung einer Schicht und Pulverauftrag). Unter
gleichbleibender Schmelzflache und &hnlichen Schichtzeiten werden
vergleichend zu dem Versuch 15P Versuche mit einem Probenquerschnitt von
5x5 mm? mit 60 Proben (60P) und 20x20 mm? mit vier Proben (4P)
durchgefiihrt. Die Anordnung ist im Anhang 12.10 in Bild 115 dargestellt. Zu
beachten ist, dass die Schmelzflache fir den Versuch 4P mit 1600 mm? je
Schicht um 100 mm? grofer ist als bei den Versuchen 15P und 60P, da
ganzzahlige Kantenldngen bei Versuch 4P gewahlt werden. Alle Proben
werden mit der CP-Verfahrensparameterkombination (siehe Kapitel 5.1)
gefertigt. In den Versuchen wird die VHV 3, die SGFV B sowie die
Pulvercharge 2 (siehe Kapitel 7.1) verwendet.

Ergebnisse

In Bild 59 werden die Bauteildichte und die Bauteilharte der Proben aus den
Versuchen 15P und 5P dargestellt. Dabei sind die Werte der Proben anhand
der Probenposition des 15P-Versuches aufgefiihrt. An den Proben beider
Versuche werden visuell keine Risse nach der Fertigung festgestellt.
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Bild 59:
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In beiden Versuchen kann an den Proben eine Bauteildichte groRer 99,9 %
bestimmt werden. In Versuch 15P werden an den Proben nur kleine
Schwankungen um den Mittelwert der Bauteildichte von 99,96 % festgestellt.
An den Proben aus Versuch 5P wird eine Bauteildichte von grofer 99,98 %
ermittelt, wodurch die Bauteildichten konstant groRer als die der Proben des
15P-Versuchs liegen.

Die Bauteilharte der Proben aus dem Versuch 15P liegt im Mittel bei 685 HV
mit einer Standardabweichung von 15 HV. Dabei liegt die Bauteilharte von
Probe Nr. 1 bei 704 + 16 HV und bei Probe Nr. 15 bei 665 + 24 HV, wodurch
insgesamt ein leicht absteigender Trend der Bauteilharte mit der
Probenposition bzw. Belichtungsreihenfolge vermutet werden kann. Fur die
Proben des Versuchs 5P wird eine mittlere Bauteilharte von 683 + 5 HV
ermittelt.

Beim Vergleich der beiden Versuche 15P und 5P wird deutlich, dass die
Ubertragbarkeit der Bauteildichte und Bauteilharte trotz kleinerer
Bauteilanzahl und damit kleinerer Schmelzflache und kleineren Schichtzeiten
von 5P auf 15P mdglich ist. Die langere in-situ Warmebehandlung durch die
Vorheiztemperatur fir Versuch 15P im Vergleich zu Versuch 5P hat keinen
erkennbaren Einfluss auf die Bauteildichte und -harte. Weiterhin wird von
ahnlichen Erstarrungsbedingungen fur beide Versuche ausgegangen, welche
die ahnliche Bauteilharten verursachen (siehe Kapitel 5.3)

In Bild 60 werden die Bauteilharten der Proben aus den Versuchen 60P und
4P dargestellt. Die Bauteildichte der Proben der beiden Versuche ist groRer
99,9 % und im Anhang 12.10 in Bild 116 dargestellt. An den Proben der
Versuche 60P und 4P werden visuell keine Risse beobachtet.
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An Proben des Versuchs 60P wird eine mittlere Bauteilharte von 738 + 9 HV
bestimmt. Dabei werden die Bauteilharten im Bereich von 717 bis 751 HV
ohne sichtbaren Trend zur Probenposition gemessen. Fr die vier Proben aus
dem Versuch 4P wird eine mittlere Bauteilharte von 580 + 14 HV gemessen.

Insgesamt kann eine absteigende Bauteilharte der Proben entsprechend der
folgenden Reihenfolge der Versuche festgestellt werden: 60P, 15P, 5P und
4P. Die maximale Differenz der Mittelwerte liegt bei 158 HV. Die Versuche
15P, 60P und 4P werden unter annahernd gleichbleibender Schmelzflache
und Schichtzeit gefertigt, wahrend der Belichtung unterschiedlich ist. Die
Proben aus Versuch 60P werden mit vergleichsweise kurzen Scanvektoren
von 5 mm belichtet, wodurch die Wiederholzeit (Zeit bis bereits belichtete
Schweillspuren  durch  benachbarte  Schweillspuren erneut hohe
Temperaturen erfahren) reduziert und ein Aufheizen der Probe ausgeldst
wird. In Versuch 4P werden vergleichsweise lange Scanvektoren von 20 mm
bei der Belichtung genutzt. Dadurch sind die Wiederholzeiten gréRer und die
Schweilspuren erhalten mehr Zeit fir die Abkuhlung. Insgesamt werden
kleinere Temperaturen an den Proben in Versuch 4P auch aufgrund der
vorherigen Untersuchungen (Kapitel 5.2) vermutet.

Nachfolgend werden Proben aus den Versuchen 15P, 5P (siehe Kapitel 5.2),
60P und 4P mittels EBSD-Analysen untersucht. Dafir werden Proben an
ahnlichen Positionen wie in den Analysen in Kapitel 5 (5P Nr. 3) ausgewahit.
Aus Versuch 15P wird Probe Nr. 8, aus Versuch 60P wird Probe Nr. 29 und
aus Versuch 4P wird Probe Nr. 3 gewahlt (siehe Anhang 12.10 in Bild 115).
Die Ergebnisse der EBSD-Analysen sind flr die Versuche 60P mit Probe
Nr. 29 und Versuch 4P mit Probe Nr. 3 in Bild 61 und Bild 62 dargestellt. Die
EBSD-Analysen von Versuch 15P Probe Nr. 8 und 5P Probe Nr. 3 sind im
Anhang 12.10 in Bild 117 und Bild 118 aufgefiihrt.
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Bild 61: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 29 aus Versuch 60P, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),
Inverse Polfiguren fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,59
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Fir RA-Korner kann keine eindeutige Vorzugsorientierung festgestellt
werden. Dagegen sind die Ferritkdrner in Richtung x mit einer
Kornorientierung von <111> ausgerichtet. Vereinzelt kann epitaktisches
Kornwachstum festgestellt werden.

In Bild 62 kann eine hellere IQ-Map mit einem mittleren Grauwert von 153,7
im Vergleich zu Bild 61 mit einem Grauwert von 134,7 gemessen werden.
Jedoch sind auch bei Versuch 4P an Probe Nr. 3 Bereiche von kleinerer
Indizierung (dargestellt durch dunkle Bereiche) festzustellen.
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Bild 62: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 3 aus Versuch 4P, 1Q-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),
Inverse Polfiguren fiir RA (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,68

Far RA-Kérner kann im Vergleich zu Versuch 60P eine erhéhte
Vorzugsorientierung von <001> in Richtung x gemessen werden. Ebenfalls
wird in gleicher Richtung eine gréRere Orientierung der Ferritkbrner in <111>
analysiert. Bei vereinzelten Kérnern wird epitaktisches Kornwachstum
festgestellt. Im Vergleich zur Probe Nr. 29 aus Versuch 60P kann eine etwas
groRere Vorzugsorientierung und visuell groRere Korner bei Probe Nr. 3 aus
Versuch 4P festgestellt werden.

Die EBSD-Analyse der Korngréfen in der Probenmitte der Proben aus
Versuch 15P Nr. 8, 5P Nr. 3, 60P Nr. 29 und 4P Nr. 3 werden in Bild 63
dargestellt.
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Versuch 5P Nr. 3

Versuch 4P Nr. 3

FET

Versuch 15P Nr. 8 Versuch 60P Nr. 29
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Bild 63: EBSD-Analyse der flachengewichteten KorngroRen von RA und Ferrit fir die Mitte der Proben Nr. 8, 3, 29 und 3 aus den
Versuchen 15P, 5P, 60P und 4P

Die flachengewichtete KorngrofRe der Probe Nr. 8 aus Versuch 15P liegt im
Mittel bei 16,7 um fur die RA-K&rner und 1,83 pm fur Ferritkdrner. Im Vergleich
dazu sinkt die mittlere KorngroRe der RA-Kérner auf 12,39 pm bzw. 11,07 ym
fur Versuch 5P bzw. 60P. Die KorngroRRe der Ferritkdrner sinkt ebenfalls auf
1,7 um bzw. 1,35 pym flr Versuch 5P und 60P. Dahingegen wird flr Probe
Nr. 3 aus Versuch 4P die maximale mittlere KorngréRe fir RA bzw. Ferrit von
18,23 ym bzw. 2,63 ym erreicht.

Die qualitative Beobachtung aus Bild 62 von Versuch 4P Probe Nr. 3 wird
bestatigt und die im Vergleich gréf3ten KorngréRen werden an der Probe des
Versuchs 4P gemessen. Da diese Probe ebenso im Vergleich die kleinste
Bauteilharte aufweist, wird die in Kapitel 5.3 erlauterte Korrelation bestatigt.
Danach werden durch grofiere Korngrofien sinkende Bauteilharten erzeugt.
Dies wird auch an Probe Nr. 29 aus Versuch 60P bestatigt, welche die kleinste
KorngréRe und grofite Bauteilharte im Vergleich aufweist. Dies kann auf die
Hall-Petch-Beziehung zuriickgefiihrt werden. Dem gegeniber steht die
ahnliche Bauteilhdrte von Versuch 15P und 5P aus Bild 59 und den
vermeintlich ahnlichen Erstarrungsbedingungen mit den hier gemessenen
abweichenden Korngréfen der Proben Nr. 8 und Nr. 3. Weitere Effekte
scheinen neben der KorngroRe die resultierende Bauteilharte zu beeinflussen.

Die EBSD-Analyse der Phasenanteile in der Probenmitte der Proben aus
Versuch 15P Nr. 8, 5P Nr. 3, 60P Nr. 29 und 4P Nr. 3 werden in Bild 64
dargestellt.
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Bild 64: EBSD-Analyse der Phasen RA (griin) und Ferrit (rot) fur die Mitte der Proben Nr. 8, 3, 29 und 3 aus den Versuchen 15P,
5P, 60P und 4P

Der RA-Anteil von der Probe aus Versuch 15P istim Vergleich gréRer als die
Probe aus Versuch 5P. Gleichzeitig wird ein kleinerer Ferritanteil mit 17,4 %
an der Probe aus Versuch 15P im Vergleich zu Versuch 5P mit 20,4 %
festgestellt. An der Probe aus Versuch 60P wird die Abnahme des RA-
Gehaltes auf 55,7 % und Zunahme von Ferrit auf 25 % gemessen. Fir die
Probe aus Versuch 4P wird der maximale RA-Anteil mit 70,3 % und ein
minimaler Ferritanteil von 15,5 % festgestellt. Die gesamte Differenz zwischen
den RA-Anteilen der Proben betragt 14,6 % und zwischen den Ferritanteilen
9,5 %. Je groRer der Ferritanteil desto eher steigt auch der N.l.-Anteil,
insgesamt von 14,5 % auf 19,3 %.

Bei Vergleich der Phasenanteile mit den Bauteilharten wird deutlich, dass die
Proben aus Versuch 60P im Vergleich die gréfite Bauteilharte mit dem
grolRten Ferritanteil und dem kleinsten RA-Anteil sowie den kleinsten
KorngroRen aufweisen. Dabei werden die Proben in Versuch 60P im
Vergleich zu den anderen Versuchen vermutlich der groten Warme aufgrund
der kleinen Schmelzflaiche und kleinen Wiederkehrzeiten ausgesetzt. Im
Gegenzug wird fur Proben aus dem Versuch 4P im Vergleich die kleinste
Bauteilharte, der grofite RA-Anteil, der kleinste Ferritanteil sowie die grofite
KorngréRe gemessen. Die Proben aus Versuch 4P werden durch die grolen
Schmelzflachen und grofRen Wiederkehrzeiten einer kleineren Warme im
Vergleich zu den anderen Versuchen ausgesetzt. Fir die Proben Nr. 8 und
Nr. 3 aus Versuch 15P und 5P werden ahnliche Bauteilharten gemessen,
welche zwischen den Werten der Proben aus Versuch 60P und 4P liegen.
Dabei weist die analysierte Probe Nr. 8 aus Versuch 15P einen etwas
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1 04 Untersuchung der

groReren RA-Anteil und groRere Kérner als die Probe Nr. 3 aus Versuch 5P
auf. Insgesamt wird mit steigendem Ferritanteil und sinkendem RA-Anteil eine
sinkende Korngrofie festgestellt. Dies ist erwartbar, da durch die Umwandlung
von RA in Martensit bei der Abkuhlung die Kdrner aus dem priméaren
Austenitkorn gebildet werden. Wird die Umwandlung unterbrochen, bleiben
kleinere Martensitkérner zwischen den primaren RA-Kérnern [86].

Fazit

In diesem Kapitel wird der Einfluss der Bauteilanzahl unter Beibehaltung der
Probengeometrie sowie mit variierenden Probenquerschnitten untersucht. Mit
den Versuchen 15P und 5P kdnnen ahnliche Bauteildichten groRer 99,94 %
und mittlere Bauteilharten von 683 bis 685 HV erreicht werden. In der EBSD-
Analyse werden leicht abweichende KorngréRen 16,7 zu 12,4 ym und die
Differenz der Phasenanteile fir Austenit von 5% und flr Ferrit von 3 %
bestimmt. Anhand der Bauteilharte wird jedoch von einer Ubertragbarkeit der
Ergebnisse von 15P auf 5P trotz kleinerer Bauteilanzahl und damit kirzerer
Schichtzeit ausgegangen.

Unter Beibehaltung der ahnlichen Schmelzflache und somit ungefahr
ahnlichen Schichtzeiten wird die Bauteilanzahl bzw. der Querschnitt der
Proben in den Versuchen 15P, 60P und 4P variiert. Die Hartedifferenz von
158 HV zwischen den Versuchen kénnen durch die Prozessfiihrung und die
daraus entstehenden Erstarrungsbedingungen begriindet werden. An Proben
aus Versuch 60P wird die héchste Bauteilharte mit 738 HV gemessen und
aufgrund der kurzen Scanvektoren von 5 mm wird ein Aufheizen der Probe
vermutet. Durch die groReren Temperaturen wird die Umwandlung von
Austenit zu Martensit begiinstigt und kleinere Korngréen von ca. 11 ym
werden beobachtet (Vergleich Kapitel 5.2). An den Proben aus Versuch 4P
wird im Vergleich die kleinste Bauteilharte mit 580 HV bei der im Vergleich
groRten Scanvektorlange von 20 mm gemessen. Da ein groRer RA-Gehalt
von 70 % in den Proben festgestellt wird, werden kleinere Temperaturen an
den Proben vermutet, welche ahnlich zu kleineren Vorheiztemperaturen eine
kleinere Bauteilharte verursachen (Vergleich Kapitel 5.2).

Die Bauteilanzahl und damit variierende Schichtzeiten beeinflussen die
Ubertragbarkeit der Ergebnisse in dieser Gegeniiberstellung nicht,
wohingegen die Scanvektorlange und damit die Abkuihlung und Erstarrung
einen gréReren Einfluss auf das Geflige und die resultierende Bauteilharte
hat.
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6.2 Einfluss der Bauteilhohe

Bild 65: Proben auf
Substratplatte nach
den Versuchen
5P50 und 15P50

In dieser Versuchsreihe werden in zwei Versuchen 15 Proben (15P50) bzw.
funf Proben (5P50) bis zu einer Héhe von 50 mm gefertigt. Dabei werden
Proben mit der CP-Verfahrensparameterkombination (siehe Kapitel 5.1)
gefertigt. In den Versuchen wird die VHV 3, die SGFV B sowie die
Pulvercharge 2 (siehe Kapitel 7.1) verwendet.

Ergebnisse

An den Proben der Versuche 15P50 und 5P50 werden durchgangig
Bauteildichten groRer 99,8 % gemessen. Die Proben aus Versuch 5P50
weisen visuell keine Risse nach der Fertigung auf, siehe Bild 65 links.
Dahingegen werden bei den Proben aus Versuch 15P50 mehrfach lber die
Bauteilhdhe Makrorisse beobachtet. Dabei sind bis zu drei horizontale
Makrorisse Uber die gesamte Bauteilhdhe verteilt festzustellen. Haufig sind
die Risse bei mehreren Proben auf der gleichen Héhe zu beobachten.

Risse
Bt

Versuch 5P50 | Versuch 15P50

Die Auswertung der mittels IR-Thermografiekamera ermittelten
Grundtemperatur Uber die Bauteilhéhe von 50 mm fiir Versuch 15P50 ist in
Bild 66 dargestellt. Der Temperaturverlauf Uber die Bauteilhdhe ist fir alle
Proben ahnlich. Die Proben Nr. 1, 10 und Nr. 15 sind dunkel hervorgehoben.
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Bild 66:
Grundtemperatur
der Proben (iber die
Bauteilhdhe von
Versuch 15P50
(Emissionsgrad
0,169)
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Die Verlaufe der Grundtemperatur kénnen in drei Bereiche unterteilt werden.
Zu Beginn wird eine steil steigende Temperatur in dem ersten Bereich bis
ca. 1 mm Bauteilhnbhe beobachtet. In dem zweiten Bereich bis ca. 10 mm
werden unregelmafige Verlaufe der Temperatur dargestellt. In dem dritten
Bereich werden fur fast alle Proben zunachst ein gleichmaRiger Anstieg der
Temperatur mit zunehmender Bauteilhéhe bis hin zum Abflachen und
teilweise wieder leichtem Abfallen der Temperatur beobachtet. Fiir Probe
Nr. 10 wird als einzige Probe eine Uber die gesamte dritte Phase hinweg
abfallende Temperatur gemessen. Die Grundtemperaturen liegen fur die
Proben in einem Bereich von 450 bis 530°C am Ende des Prozesses.

Bezlglich der Grundtemperatur Uber die Schichten ist das Messverfahren
(Mittelung ~ Uber  Probenflache), die Sensorik (Kalibrierung des
Emissionsgrades, Beobachtungswinkel), die Oberflachenbeschaffenheit der
Proben und die Vorschubrichtung der Belichtung mit einzubeziehen, welche
die Emission der Oberflachen bzw. die Messwerte beeinflussen (siehe auch
Kapitel 4.1.2). Durch diese unterschiedlichen Einflussfaktoren wird eine
Streuung der Messwerte verursacht [43, S. 157].

In Bereich 1 liegt durch den Beginn der Belichtung kein thermisches
Gleichgewicht zwischen Proben und Substratplatte vor. Die eingebrachte
Energie durch das Aufschmelzen des Pulvers mittels Laserstrahlung wird
durch Warmeleitung und die kleine Bauteilhdhe direkt in die Substratplatte
abgeflhrt, wodurch vermutlich das gesamte System aufgeheizt wird [43, S.
157-159]. Jedoch kann der steile Temperaturanstieg in diesem Bereich
aufgrund fehlender Kenntnisse (ber den Einfluss der Substratplatte auf die
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Oberflachenstruktur in den ersten Schichten und damit auf die Messwerte
bzw. den Emissionsgrad der Oberflache in dieser Arbeit nicht zuverlassig
erklart werden (siehe auch Kapitel 4.1.2). In Bereich 2 kdnnen die
dargestellten Unregelmafigkeiten der Grundtemperatur auf einen weiterhin
nicht vollstandig im thermischen Gleichgewicht befindlichen System
zurlickgefiihrt werden. Weiterhin wird durch die Belichtung der Proben die
generelle Erwarmung der Substratplatte ausgeldst, da der Warmestrom, der
aus dem belichteten Bauteil in die Substratplatte fliel3t, groRer ist, als der mit
der Substratplattenvorheizung erzeugte Warmestrom. Somit wirkt die
Substratplatte als groRe Warmesenke bei kleineren Bauteilhdhen und
verursacht eine groe Abkuhlungsrate im Vergleich zu einer kleineren
Warmesenke [43, S. 157—159]. Mit zunehmender Bauteilhéhe kann in Bereich
3 mit der Bauteilhéhe ein thermisches Gleichgewicht erreicht werden. Die
Abklhlgeschwindigkeit der Proben wird mit steigender Bauteilhdhe reduziert
[33].

Fur die theoretische Betrachtung des Warmestroms wird ein stationares
Vergleichssystem betrachtet. Die Grundlagen der Warmeibertragung sind im
Anhang 12.11 aufgefiihrt. Temperatur und Abkihlverhalten im LPBF-Prozess
werden durch die Mechanismen der Warmelbertragung gepragt. Der
Mechanismus Warmeleitung spielt fir das Abkuhlverhalten gegeniber
Warmestrahlung und Konvektion eine dominante Rolle [119]. Da die
Warmeleitfahigkeit im Festkorper um GréRenordnungen groRer ist als die
Leitfahigkeit des Metallpulvers, wird ein GroRteil der Prozesswarme im
Festkdrper transportiert, wahrend das umliegende Pulver eine isolierende
Wirkung hat [120].

Der Warmeleitwiderstand der Probe wird nach Formel 7 (siehe Anhang 12.11)
berechnet. Demnach wachst der Warmewiderstand mit der Bauteilhéhe. Dies
fuhrt zu einem Warmestau. Der warmeleitende Querschnitt A und die
Warmeleitfahigkeit k sind Uber die Bauteilhdhe konstant. Mit der Fertigung
wird eine kontinuierlich zunehmende Bauteilhéhe erzeugt. Da die
Erstarrungstemperatur eine werkstoffspezifische Grofe ist, wird davon
ausgegangen, dass die Oberflachentemperatur unmittelbar nach dem
Belichten in jeder Schicht ahnlich grof3 ist. Durch die Heizungsregelung wird
die Temperatur unterhalb der Substratplatte konstant gehalten. Damit wird
das Potential durch die Temperaturdifferenz AT zwischen Bauteiloberflache
und Heizung unmittelbar nach dem Belichten nur wenig variiert. Nach Formel
6 (siehe Anhang 12.11) wird bei einem Ansteigen des Warmeleitwiderstands
bei konstanter Temperaturdifferenz eine Abnahme des Warmestroms durch
Warmeleitung erzeugt. Durch das Modell wird beschrieben, wie das System
durch die Anderung der Geometrie beeinflusst wird. Im Gegensatz zum
Modell ist der Warmetransport im realen Prozess instationar und unterliegt
weiteren Einflissen.
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Bild 67:
Grundtemperatur
der Proben
dargestellt fur die
Probenposition auf
der Substratplatte in
Bauteilhéhre 15 mm

108 Untersuchung der

In [98, S. 106-112] wird ein Temperaturgleichgewicht beschrieben, welches
aus der Restwarme aus dem Belichtungsprozess, dem Warmestrom von der
Substratplatte mit Vorheiztemperatur, der konvektiven Kihlung durch die
Schutzgasstromung und der Warmeabstrahlung in das Pulver besteht. Fur
eine Aluminiumlegierung wird ein Temperaturanstieg der Grundtemperatur
bei einer Vorheiztemperatur von 90 °C durch die eingebrachte Warme bei der
Belichtung begrindet. Diese Warme wird im bis dahin aufgebauten Bauteil
nach der Belichtung als Restwarme erhalten und kann durch die konvektive
Kuhlung oder die Warmeabstrahlung in das Pulver nicht reduziert werden.
Dabei wird die Ursache in der geringen Temperaturdifferenz zwischen Bauteil
und der Schutzgasstrdmung bzw. dem Pulver gesehen. Fir eine
Vorheiztemperatur von 300 °C wird ein Temperaturabfall der
Grundtemperaturen festgestellt, welcher mit der héheren Kihlwirkung der
konvektiven Kiihlung in Kombination mit der Warmeabstrahlung aufgrund der
héheren Temperaturdifferenzen begrindet wird. Im Vergleich zu den
Versuchen mit HS6-5-3-8 und einer Vorheiztemperatur von 350 °C wird das
Temperaturgleichgewicht erst ab Bereich 3 der Grundtemperaturen erreicht.

Mit dem Verlauf der Grundtemperaturen Uber die Bauteilhdhe kann keine
Erklarung zur mehrfachen Rissbildung an den Proben 15P50 gefunden
werden. Alle Proben sind mehrfach vermutlich wahrend des Prozesses
gerissen. Die abnehmende Steigung der Temperaturen Uber die Bauteilhdhe
steht sogar im Gegensatz zu den Rissen, welche eine verringerte
Warmeleitung zur Substratplatte verursachen koénnten und damit eine
Aufheizung der Probenoberflache folgen misste.

In Bild 67 wird die Grundtemperatur in einer Schicht in der Bauteilhéhe 15 mm
fiir die Probenposition im Diagramm (links) und auf der Substratplatte (rechts)
dargestellt. Die Bauteilhdhe 15 mm ist reprasentativ fiir Bereich 3 in Bild 66.

Schutzgas-
strémung
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Die Grundtemperaturen in einer Schicht schwanken zwischen 455 und 520 °C
mit der Probenposition. Im Diagramm links kann jedoch kein Muster abhangig
von der Belichtungsreihenfolge (entsprechend der Probenposition) erkannt
werden. Im Bild rechts wird deutlich, dass die auRenstehenden Proben oben
und unten (Nr. 7 und 10) die kleinsten Temperaturen aufweisen. Wahrend die
Proben in der rechten Halfte warmer sind als die Proben links. Probe Nr. 15
weist nach der Belichtung und vor der Beschichtung mit neuem Pulver die
groRte Grundtemperatur mit 520 °C auf.

Mit steigender Probennummer kann eine grofRere Grundtemperatur bei den
Thermografieaufnahmen  festgestellt werden. Dieser Effekt  wird
moglicherweise durch die Messmethodik verstarkt. Wie in Kapitel 4.1.2
erlautert, wird die Grundtemperatur je Schicht nach der Belichtung der letzten
Probe und vor der Bewegung des Beschichters in das Blickfeld der IR-
Thermografiekamera aufgenommen. In jeder Schicht hat somit die zuerst
belichtete Probe die groRte Zeit abzukihlen, wahrend die Abkuhlung der
letzten belichteten Probe (Nr. 15) durch den Pulverauftrag unterbrochen wird.
Prinzipiell ware eine Exponentialfunktion notwendig, um eine vergleichbare
Grundtemperatur nach gleicher Abkuhlzeit fiir alle Proben zu berechnen.
Jedoch fiihrt der neue Pulverauftrag auch zu einer Anderung der
Abkuhlverhaltnisse, da die Warmeubertragung zum Pulver kleiner ist, als die
Konvektion durch das Schutzgas an der pulverfreien Oberflache der Probe.
Fuar alle Proben ist die Zeit bis zur erneuten Belichtung gleich lang. Jedoch
werden Proben unterschiedlich lange wahrenddessen durch das neu
aufgetragene Pulver isoliert. Probe Nr. 15 wird somit die grote Zeit unter
isolierendem Pulver gehalten, welches eine kleinere Abkihlung verursachen
kann. Aus diesem Grund wird von einer gultigen Vergleichbarkeit der
Grundtemperaturen der Proben ausgegangen, auch wenn durch die
Messmethodik  die  Temperaturdifferenzen  wahrscheinlich  starker
hervorgehoben werden. Weiterhin kann durch nahe beieinander positionierte
Proben in der Mitte der Substratplatte eine gegenseitige Beeinflussung durch
benachbarte Proben vermutet werden, wodurch die Mitte der Substratplatte
tendenziell warmer ist. Die abweichenden Temperaturen sind auch
moglicherweise auf die Konstruktion und Funktion des Vorheizungsmoduls
zuriickzufiihren, da die Heizkeramik unterhalb der Substratplatte die Warme
mittels Warmeleitung an Kontaktflachen auf die Substratplatte Ubertragt,
wodurch bei Unebenheit Abweichungen der Temperaturen auf der
Substratplatte verursacht werden kénnen. Insgesamt wird der Einfluss der
Belichtungsreihenfolge und Bauteilpositionierung durch die Darstellung
deutlich.

In Bild 68 werden die Grundtemperaturen der Proben aus Versuch 5P50
dargestellt. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass die Proben Nr. 1-5 aus Versuch
5P50 auf gleicher Position wie die Proben Nr. 5, 6, 8, 9 und 11 aus Versuch
15P50 liegen.
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Bild 68:
Grundtemperatur
der Proben (iber die
Bauteilhdhe von
Versuch 5P50 mit
Proben Nr. 1-5
(Emissionsgrad
0,169)
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Im Vergleich kénnen fir Proben aus Versuch 5P50 &hnliche
Temperaturverlaufe wie in Versuch 15P50 (siehe Bild 67) sowie die drei
Bereiche identifiziert werden. Am Ende des ersten Bereichs bei einer
Bauteilhéhe von 1 mm werden fir die Proben aus Versuch 5P50 ahnliche
Temperaturen wie fiir die Proben aus Versuch 15P50 gemessen. Dabei
betragt die mittlere Grundtemperatur der Proben aus versuch 5P50 466,7 °C
im Vergleich zu Versuch 15P50 mit 469,4 °C. Weiterhin werden steiler
steigende Temperaturen der Proben des Versuchs 5P50 in Bereich 2 und 3
beobachtet. Dabei werden im Vergleich zu 15P50 groRere detektierte
Temperaturen im Bereich von 500 bis 560 °C fur die Proben am Ende des
Versuchs von 5P50 festgestellt.

In Tabelle 2 werden die Temperaturdifferenzen zwischen 50 mm und 1 mm
Bauteilhéhe fir alle Proben aus den Versuchen 15P50 und 5P50 dargestellt.
Zusatzlich wird die Temperaturdifferenz entsprechend der Probenposition Im
Anhang 12.10 in Bild 119 dargestellt.

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 M 12 13 14 15
122 158 304 202 143 189 196 242 345 -34 420 308 354 268 27,1

1 2 3 4 5

59,6 843 76,6 825 78,9

Tabelle 2: Temperaturdifferenz zwischen Bauteilhéhe 50 mm und 1 mm fiir die Versuche 15P50 (oben) und 5P50 (unten)
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Bild 69:
Exemplarischer
Grundtemperatur-
verlauf Uber
Bauteilhohe fiir die
Probe Nr. 2 aus
Versuch 5P50 und
Probe Nr. 6 aus
15P50
(Emissionsgrad
0,169)

Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilhohe auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Diese Differenz betragt fur Versuch 5P50 im Mittel 76,4 °C und ist im
Vergleich mit den Proben aus dem Versuch 15P50 mit einem Mittel von
23,3 °C um 53,1 °C grofRer. Die Differenz ist fur alle Proben positiv bis auf
Probe Nr. 10 aus Versuch 15P50.

Durch die Variation der Bauteilanzahl und damit der Schmelzflachen bei den
Versuchen 15P50 und 5P50 werden zwei entscheidende Einflussfaktoren auf
das thermische System des Versuchsaufbaus veréndert. Werden mehr
Bauteile gefertigt, wird insgesamt mehr Energie durch die Laserstrahlung in
das System eingetragen. Gleichzeitig wird mehr Zeit zur Abkuhlung der
Bauteile in jeder Schicht ermdglicht, bevor die nachste Belichtung stattfindet.
Im Versuch 15P50 wird also im Vergleich zum Versuch 5P50 drei Mal so viel
Energie durch die Laserstrahlung eingetragen. Dadurch wird die
Belichtungszeit verdreifacht und die Pulverauftragszeit bleibt konstant,
wodurch in jeder Schicht eine um den Faktor 1,85 langere Zeit zum Abkuhlen
zur Verfligung gestellt wird. Der Einfluss der beiden gegenlaufigen
Mechanismen Energieeintrag und Zeit =zur Abklhlung auf die
Bauteiltemperaturen variiert Uber die Bauteilhdhe sowie Uber die
Probenposition. Bei der Gegenuiberstellung der Temperaturverlaufe tUber die
Bauteilhdhe wird ein Ubergangsbereich identifiziert, in dem die Temperatur
der Proben aus Versuch 15P50 durch die Temperatur der Proben aus
Versuch 5P50 Uberschritten wird. Dieser Schnittpunkt der Kurven wird in
Bild 69 exemplarisch fur Probe Nr. 2 aus Versuch 5P50 und Probe Nr. 6 aus
Versuch 15P50 dargestellt.
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2 500

5 475
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§ 450
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400
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Vor der Ubergangsphase wird eine grokere Temperatur der Proben aus
Versuch 15P50 im Vergleich zu Versuch 5P50 festgestellt. Dies kdnnte an der
kleinen Bauteilhbhe und der damit verbundenen Nahe zur Substratplatte
liegen. Durch die eingetragene Energie der Laserstrahlung wird die
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Bild 70: Mittlere
Bauteilharte der
Proben fir die
Versuche 15P50,
5P50 sowie 15P
und 5P (links),
Bauteilharte tiber
die Bauteilhthe fir
Probe Nr. 8 aus
Versuch 15P50 und
Probe Nr. 3 aus
Versuch 5P50
(rechts)

1 12 Untersuchung der

Temperatur direkt zur Substratplatte Ubertragen und das System wird
vollstandig aufgeheizt bis zu einer Héhe von ca. 1 mm. Durch eine steigende
Distanz zur Substratplatte wird der Einfluss der durch die Laserstrahlung
eingetragenen Energie aufgrund des steigenden Warmewiderstands kleiner
und der Einfluss der zur Abklhlung bereitstehenden Zeit auf die Entwicklung
der Temperatur gréRer. Daraus folgt im weiteren Verlauf nach dem Ubergang
eine starkere Aufheizung der Proben des Versuchs 5P50. Dadurch kann
festgestellt werden, dass abhangig von der Bauteilanzahl variierende
Schichtzeiten entstehen, welche die Temperaturen sowie Abkuhlbedingungen
wahrend des Prozesses beeinflussen. Die klrzere Schichtzeit fihrt insgesamt
zu einem schnelleren Anstieg der Temperaturen, wie auch in [33] und [43, S.
158] gezeigt.

Die Differenz der Grundtemperaturen Uber die Bauteilhdhe kann ebenfalls
nicht fur eine Erklarung zur mehrfachen Rissbildung an den Proben 15P50
herangezogen werden. Die groReren Grundtemperaturen bei Versuch 5P50
kénnen mit bisherigen Untersuchungen zu gréfReren Bauteilhdrten sowie
gréRReren Spannungen bis zur Rissbildung in Kapitel 5.2 (Tv = 500 bis 600 °C)
fuhren. Im Gegensatz dazu werden Rissen bei Versuch 15P50 mit
nachweislich kleineren Grundtemperaturen festgestellt.

In Bild 70 links wird die mittlere Bauteilharte der Proben aus dem Versuch
15P50 und 5P50 sowie die der Referenzversuche 15P und 5P mit 11 mm
Bauteilhéhe (aus Kapitel 6.1) dargestellt. Weiterhin wird von den Proben Nr.8
aus Versuch 15P50 und Nr. 3 aus Versuch 5P50 die Bauteilharte flr
unterschiedliche Bauteilhhen in Bild 70 rechts gegenilibergestellt, wobei
beide Proben auf der gleichen Bauteilposition auf der Substratplatte gefertigt
werden.
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Eine leicht abnehmende Bauteilharte der Proben 15P50 entsprechend der
Belichtungsreihenfolge mit aufsteigender Probennummer kann beobachtet
werden. Die Bauteilharte variiert dabei zwischen 716 und 790 HV mit einem
Mittelwert von 739 HV. Im Vergleich dazu wird bei den Proben aus Versuch
5P50 eine Bauteilharte von 753 bis 775 HV mit einer mittleren Bauteilharte
von 762 HV erreicht. Die Proben aus Versuch 15P mit einer Bauteilh6he von
10 mm erreichen eine mittlere Bauteilharte von 685 HV. Die Tendenzen der
Versuche 15P und 15P50 sind ahnlich. Die Differenz der mittleren
Bauteilharte von 5P zu 15P50 betragt 79 HV.

In Bild 70 rechts wird eine tendenzielle Zunahme der Bauteilharte Gber die
Bauteilhdhe fiir die beiden Proben Nr. 8 aus Versuch 15P50 und Nr. 3 aus
Versuch 5P50 dargestellt. Dabei wird eine Erhéhung der Bauteilharte fur
Probe Nr. 8 aus Versuch 15P50 von 730 HV bis 762 HV festgestellt, wahrend
fur Probe Nr. 3 aus Versuch 5P50 eine steigende Bauteilharte von 737 HV auf
780 HV gemessen wird. Somit liegt die maximale Differenz der Bauteilharte
Uber die Bauteilhdhe bei 43 HV.

Die Bauteilharte der Proben aus Versuche 15P50 und 5P50 liegt oberhalb der
Bauteilharte der Versuche 15P und 5P. Dies kann mit der Temperatur und der
Zeit der Fertigung der Proben begriindet werden. In einer Bauteilhhe von
11 mm wird eine mittlere Grundtemperatur von 501,2 °C fiur Versuch 5P und
479,9 °C fur Versuch 15P festgestellt. Die mittlere Grundtemperatur in der
letzten Schicht aller Proben von Versuch 5P50 bzw. 15P50 liegt bei 540,3 °C
bzw. 493,9 °C. Somit wird prinzipiell ein Temperaturanstieg zwischen der
letzten Schicht von 5P und 5P50 sowie 15P und 15P50 festgestellt. Die
grolReren Temperaturen Uber eine grofRere Zeit (Dauer der Fertigung der
Proben) fihrt zu gréReren Bauteilharten (siehe Bild 46). Trotz &hnlicher
Bauteilharte der Proben von Versuch 5P50 und 15P50 sind einzig die Proben
aus Versuch 15P50 mehrfach gerissen. Die Bauteilharte gibt somit keine
Erklarung zur mehrfachen Rissbildung an den Proben 15P50.

Die steigende Bauteilharte ber die Bauteilhdhe kann vermutlich mit der in-
situ Warmebehandlung begriindet werden. Die unteren Schichten der Probe
werden der Temperatur des Vorheizmoduls sowie der Warme durch den
Energieeintrag der Laserstrahlung Uber eine grofRere Zeit ausgesetzt als die
nachfolgend gefertigten Schichten. Weiterhin sind die Temperaturen an den
Probenoberflachen fir Versuch 5P50 tendenziell groRer als fir 15P50. In
Kapitel 5.2 wird gezeigt, dass aufgrund von steigenden Vorheiztemperaturen
groRere Bauteilharten verursacht werden. Dieser Effekt wird hier ebenfalls
durch die groReren Temperaturen der Proben aus 5P50 vermutet.
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Fazit

Die Ergebnisse zeigen einen Einfluss der Bauteilhéhe von 50 mm durch die
Versuche 15P50 und 5P50 auf die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 im
Vergleich zu vorangegangenen Versuchen mit einer Héhe von 10 mm. Dabei
wird die Bauteildichte von der Bauteilhohe nicht beeinflusst und betragt gréer
99,8 %. Allerdings werden flr den Versuch 15P50 mehrfach Risse Uber die
Bauteilnéhe der Proben festgestellt, wahrend die Proben aus 5P50 rissfrei
sind.

Fir nahezu alle Proben kann eine Aufheizung der Probenoberflache liber die
Dauer des Prozesses beobachtet werden. Die durch die Laserstrahlung
eingetragene Energie pro Probe ist in jeder Schicht gleich und bewirkt eine
zunehmende Erwarmung mit wachsender Bauteilhdhe. Diese Beobachtung
kann vermutlich mit der Abnahme des Warmestroms infolge von
Warmeleitung entgegen der Aufbaurichtung verursacht werden.

Insgesamt kann festgestellt werden, dass die Temperaturen an den
Probenoberflachen im Prozess von der aktuellen Bauteilhdhe, der Geometrie,
der Schichtzeit bzw. Bauteilanzahl und den damit einhergehenden
Warmeleitbedingungen abhangig sind. Abhangig von der Bauteilanzahl
entstehen variierende Schichtzeiten, welche die Temperaturen sowie
Abkuhlbedingungen wahrend des Prozesses flr kleine Bauteilhdhen wie
10 mm (siehe 15P und 5P in Kapitel 6.1) nicht beeinflussen, wahrend bei einer
Bauteilhéhe von 50 mm Abhéangigkeiten beobachtet werden.

it von Schnellarbei

mittels Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8



Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

7 Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

In diesem Kapitel wird zunachst der Einfluss der Legierungs-
zusammensetzung anhand von zwei Pulverchargen auf die Verarbeitbarkeit
von HS6-5-3-8 erlautert. Weiterhin wird die Methode RAD eingesetzt, um den
Einfluss von erhohtem C-Gehalt auf die Mikrostruktur und Bauteilharte von
HS6-5-3-8 zu untersuchen.

71 Einfluss von zwei Pulverchargen

In diesem Kapitel wird der Einfluss der zwei Pulverchargen auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 untersucht. Dazu werden die beiden
Pulverchargen charakterisiert und Proben gefertigt, um diese hinsichtlich
Defektdichte, Bauteilharte sowie Gefiige zu analysieren.

In den Versuchen werden finf Proben (siehe Kapitel 4.3) aus den
Pulverchargen Charge 1 (C1) und Charge 2 (C2) gefertigt. Dabei werden
Proben mit der CP-Verfahrensparameterkombination gefertigt (siehe
Kapitel 5.1). In den Versuchen wird die VHV 3 und SGFV A verwendet.
Nachfolgend werden die Proben Nr. 3 der Versuche untersucht, welche als
C1.3 (fur die Probe Nr. 3 aus Charge 1) und C2.3 (fur die Probe Nr. 3 aus
Charge 2) bezeichnet werden.

Pulvercharakterisierung

In Tabelle 3 ist die chemische Zusammensetzung der in dieser Arbeit
verwendeten Pulverchargen C1 und C2 aufgefihrt.

cC Cr W Mo V Co Si Mn P S O N Fe
Charge 1 1,21 40 60 47 30 83 06 0,3 0,03 0,0080,026 0,034 Bal.

Charge2 1,34 42 60 50 30 85 06 03 0.03 0,0080,0250,058 Bal.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung des Pulvers HS6-5-3-8 C1 und C2 (in Gew.-%)
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dyo [Hm]
C1 31,5
Cc2 29,0

Aus Tabelle 3 ist zu entnehmen, dass der C-Gehalt der C1 um 0,02 Gew.-%
unterhalb des minimalen Grenzwertes liegt, wahrend C2 einen C-Gehalt von
0,01 Gew.-% Uber dem Maximalwert fir HS6-5-3-8 aufweist (vgl. Tabelle 1).
Allerdings sind laut DIN EN 4957 Abweichungen der Grenzwerte im Rahmen
von * 0,04 Gew.-% flr C im zuldssigen Bereich. Im Vergleich von C1 zu C2
wird eine Differenz von + 0,13 Gew.-% C-Anteil festgestellt. Weiterhin weist
C2 einen groReren Anteil der Legierungselemente von 0,25 Gew.-% Cr,
0,29 Gew.-% Mo, 0,18 Gew.-% Co sowie 0,024 Gew.-% N im Vergleich zur
C1 auf.

Grundsatzlich kdnnen Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung
der beiden Pulverchargen festgestellt werden, welche jedoch im Normbereich
von HS6-5-3-8 liegen. Auffallig sind die Abweichung des C-Gehaltes, welcher
nach dem Stand der Technik als Legierungselement Auswirkungen auf die
Materialeigenschaften hat (Kapitel 2.1.3) sowie die Verarbeitbarkeit
insgesamt von Werkzeugstéhlen mittels LPBF pragt (Kapitel 2.2.4).

Entsprechend der Erlauterungen in Kapitel 4.2 werden die Pulver C1 und C2
charakterisiert. Die volumengewichteten Kennwerte flr die
PartikelgroRenverteilung, der Absorptionsgrad sowie die Kennwerte zur
Beurteilung der FlieRfahigkeit werden in Tabelle 4 zusammengefasst.

dso [um]  dgg [um] Absorptions- Lawinen- Oberflachen-
o ot grad winkel [°] fraktal
41,3 55,2 0,632 49 2.1
42,2 58,4 0,652 46 1.9

Tabelle 4: Messwerte fiir die volumengewichtete PartikelgréRenverteilung, den Absorptionsgrad sowie den Lawinenwinkel und
das Oberflachenfraktal fiir die Pulver C1 und C2

1 16 Untersuchung der

Fir die volumengewichtete PartikelgroBenverteilung wird eine mittlere
PartikelgroRe von 41,3 um fir C1 und 42,2 ym fiur C2 ermittelt. Der
Absorptionsgrad bei einer Wellenlange von 1070 nm betragt 0,632 fir C1 und
ist um 0,02 gréRer fur C2. Bei der Untersuchung der FlieRfahigkeit wird ein
Lawinenwinkel von 49 ° fir C1 und ein um 3° kleinerer fur C2 festgestellt. Das
Oberflachenfraktal der Pulverchargen liegt bei 2,1 bzw. 1,9 fir C1 bzw. C2.

Prinzipiell kénnen keine Auffélligkeiten anhand der Werte zwischen den
beiden Pulverchargen festgestellt werden. Die Kornfraktion entspricht der
typischen Kornfraktion von Pulver flr die Verwendung im LPBF-Verfahren
[121]. Durch den Absorptionsgrad eines Pulvers kann die Effizienz, mit der die
Laserstrahlung in das Pulverbett zum Aufschmelzen des Werkstoffs
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eingekoppelt wird, bestimmt werden. Bei Magnesiumlegierungen betragt die
maximale absolute Abweichung des Absorptionsgrades zwischen gleichen
Legierungen aber verschiedenen Pulvern 0,1 und wird auf verschiedene
PartikelgroRen und -morphologien zuriickgefuhrt [122, S. 59-63], wahrend fiir
Aluminiumlegierungen ein Absorptionsgrad von 0,622 bzw. 0,652 abhangig
von der Kornfraktion festgestellt wird [98, S. 50]. Die FlieRfahigkeit einer
Pulvercharge ist entscheidend fir einen homogenen und reproduzierbaren
Schichtauftrag im LPBF-Prozess. In Arbeiten mit gleicher Analysemethode
fihrt ein Lawinenwinkel kleiner 45° zu einem homogenen Pulverauftrag von
Magnesiumlegierungen [122, S. 59-63]. Je kleiner das Oberflachenfraktal in
einem Bereich von 0-10 desto kleiner wird damit die Abweichung von einer
idealen Oberflache. Die Pulverchargen sind mit einem Oberflachenfraktal von
ca. 2 fur den Einsatz im LPBF-Prozess geeignet.

Die REM-Aufnahmen und LM der Querschliffe der Pulver C1 und C2 werden
in Bild 71 dargestellt.

EHT =2000kV WD= 11mm  StageatX =59.767mm HHS EHT = 20.00kV WD= 15mm  Stage atX =42297 mm HHS

Signal A=SE1  Mag= 100KX Stage at¥ = 14561 mm Signal A=SE1  Mag= 100KX Stage atY = 72141 mm

Bild 71: REM-Aufnahmen (oben) und LM der Querschliffe (unten) der C1 (links) und C2 (rechts)
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Die Partikel beider Chargen sind groRtenteils spharisch und wenig
Agglomerationen werden in der REM-Aufnahme fir beide Chargen
beobachtet. In den Querschliffen der Partikel werden keine Poren innerhalb
der Pulverpartikel und wenige langlich verformte Partikel festgestellt. Anhand
der Erscheinungsbilder beider Pulverchargen werden keine auffélligen
Unterschiede festgestellt.

Ergebnisse

Zur Bestimmung der Umwandlungspunkte bei Erwarmung oder Abklhlung
der beiden Chargen werden Probengeometrien (Durchmesser 6 mm, Hohe
12 mm) mittels LPBF fir Dilatometerversuche gefertigt. Die
Umwandlungspunkte werden an einem Schubstangendilatometer BAHR DIL
805 A/D nach SEP 1680 und SEP 1681 ermittelt. Dabei werden die Proben
mit einer Aufheizrate von 3 K/min auf 1050 °C aufgeheizt und durch das
Halten von 15 min bei dieser Temperatur austenitisiert. Die
Austenitisierungstemperatur von 1050 °C ist jedoch zu gering fir den
Werkstoff (siehe Kapitel 2.1.5: empfohlen 1180 °C). Da die Karbide und damit
der Kohlenstoff nicht vollstdndig in Lésung gehen konnen, sind die
nachfolgenden Ergebnisse nicht reprasentativ aber zueinander vergleichbar.
Eine Abkihlzeit von 60 s auf Raumtemperatur wird mithilfe einer
Stickstoffkiihlung erreicht. Dabei wird die lineare thermische Ausdehnung
einer Probe als Funktion der Temperatur gemessen und davon abgeleitet die
Umwandlungspunkte beim Aufheizen und Abkihlen bestimmt. Dies wird fir
jeweils drei additiv gefertigte Proben aus C1 und C2 durchgefiihrt. Die Werte
der Umwandlungstemperatur werden in Tabelle 5 dargestellt. Der Ac,-Punkt
entspricht der Temperatur, bei der die Bildung des Austenits bei der
Erwarmung ausgehend von der Raumtemperatur beginnt. In einem gangigen
Dreistoffsystem wird dies als Dreiphasengebiet bezeichnet, da Ferrit, Austenit
und Karbide vorliegen. Durch den Ac+e-Punkt wird beschrieben, ab welcher
Temperatur beim Erwarmen das Dreiphasengebiet verlassen wird und ein
Zweiphasengebiet, also Austenit und Karbide, vorliegt [15, S. 275-277].

Acy,-Punkt [°C] Acy.-Punkt [°C] M;-Temperatur [°C]
C1 7525 870 +1 238 +7
C2 745 + 11 8595 169 £ 12

Tabelle 5: Umwandlungstemperaturen (Ac1, Acse und Ms) der Dilatometerversuche fiir Proben aus C1 und C2
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Bild 72: Bauteilharte
fiir Proben C1P
(links) und C2P
(rechts)

Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Die Differenz der Ac-Punkte der beiden Pulverchargen liegt bei 17 bzw. 11 °C.
Dabei werden die Umwandlungspunkte von C2 grundsatzlich bei kleineren
Temperaturen bestimmt. Bei der Ms-Temperatur der beiden Pulverchargen
wird fur C1 eine Temperatur von 238 °C festgestellt, wahrend fir C2 die
Temperatur mit 169 °C im Mittel um 67 °C kleiner ist. Wie in Kapitel 2.1.2
erlautert, wird die Ms-Temperatur stark von der Legierungszusammensetzung
beeinflusst, besonders von dem C-Gehalt. Im Vergleich zu C1 wird in C2 ein
um 0,13 Gew.-% groRerer C-Gehalt gemessen, welche zu einer
Beeinflussung der Ms-Temperatur zu fihren scheint.

Die Bauteildichte fir alle Proben aus den beiden Pulverchargen liegt konstant
Uber 99,9 %. An den Proben werden visuell keine Risse festgestellt. In Bild 72
wird die Bauteilharte der aus C1 gefertigten Proben C1P sowie der aus C2
gefertigten Proben C2P aufgefiihrt. Dabei wird die Probe C1.3 bereits in der
Versuchsreihe in Kapitel 5.2 mit Probe 350 berticksichtigt.

900 C1P 900 C2pP
850 850
= 800 800
<. 750 | I I . 750
£ 700 700
% 650 650
5 600 600 ' i i
M 550 550 i
500 500
1 2 3 4 5 1. 2 3 4 5
Proben Nr. Proben Nr.

An den Proben C1P werden mittlere Bauteilharten von 750 bis 790 HV
gemessen. Die Bauteilharte gemittelt Uber alle Proben C1P betragt
773 =25 HV. Fur die Proben C2P werden mittlere Bauteilharten im Bereich
von 580 bis 629 HV. Eine Bauteilharte gemittelt Gber alle Proben C2P von
603 + 17 HV wird festgestellt. Bei beiden Versuchen wird jeweils mit
aufsteigender Probennummer, also mit der Belichtungsreihenfolge, eine
sinkende Bauteilharte identifiziert. Dieser Effekt wird in Kapitel 5.3 genauer
untersucht und wird mit der unzureichenden Abfuhr von Prozessneben-
produkten durch die in diesem Versuch genutzten SGFV A begriindet.

Der Harteunterschied kann auf den ersten Blick mit der chemischen
Zusammensetzung von C1 und C2 nicht begriindet werden. Der C-Gehalt bei
Stahlen fuhrt zur Bildung von Martensit und bestimmt die Anzahl mdglicher
Karbide mit weiteren karbidbildenden Elementen. Somit wird ein hdherer C-
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Gehalt in der Matrix Ublicherweise mit hdheren Bauteilharten verbunden. Dies
héngt neben dem C-Gehalt jedoch vor allem vom L&sungszustand des
Werkstoffs ab. Hier flihrt C2 mit einem um 0,13 Gew.-% gré3eren C-Anteil als
C1 zu um 170 HV kleineren Bauteilharten als C1. Bei Betrachtung der Ms-
Temperatur wird deutlich, dass fur C2 mit groRerem C-Gehalt auch eine
kleinere Ms-Temperatur einhergeht. Moglicherweise ist durch die
Herabsetzung der Ms-Temperatur eine Umwandlung von Austenit in Martensit
wahrend des LPBF-Prozesses oder bei der Abklhlung nach dem Ende der
Fertigung behindert und fihrt zu geringerem Martensit/Ferrit-Anteil in C2P im
Vergleich zu C1P. Jedoch muss hier berlcksichtigt werden, dass neben
einem groReren C-Gehalt auch ein groferer Anteil an Mo (+0,3 Gew.-%) in
C2 vorliegt, wodurch in Kombination mit groRerem C-Gehalt eine groRere
Anzahl an Karbiden gebildet werden kann. Zudem ist die Ms-Temperatur, wie
bereits erlautert, aufgrund der zu niedrigen Austenitisierungstemperatur bei
den Dilatometerversuchen nicht als quantitativ repréasentierend zu betrachten.

Mittels EBSD-Analyse werden die Phasenanteile der beiden Proben C1.3 und
C2.3 ermittelt. Die 1Q-Map sowie IPF-Map und Textur der Probe C1.3 (Probe
350) wird bereits in Kapitel 5.2 mit Bild 39 erlautert. Die entsprechende
Darstellung der EBSD-Analyse von Probe C2.3 wird im Anhang 12.12 in
Bild 120 aufgefiihrt. Die EBSD-Analyse der Phasenanteile in der Probenmitte
der Proben C1.3 und C2.3 wird in Bild 71 dargestellt.

Ferrit entlang
Schweildspurgrenzen

Ferrit=
Héufung\ \ A Y
\

N
S ’
// b ip) —. %
LR : R Schweilspurgrenze

SchweilRspurgrenzen M Ferrit

Bild 73: EBSD-Analyse der Phasen RA (griin) und Ferrit (rot) fir Mitte der Probe C1.3 (links) und C2.3 (rechts)
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In der EBSD-Analyse kann eine fein verteilte Ferritphase fir Probe C1.3
beobachtet werden, welche entlang der SchweiRspurgrenzen vermehrt
festgestellt wird. Dabei sind auch vereinzelt Haufungen der Ferritphase in
Bereichen dargestellt, in denen die Schweilspurgrenzen Uberlappen. Fir die
Probe C2.3 wird an Schweil’spurgrenzen die Ferritphase ebenfalls feiner
dargestellt, wahrend inhomogene grobere Ferritphasen in  den
Schweillspuren gemessen werden. Insgesamt ist visuell eine grdbere
Ferritphase in der Probe C2.3 als bei der Probe C1.3 zu beobachten. Fir
Probe C1.3 wird ein RA-Gehalt von 58 % und ein Ferritanteil von 22 %
festgestellt. An der Probe C2.3 wird ein RA-Gehalt von 62 % und ein
Ferritanteil von 26 % gemessen.

Trotz der visuellen Unterschiede in Bild 71 werden &hnliche Phasenanteile an
den Proben festgestellt. In den bisherigen EBSD-Analysen der Kapitel 5 und
6 werden ebenfalls die Pulverchargen C1 und C2 genutzt. Im Anhang 12.13
wird an C1 mit dem CP-Verfahrensparameter ein RA-Anteil von 58 % und ein
Ferritanteil von 24 % gemessen. In dem Kapitel 6.1 werden mit gleichem
Versuchsaufbau und Verfahrensparametern ein RA-Anteil von 63 % und ein
Ferritanteil von 20,4 % festgestellt. Die Tendenz zu leicht gréRerem RA-Anteil
durch Fertigung mit C2 kann somit bestatigt werden. Weiterhin liegt der N.I.-
Anteil bei 20 % bei C1P und 12 % bei C2P. Im Vergleich zu den Ergebnissen
in Kapitel 5.2 kénnte der hohe N.l.-Anteil aus einem hohen Anteil feinem
Ferrit/Martensit bestehen. Jedoch wird die Vermutung, dass durch den
héheren C-Gehalt bei C2 und die Herabsetzung der Ms-Temperatur die
Umwandlung von Austenit zu Martensit verzégert wird, nicht eindeutig
bestatigt. Durch den gréReren Kohlenstoffanteil kann eine groRere
Ubersattigung des Austenits hervorgerufen werden, wodurch die
Umwandlung in Ferrit bzw. Martensit in groberen Kornern bei gleicher
Prozessfiuihrung erfolgt [13, S. 38—41]. Dies wird durch die EBSD-Bilder
bestatigt. Durch die Bindung des C in dem Ubersattigten Austenit kdnnten mit
C2 weniger Karbide gebildet werden.

Anhand der Phasenanalyse konnen bereits visuell unterschiedliche
Korngréien an den Proben C1.3 und C2.3 beobachtet werden. Dabei werden
KorngréRen fiir die RA-Phase bei der Probe C1.3 von 10,35 + 8,9 ym und bei
der Probe C2.3 von 8,86 + 8,4 um gemessen. Fur die Ferritanteil werden
Korngré3en von 0,68 + 0,69 pm bzw. 3,07 + 3,92 pym fiur die Probe C1.3 bzw.
C2.3 analysiert. Prinzipiell fihren feinere Korner aufgrund der Hall-Patch-
Beziehung zu groReren Bauteilharten. Durch die gréberen Kérner bei Probe
C2.3 im Vergleich zu C1.3 konnten entsprechend auch die kleinere
Bauteilharte begrundet liegen.
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Fazit

Die Ergebnisse zeigen, dass die chemische Zusammensetzung der
Pulvercharge C1 und C2 einen Einfluss auf die Bauteilharte von HS6-5-3-8
hat. Mit der Pulvercharakterisierung in Form von PartikelgrofRen und
FlieRfahigkeit kdnnen keine Unterschiede zwischen C1 und C2 gemessen
werden. Fur die chemische Zusammensetzung ist jedoch ein deutlicher
Unterschied in dem C-Gehalt von 0,13 Gew.-% sowie im Mo-Gehalt von
0,3 Gew.-% festzustellen. Durch den gréReren Kohlenstoffanteil wird
vermutlich die Ms-Temperatur herabgesetzt, jedoch ist hier der
Losungszustand des Werkstoffs zu berlcksichtigen. Durch den gleichzeitig
erhdhten Mo-Anteil werden ein gréRerer Karbidanteil und damit weniger C-
Gehalt in der Matrix vermutet. Insgesamt kann von einem geringeren Anteil
von Martensit in den Proben aus C2 vermutet werden. Dies kann ebenfalls mit
der Austenit-stabilisierenden Wirkung von C zusammenhangen. In den
EBSD-Analysen werden &hnliche Phasenanteile gemessen, wobei jedoch ein
hoher N.l.-Anteil vorliegt. Eine Differenz der Bauteilharte von 170 HV im
Vergleich von C2 zu C1 wird festgestellt.
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7.2 Einfluss von Kohlenstoff

In diesem Kapitel wird die Verarbeitbarkeit von modifizierten Legierungen des
Schnellarbeitsstahls HS6-5-3-8 im LPBF-Prozess untersucht. Die Ergebnisse
sind durch die Autorin bereits in einem Journal-Paper [123] verdffentlicht. Drei
Pulvermischungen mit variierendem C-Gehalt werden durch mechanisches
Legieren des Basispulvers mit Elementarpulver hergestellt und dann mittels
LPBF verarbeitet. AbschlieRend wird die Verarbeitbarkeit anhand von
Bauteildichte, Gefuige und Bauteilharte untersucht.

Das Basispulver HS6-5-3-8 (C1) und das elementare C-Pulver werden zu drei
Pulvermischungen gemischt: HS6-5-3-8 + 0,3 Gew.-% C (HS+0,3C), HS6-5-
3-8 +0,5 Gew.-% C (HS+0,5C) und HS6-5-3-8 + 1,0 Gew.-% C (HS+1,0C).
Um eine groBe Homogenitat der initialen Pulvermischung HS+1,0C zu
erreichen, wird eine mechanische Legierung mit einer Planeten-Kugelmuhle
PULVERISETTE 4 der Firma FRITSCH GmbH eingesetzt. Bei diesem
Verfahren wird das Pulvergemisch mit Mahlkugeln aus Zirconiumoxid (ZrO5)
in die Mahlbecher eingefiillt. Um eine Oxidation wahrend des Mahlprozesses
zu verhindern, werden die geschlossenen Mahlbecher mit Argon geflutet. Der
Mahlprozess wird nach jeweils 20 Minuten fur 10 Minuten unterbrochen, um
einen Temperaturanstieg zu verhindern, der zur Agglomeration der Partikel
fuhren koénnte. Fur die Pulvermischungen HS+0.5C und HS+0.3C wird das
HS+1.0C-Pulver mit dem HS6-5-3-8-Pulver vermischt und in einem
Schittelmischgerat TURBULA der Firma Willy A. Bachofen AG gemischt.

In den Versuchen werden fiinf Proben (siehe Kapitel 4.3) mit der Pulvercharge
C1 (siehe Kapitel 7.1) und den Pulvermischungen HS+0,3C, HS+0,5C und
HS+1,0C  gefertigt. Dabei  werden Proben mit  der  CP-
Verfahrensparameterkombination gefertigt (siehe Kapitel 5.1). In den
Versuchen wird die VHV 2 und die SGFV A verwendet. Fir die chemische
Analyse wird die Probe Nr. 2 und fur die Analyse der Mikrostruktur die Probe
Nr.3 herangezogen

Ergebnisse

Das reine C-Pulver wird von der Firma HTW Hochtemperatur-Werkstoffe
GmbH unter dem Markennamen SIGRADUR®K bezogen. Die KorngroRe des
C-Pulvers betragt laut Hersteller 10-20 pm. In Bild 74 werden REM-
Aufnahmen des reinen C-Pulvers gezeigt. Die Partikel sind spharisch und
wenige Agglomeration kdnnen beobachtet werden. Weiterhin sind die Partikel
kleiner (<< 10 pm) als vom Hersteller angegeben.
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Bild 74: REM-
Aufnahmen von den
reinen C-Pulver
(SIGRADUR®K)

In Bild 75 sind die REM-Aufnahmen der finalen Pulvermischungen HS+0,3C,
HS+0,5C und HS+1,0C dargestellt.

Bild 75: REM-Aufnahmen von Pulvermischungen HS+0,3C (links), HS+0,5C (Mitte) und HS+1,0C (rechts)

Eine homogene Mischung des Elementpulvers C mit dem HS6-5-3-8-Pulver
wird erreicht. Die C-Partikel sind zerkleinert und haften fein und gleichmaRig
verteilt auf der Oberflache der HS6-5-3-8-Partikel. Beim Vergleich des
mechanisch legierten HS+1,0C-Pulvers mit den Pulvern HS+0,3C und
HS+0,5C konnen keine signifikanten Unterschiede in der Verteilung der C-
Partikel festgestellt werden.

Die Ergebnisse der chemischen Analyse von C der Pulvermischungen und
der resultierenden Probekdrper werden in Tabelle 6 dargestellt. Dabei werden
die Messungen mit den nominalen Werten, welche zur Mischung der Pulver
erzielt werden sollten, gegenibergestellt.

1 24 L der it von itssté
mittels Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8




Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Pulvername HS6-5-3-8 HS+0,3C HS+0,5C HS+1,0C
Nominal - 1,51 1,71 2,21
Pulver 1,21 -0,02 -0,06 -0,04
Probe 1,21 -0,05 -0,09 -0,14

Tabelle 6: C-Gehalt des Pulvers und der Probe HS6-5-3-8 sowie Abweichung des C-Gehaltes des Pulvers und der Proben HS+0,3C,
HS+0,5C und HS+1,0C im Vergleich zum nominalen Sollwert

An der Referenz aus HS6-5-3-8 werden keine Abweichungen des C-Gehaltes
an der Probe im Vergleich zum Pulver festgestellt. Die C-Abweichungen der
Pulvermischungen vom nominellen Wert liegen zwischen 0,02 und
0,06 Gew.-%. Die Abweichungen in den Proben betragen 0,05 bis
0,14 Gew.-% C im Vergleich zur nominellen Angabe. Die maximale
Abweichung von 0,14 Gew.-% C vom nominalen Wert wird fiir die Probe
HS+1,0C festgestellt. Die Abweichungen des Pulvers und der Proben von der
Nominalzusammensetzung werden als klein bewertet, jedoch werden
durchweg kleinere Kohlenstoffanteile bei HS+0,3C, HS+0,5C und HS+1,0C
nach der Verarbeitung gemessen.

Wahrend des LPBF-Prozesses des HS+1,0C-Versuchs wird eine erhohte
Anzahl von Partikeln Uber der Bearbeitungsebene im Schutzgasstrom
beobachtet (siehe Anhang 12.12 in Bild 121). Aufgrund der kleinen C-Partikel
sowie kleineren Dichte und dem damit verbunden kleineren Gewicht im
Vergleich zum Basispulver kdnnten diese mdglicherweise verstarkt durch den
Inertgasstrom im Filter abgeschieden werden. SchlieBlich kann auch das
Verdampfen kleiner Kohlenstoffpartikel wahrend des Prozesses eine Ursache
fur den kleineren Kohlenstoffgehalt in den Proben sein [124].

In den Versuchen mit HS+0,3C, HS+0,5C und HS+1,0C werden Blow-ups
wahrend des Abkuhlprozesses beobachtet. In Bild 76 sind die Querschliffe der
Probe Nr. 3 aus HS6-5-3-8 bzw. der Pulvermischungen dargestellt. Die
ermittelte Bauteildichte ist bei allen ausgewerteten Proben gréRer als 99,95%
und keine auffalligen Poren kdnnen festgestellt werden. Die Modifikation der
Legierungszusammensetzung zeigt keinen signifikanten Einfluss auf die
Bildung von Poren, Anbindungsfehlern oder Mikrorissen.
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Bild 76: LM-Aufnahmen von Querschliffen der Proben Nr. 3 aus HS6-5-3-8, HS+0,3C, HS+0,5C und HS+1,0C

An der Referenzprobe aus HS6-5-3-8 kann Rissfreiheit festgestellt werden.
Bei der Probe aus HS+0,3C und HS+0,5C verlaufen die Risse von den Seiten
der Probe zur Mitte. Die Risslénge fir die Probe aus HS+0,3C betragt bis zu
6 mm. Der Riss im unteren Bereich der Probe aus HS+0,5C verlauft durch
den gesamten Querschnitt. In dem Querschliff der HS+1,0C-Probe werden
Risse mit einem Verlauf von den Seiten und dem Boden zur Mitte der Probe
mit einer Lange bis zu 6 mm festgestellt.

Mit der visuellen Auswertung der Querschliffaufnahmen kann festgestellt
werden, dass die Rissneigung mit zunehmendem C-Gehalt steigt. Dies ist im
Zusammenhang mit dem Stand der Technik (Kapitel 2.2.4) erwartbar. Bereits
mit der Erhéhung des C-Gehaltes um 0,3 Gew.-% werden Risse &hnlich zu
den Versuchen in Kapitel 5.2 bei erhéhten Vorheiztemperaturen von 500 und
550 °C festgestellt. Aufgrund der Blow-Ups ist davon auszugehen, dass diese
durch Eigenspannungen bei der Abkiihlung nach dem Prozess entstehen.

In Bild 77 werden exemplarisch REM-Aufnahmen von den interdendritischen
Bereichen und den Dendritenkernen in der Mitte der Proben aus den drei
Pulvermischungen HS+0,3C, HS+0,5C und HS+1,0C dargestellt.

[sic |

Bild 77: REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor der Mitte der Proben HS+0,3C (links), HS+0,5C (Mitte) und HS+1,0C (rechts)
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Die durchschnittliche ZellgroRe von HS+0,3C betragt etwa 0,8 bis 1 pm,
wahrend diese bei HS+0,5C und HS+1,0C auf etwa 600 nm bis 400 nm sinkt.
Die Zellwande sind bei allen Proben meist kleiner als 100 nm und die GroRe
der vermutlichen Karbidausscheidungen (siehe Kapitel 5.2) liegt in einem
Bereich von 100 bis 200 nm.

Ein erhdhter Karbidgehalt kann zu einer Behinderung des Kornwachstums
wahrend der Erstarrung und damit zur Kornfeinung fiihren. Weiterhin kénnen
primare Karbide aus der Schmelze als Keimstellen fir die primaren
Austenitkdrner dienen [13, S. 26-28]. Mit steigendem C-Gehalt kann also ein
steigender Karbidgehalt und eine Tendenz zu kleineren Korngréf3en vermutet
werden, welche durch die Kornfeinungswirkung der Karbide verursacht
werden kann. Eine eindeutige ldentifizierung der Karbidarten ist mit den
verwendeten Charakterisierungsmethoden nicht mdéglich.

Die EBSD-Analyse der Probe HS+1,0C ist in Bild 78 fur die Messstelle oben
in der letzten Schicht (links) sowie die Mitte (rechts) der Probe dargestellt. In
dem Bild wird jeweils links fiir die Probenposition die IPF-Map mit einer
Einfarbung der Kornorientierung in Aufbaurichtung abgebildet und rechts die
EBSD-Analyse der Phasenanteile dargestellt. Beide Scans haben einen Cl
von 0,86 im Mittel und eine Phasenindizierung von 96%. Die restlichen 4 %
sind N.l.-Anteil.
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M Ferrit

Bild 78: EBSD-Analyse der IPF-Map in z-Richtung (jeweils links) und der Phasen (jeweils rechts) RA (griin) und Ferrit (rot) fir Oben
(links) und in der Mitte (rechts) der Probe HS+1,0C, mittlerer Cl = 0,86

Im oberen Bereich der Probe HS+1,0C werden im IPF deutlich feinere Kérner
in den letzten Schweillspuren und dort auch mit dem schwarzen Bereich eine
geringere Indizierung festgestellt. In den SchweilRspuren wird typischer
Kornwachstum vom Schweillspurrand zur Mitte ermittelt. Im Bereich sichtbar
transversaler Schweillspuren kann keine Vorzugsorientierung festgestellt
werden. Fur die IPF in der Mitte der Probe werden groRere Kérner beobachtet
und diese weisen epitaktisches Kornwachstum auf und damit auch eine
Vorzugsorientierung in Aufbaurichtung, wie fiir die Verarbeitung mittels LPBF
haufig beobachtet wird (siehe Kapitel 2.2.2). Fiir Probe HS+1,0C wird oben
sowie in der Mitte der Probe ein Gefiige aus fast vollstandigem RA festgestellt.

Das fast vollstdndige RA-Geflige weist auf eine Stabilisierung des Austenits
und eine Unterdrickung der martensitischen bzw. bainitischen
Umwandlungen hin. Durch C wird Austenit stabilisiert, wodurch ein vollstandig
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Bild 79: Mittlere
Bauteilharte (links)
und Bauteilharte
Gber Bauteilhéhe
(rechts) der Proben
aus HS6-5-3-8,
HS+0,3C, HS+0,5C
und HS+1,0C
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austenitisches Gefliges bei Raumtemperatur (RA) ermdglicht werden kann
[19, 23].

Beim Vergleich zwischen der Analyse von HS+1.0C und den Analysen in
Kapitel 5.2 (Bild 39) werden Unterschiede deutlich. Wahrend die Referenz ein
mehrphasiges Geflige mit Anteilen von RA und Ferrit aufweist, zeigt die
HS+1,0C-Probe ein vollstdndig austenitisches Geflige vermutlich mit
eingelagerten Karbiden. Basierend auf REM-Bildern kann vermutet werden,
dass die Phasenanteile in den Proben HS+0,3C und HS+0,5C zwischen der
Referenz HS6-5-3-8 und HS+1,0C liegen, entsprechend des C-Gehaltes.
Dies zeigt, dass eine Phasenumwandlung des Austenits wahrend der
Abkuhlung durch eine Erhéhung des C-Gehaltes verhindert wird und eine
Stabilisierung des RA auftreten kann. Dieser Befund steht in
Ubereinstimmung mit Angaben in der Literatur [125].

In Bild 79 wird die mittlere Bauteilharte und die Bauteilharte in Abhangigkeit
von der Bauteilhohe der Proben HS6-5-3-8, HS+0,3C, HS+0,5C und HS+1,0C
dargestellt.
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Im Vergleich zu HS6-5-3-8 mit 650 + 37 HV zeigen die Proben mit erhdhtem
C-Gehalt eine kleinere Bauteilharte. Bei den Proben mit erhdhtem C-Gehalt
liegt die hochste Bauteilharte bei 635 + 21 HV fir HS+0,3C. Die kleinste
Bauteilharte wird fur die Probe HS+0,5C mit 570 + 31 HV gemessen. Die
Probe HS+1.0C hat eine mittlere Bauteilharte von 606 + 27 HV. Dabei werden
keine Trends der Bauteilharte in Abhangigkeit von der Probenhdhe
festgestellt, siehe Bild 79 rechts.

Im Vergleich zu den bisherigen Ergebnissen wird eine kleinere Bauteilharte
der Proben in diesem Kapitel festgestellt. Dies ist auf die Nutzung der VHV 2
in dieser Versuchsreihe zurlickzufiihren, welche im Anhang 12.13 im
Vergleich zu VHV1 und VHV3 untersucht wird. Dabei wird festgestellt, dass
die Bauteilharte der Proben, welche mit VHV 1 und 3 gefertigt werden, ahnlich
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ist, da die konstruktiven Anpassungen der Vorheizung scheinbar keine
Auswirkungen auf die resultierende Bauteilharte haben. Die VHV 2 mit Einsatz
einer Molybdanplatte zwischen der Heizkeramik und der Substratplatte fihrt
zu einem zusatzlichen Warmeulbergang, welcher im Vergleich eine um 110-
120 °C kleinere Grundtemperaturen an den Proben verursacht. Diese
vergleichsweise geringeren Vorheiztemperaturen mit VHV 2 fiihren zu
kleineren Bauteilharten, siehe auch Kapitel 5.2. Die Ubertragung der
Ergebnisse von VHV 1 oder 3 auf Versuche mit VHV 2 ist somit mit der
gewahlten konstanten Aufheizrate von 10 K/min und gleichen Haltezeit von
10 min nicht méglich.

Mit einer Erhéhung des C-Gehaltes um bis zu 0,5 Gew.-% wird eine Abnahme
der Bauteilharte beobachtet und eine Zunahme des RA in den Proben
vermutet. Allerdings ist die Abnahme der Bauteilharte kein genereller Trend,
da bei groBtem Kohlenstoffgehalt die Probe HS+1,0C wieder eine groere
Bauteilharte als Probe HS+0,5C aufweist. Die reduzierte durchschnittliche
Bauteilharte im Vergleich zu HS6-5-3-8 kann eine Folge der Stabilisierung des
RA sein, welcher eine weiche Phase darstellt. Der Vermutung von mehr und
gréBeren Karbidausscheidungen in den interdendritischen Bereichen
aufgrund des grofReren C-Gehaltes steht gegeniber, dass dafiir auch eine
zusatzliche Menge an karbidbildenden Legierungselementen wie Mo oder W
notwendig sind. Da  Schnellarbeitsstahle in  der chemischen
Zusammensetzung so designt werden, dass eine maximale Anzahl an
Karbiden entstehen kénnen, wiirden damit die karbidbildenden Elemente, um
mit dem zusatzlichen C weitere Karbide zu bilden, fehlen. Denkbar ist, dass
die Bauteilharte durch zwei gegenlaufige Mechanismen beeinflusst wird.
Wahrend der erhdhte Karbidgehalt die Bauteilhdrte erhoht, fihrt die
Stabilisierung von RA zu einer reduzierten Bauteilharte. Vermutlich ist der
Einfluss der Karbide auf die Bauteilharte bei der Probe HS+1,0C gréRer als
der Einfluss der weichen RA-Matrix.

Dies kann auf mehrere Effekte des groReren C-Gehaltes zuriickgefuhrt
werden: Zum einen wird die Stabilisierung des RA dadurch erhoht, dass die
Ms-Temperatur durch C vermutlich gesenkt wird. Dadurch wird die
Martensitumwandlung unterdrickt. Durch die Unterdrickung der
Umwandlung wird jedoch der Abbau von Eigenspannungen durch den
diffusionslosen Phasenubergang von Austenit zu Martensit ebenfalls
unterdriickt (siehe Kapitel 2.1.2 in Bild 14). Da der erhdhte Kohlenstoffgehalt
auch zu mehr Karbidausscheidungen fihrt, sind diese Karbide fir die
Risskeimbildung von Bedeutung, da Karbide nach [126, S. 56] zu einer
Erhéhung  der  Spannungskonzentration an  den  inkoharenten
Ausscheidungen fihren. Durch groRere Karbide werden vermutlich auch
mehr Eigenspannungen ausgeldst als durch kleinere [13, S. 280]. Wird durch
die Spannungen die FlieRgrenze des Werkstoffs Gberschritten, flhrt dies zur
Rissbildung (siehe Kapitel 2.2.3). Da mit steigendem C-Gehalt in der

it von Schnellarbei

mittels Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8



Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8

Legierungszusammensetzung eine erhdhte Anzahl und GréRe der Karbide
vermutet wird, kénnte auf die Bildung von mehr Sekundarkarbiden durch die
in-situ Warmebehandlung im Prozess geschlossen werden (siehe Kapitel
2.1.2). Dies ist anzunehmen, auch wenn nur der C-Gehalt erhéht wird und der
Volumenanteil der karbidbildenden Elemente unverandert bleibt. Da die
karbidbildenden Elemente wahrend der Erstarrung in den interdendritischen
Bereichen konzentriert werden, reagieren diese mit C und werden als Karbide
ausgeschieden. Dies kann zur Versprodung des Werkstoffs flihren, so dass
eine abnehmende Zahigkeit und steigende Rissanfalligkeit verursacht werden
[127]. Durch ein ausgepragtes Karbidnetzwerk an den Korngrenzen, wie bei
HS+1,0C vermutet, wird eine instabile Rissausbreitung begtinstigt [128]. Bei
der Referenz HS6-5-3-8 hingegen liegen die Karbide nicht in einem
durchgangigen Netzwerk vor.

Fazit

Mit den Ergebnissen kann gezeigt werden, dass die Zugabe von
Elementarpulver zu Basispulver genutzt werden kann, um die chemische
Zusammensetzung von Pulverwerkstoffen und die Eigenschaften mittels
LPBF zu modifizieren.

Durch die Zugabe von C zu HS6-5-3-8 kann die fast vollstandige
Stabilisierung des Austenits erreicht werden. Jedoch wird weiterhin auch eine
gesteigerte Rissbildung ausgeldst. Die Vermutung aus Kapitel 2.2.4, dass
durch gesteigerten RA-Anteil die Rissbildung reduziert bzw. vermieden
werden kann, wird hier nicht bestatigt. Zusatzlich wird festgestellt, dass die
Bauteilharte nicht mit dem C-Gehalt zunimmt, sondern im Vergleich zur
Referenz mit 650 HV um bis zu 80 HV bei Probe HS+0,5C abnimmt. Zuletzt
weist die Probe HS+1,0C eine wieder steigende Bauteilharte von 606 HV auf,
welche auf die gesteigerte Karbidbildung trotz vollstandiger weicher RA-Matrix
zuriickgefuhrt wird.
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Demonstration

Nach den grundlegenden Untersuchungen zur Prozessflihrung, Bauteilanzahl
und Bauteilh6he sowie der chemischen Zusammensetzung an einfachen
Probekorpern wird in diesem Kapitel die Fertigung von komplexeren
Strukturen aus HS6-5-3-8 mittels LPBF anhand eines Anwendungsbeispiels
erprobt. Dabei wird die Anwendung des Werkzeugbaus im speziellen fir
Schneidwerkzeuge adressiert. Der Demonstrator ist ein Aufsatz fir
Gewindeformwerkzeuge, welcher individuell fir den Sonderwerkzeugbau
oder fur die Prototypenentwicklung eingesetzt werden kann. Ein CAD-Bild des
Bauteils ist im Anhang 12.14 in Bild 126 aufgefiihrt.

In diesem Kapitel werden finf Anwendungsbauteile in je drei Versuchen mit
variierenden Parametern gefertigt. Dabei werden die Bauteile zunachst mit
der CP-Verfahrensparameterkombination gefertigt (siehe Kapitel 5.1).
Weiterhin wird die Verfahrensparameterkombination zu einer erhdhten
Scangeschwindigkeit von 1140 mm/s (CP+vs) und wiederum mit CP-
Scangeschwindigkeit aber zu kleinerer Vorheiztemperatur von 200 °C
(CP-Tv) madifiziert. In den Versuchen wird die Pulvercharge 2, die VHV 3 und
die SGFV B verwendet.

In Bild 80 werden Fotos der Bauteile auf der Substratplatte als Ubersicht und
im Detail fur alle drei Versuche CP, CP+vs und CP-Tv dargestellt. Dabei
werden Makrorisse mit Pfeilen in dem Ubersichtsbild markiert. In allen
Versuchen werden nicht alle Bauteile rissfrei gefertigt. Fir die Versuche CP
und CP+vs werden Risse an jeweils drei Bauteilen beobachtet, wahrend an
allen Bauteilen aus Versuch CP-Tv Risse festgestellt werden. Die Risse
verlaufen parallel zur Bearbeitungsebene und beginnen haufig an dem
Ubergang des Querschnitts, im Bild gekennzeichnet.
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Querschnitsslibergang

Bild 80: Aufnahme von Substratplatte mit Bauteilen in der Ubersicht (links) und im Detail (rechts) von den Versuchen CP, CP+vs
und CP-Tv

In Bild 81 wird die Grundtemperatur tber die Schichten des mittleren Bauteils
Nr. 3 fir die Versuche CP, CP+vs und CP-Tv dargestellt.
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Bild 81:
Grundtemperatur
(iber Schichten der
Probe Nr. 3 aus
Versuch CP, CP+vs
und CP-Tv
(Emissionsgrad
0,169)
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Bei allen Versuchen wird eine steil ansteigende Temperatur in den ersten ca.
20 Schichten beobachtet. Die Temperatur in der ersten Schicht fir die
Versuche CP und CP+vs ist ca. 300 bis 350 °C, wahrend fir Versuch CP-Tv
eine Anfangstemperatur von ca. 220 °C gemessen wird. Nach Schicht 20 wird
ein Anstieg der Temperatur in allen drei Versuchen festgestellt. Der steilste
Anstieg mit einer Differenz von ca. 130 °C zwischen der ersten und letzten
Schicht wird fir Versuch CP-Tv bemerkt, wodurch eine Temperatur von
352 °C in der letzten Schicht gemessen werden kann. Fur Versuch CP bzw.
CP+vs werden in der letzten Schicht Temperaturen von 420 bzw. 472 °C
analysiert.

In den letzten Schichten wird eine Aufheizung des Systems beobachtet. Dies
ist auf den kleiner werdenden Querschnitt des Demonstrators zurtickzufiihren,
wodurch bei gleichbleibenden Verfahrensparametern durch kirzere
Scanvektoren sowie kleinere Schichtzeiten eine Uberhitzung verursacht wird.
Zusatzlich kann durch die kleinere Flache des Bauteils die konvektive
Warmeabfuhr durch die Schutzgasstrémung reduziert werden. Grundséatzlich
kann ein ahnlicher Temperaturverlauf von CP und CP+vs festgehalten
werden. Dies kann auf die gleiche Vorheiztemperatur von 350 °C
zuriickgefiihrt werden. Die gréRBere Scangeschwindigkeit in Versuch CP+vs
fuhrt direkt zu Beginn des Versuchs zu einem groReren Temperaturanstieg
des Bauteils im Vergleich zu Versuch CP. Die gréflere Scangeschwindigkeit
fuhrt zu kirzeren Wiederholzeiten der einzelnen Scanvektoren und insgesamt
zu kurzeren Schichtzeiten, wodurch weniger Zeit verbleibt, um die
eingebrachte Energie Uber Warmeleitung in die Substratplatte abzufiihren.
Fur Versuch CP-Tv wird eine kleinere Vorheiztemperatur von 200 °C genutzt,
welche durch den gleichen Energieeintrag im Prozess wie bei CP aufgrund
der Wéarmelbertragung zu einem steileren Anstieg der Bauteiltemperatur
fihrt. Durch die geringere Starttemperatur ist die Warmesenke der
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Substratplatte gréRer, wodurch bei gleichem Energieeintrag der Anstieg der
Temperaturen im Prozess steiler ist.

In Bild 82 werden LM-Aufnahmen der Querschliffe exemplarischer Proben
aus den Versuchen CP, CP+vs und CP-Tv dargestellt. Dabei sind fiir Versuch
CP und CP+vs jeweils eine Probe mit und eine Probe ohne visuelle
Makrorisse abgebildet.

CP, Nr. 5 CP+vs, Nr. 2

Geometriefeature 8

Geometriefeature

CP+vs, Nr. 3

Bild 82: LM-Aufnahme von Querschliffen exemplarischer Proben aus Versuch CP, CP+vs und CP-Tv
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Bild 83: Bauteilharte
(ber Bauteilhhe fiir
Versuch CP (Bauteil
Nr. 3 und 5), CP+vs
(Bauteil Nr. 2 und 3)
und CP-Tv (Bauteil
Nr. 3)

Demonstration

Die Bauteildichten aller Bauteile sind ahnlich gro3 mit ca. 99,9 %. Die Risse
verlaufen haufig parallel zur Bearbeitungsebene im Bauteil. Einige senkrechte
Risse in Aufbaurichtung kénnen ebenfalls festgestellt werden. In den
Querschliffen werden keine Mikrorisse festgestellt.

In Bild 83 wird die Bauteilharte Uber die Bauteilhdhe von exemplarischen
Bauteilen aus den Versuchen CP, CP+vs und CP-Tv dargestellt.
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Fur die Bauteilharten der Proben Nr. 3 und Nr. 5 aus Versuch CP werden
steigende Bauteilharten von ca. 650 HV auf 730 HV mit steigender
Probenhohe festgestellt. Dabei betragt die mittlere Bauteilharte fiir Probe
Nr. 3 696 + 31 HV und flir Probe Nr.5 711 + 23 HV. Dagegen wird keine
steigende oder sinkende Bauteilharte Uber die Bauteilhéhe fur die Proben
Nr.2 und Nr. 3 aus Versuch CP+vs beobachtet. Die mittlere Bauteilharte
betragt 567 + 19 HV flr Probe Nr. 2 und 562 + 21 HV fiir Probe Nr. 3. Fir den
Versuch CP-Tv wird die groRte Steigung der Bauteilharte von 605 bis 690 HV
Uber die Bauteilhohe mit einem Mittelwert von 647 + 40 HV festgestellt.

Beim Vergleich der Versuche CP und CP+vs wird in der Prozessbeobachtung
mittels IR-Thermografieckamera eine Differenz von 50°C an den
Bauteiloberflachen wahrend des Prozesses festgestellt. Durch die gréRere
Temperatur an den Bauteiloberflachen in Versuch CP+vs werden jedoch
kleinere Bauteilharten festgestellt. Die Differenz von Versuch CP zu Versuch
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CP+vs betragt ca. 140 HV. Dadurch kann festgestellt werden, dass trotz
groRerer detektierter Temperaturen, anders als in Kapitel 5.2 oder 6.2
festgestellt, die Bauteilharte sinkt. Zusatzlich wird eine gleichbleibende
Bauteilharte Uber die Bauteilhéhe fir Versuch CP+vs festgestellt, anders als
in den anderen beiden Versuchen. Die grofiere Scangeschwindigkeit in
Versuch CP+vs kann zu grofReren Abkuhlraten jedoch gleichzeitig zu
reduzierten Wiederholzeiten der Scanvektoren und zu kleineren Schichtzeiten
fihren. Moglicherweise kann dies die Umwandlung von Austenit in Martensit
verhindern und somit wird Austenit stabilisiert, durch den eine weichere Matrix
erzeugt wird. Trotz der groReren Temperaturen in Versuch CP+vs werden
keine Warmebehandlungseffekte Uber die Bauteilhdhe und Prozesszeit
hervorgerufen (Vergleich Kapitel 5.2).

In Versuch CP-Tv wird die Vorheiztemperatur reduziert, wodurch eine kleinere
Temperatur zu Beginn des Prozesses an der Substratplatte vorliegt. Die
Bauteiltemperatur steigt jedoch durch den Energieeintrag im Prozess
kontinuierlich Gber die Bauteilnéhe und starker als in den Versuchen CP und
CP+vs. Eine groRere Aufheizung der Bauteile kann durch die gréRere
Warmesenke in Versuch CP-Tv festgestellt werden. Dies fiihrt ebenfalls zu
einer Warmebehandlung Uber die Bauteilhéhe, wodurch unterschiedliche
Bauteilharten im Bauteil beobachtet werden kénnen und der untere Bereich
der Probe weicher ist. Mit den damit erzeugten Spannungen in den Bauteilen
in Versuch CP-Tv werden die Materialgrenzen Uberstiegen und Risse treten
auf.

Eine erfolgreiche reproduzierbar rissfreie Verarbeitung von HS6-5-3-8 in
einem komplexen Bauteil kann nicht demonstriert werden. Die Ubertragung
der rissfreien Verarbeitung einfacher Bauteile auf komplexere Geometrien ist
somit nicht ohne Einschrdnkungen oder Anpassungen mdglich. Durch die
unterschiedlichen Scanvektorlangen und Schichtzeiten entstehen komplexere
Temperaturverldufe im Bauteil wahrend des LPBF-Prozesses. Dadurch
werden groe Spannungen im Bauteil gebildet, welche abhangig von der
Bauteilgeometrie in kerbinduzierenden Bereichen oder bei
Querschnittsveranderungen zu einer Rissbildung fiihren kénnen.
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Zusammenfassung und Ausblick

Schnellarbeitsstahl gilt konventionell als nicht-schweibar und neigt bei der
Verarbeitung mittels LPBF zur Rissbildung. Die Rissbildung wird dabei durch
groRe Spannungen im Werkstoff ausgeldst, welche durch die
Gefligeumwandlungen des hochlegierten Schnellarbeitsstahls und die
verfahrensbedingten thermischen Zyklen und Temperaturgradienten im
LPBF-Prozess verursacht werden. Dies kann bei der Verarbeitung von
Schnellarbeitsstahl zahlreiche Ausscheidungen und groRe Eigenspannungen
ausldsen, welche die Rissbildung in Form von Kaltrissen zur Folge hat. Eine
Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl mittels LPBF bei Vorheiztemperaturen
fihrt zu reduzierten Temperaturgradienten und somit zur Reduktion von
Spannungen. Jedoch wird durch die Vorheizung die thermische Historie des
Bauteils bzw. des Werkstoffs beeinflusst. Aus dem Stand der Technik wird
abgeleitet, dass die umfassende Prozessfihrung mittels LPBF flr
Schnellarbeitsstahl bisher kaum betrachtet wird.

In dieser Arbeit wird die Verarbeitbarkeit von Schnellarbeitsstahl mittels LPBF
am Beispiel von HS6-5-3-8 untersucht. Die erfolgreiche Verarbeitbarkeit
(rissfreier, formstabiler Aufbau von Proben mit einer Bauteildichte groRer
99,5 % und einem homogenen Gefiige) ist abhangig von der Mikrostruktur
und den Phasen des Werkstoffs, welche wiederum durch die Prozessfiihrung
und die chemische Zusammensetzung beeinflusst werden. Ziel ist
dementsprechend die grundlegende Untersuchung der Einfluss-Wirk-
Zusammenhange zwischen der LPBF-Prozessfiihrung, Systemtechnik,
Bauteilanzahl und Bauteilhohe sowie der chemischen Zusammensetzung auf
die resultierende Defektdichte (Porositat, Risse), das Gefige und die
Bauteilharte von HS6-5-3-8.

Dazu wird zunachst eine zentrale Verfahrensparameterkombination fiir diese
Arbeit ermittelt, welche eine Bauteildichte groRer 99,5 % und reduzierte
Rissbildung ermdglicht:  PL=200W, Ays=100 uym, vs=740mm/s,
Ds = 30 um, Ty = 350 °C. Dabei wird flr die Vorheiztemperatur von 350 °C im
Vergleich zu anderen Vorheiztemperaturen die geringste Rissneigung
festgestellt.

Der Einfluss der Prozessfuhrung auf die Verarbeitbarkeit wird vorrangig
mittels Variation der Vorheiztemperatur untersucht. Dabei wird festgehalten,
dass die Vorheiztemperatur beim LPBF-Prozess einen grof3en Einfluss auf
das Bauteilgefiige, die Bauteilharte und die Rissbildung von HS6-5-3-8 hat.
Die Bauteildichte wird jedoch durch die Vorheiztemperatur nicht beeinflusst.
Mithilfe von Vorheiztemperaturen bis 450 °C werden rissfreie Bauteile mit
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grolem RA-Gehalt von 51 bis 58 % und Bauteilharten von 617 bis 776 HV
gefertigt. Dabei steigt die Bauteilharte mit steigender Vorheiztemperatur.
Durch die Prozessfiihrung mit einer Vorheiztemperatur von 500 bis 600 °C
wird die Rissbildung (Kaltrisse) beim Abkiihlen des Vorheizsystems nach dem
LPBF-Prozess nachgewiesen und eine maximale Bauteilharte von ca. 900 HV
wird bei den mit den Vorheiztemperaturen 500 bzw. 550 °C gefertigten Proben
festgestellt. Mit der Verarbeitung bei Vorheiztemperaturen gréRer 600 bis
700 °C wird eine in-situ Warmebehandlung durch Rekristallisation verursacht,
welche zu minimalen Bauteilhdarten bis zu 522 HV sowie zu
Harteunterschieden innerhalb einer Probe von bis zu 237 HV fluhren. Die
erfolgreiche Verarbeitbarkeit (groRe Bauteildichte, rissfreie Proben und
homogenes Gefiige) bei Einsatz von Vorheiztemperaturen < 450 °C kann
demonstriert werden.

Weiterhin wird der Einfluss der Anlagentechnik auf die Verarbeitbarkeit in
Form von zwei Schutzgasfiihrungen untersucht. Dazu wird festgestellt, dass
bei der Verarbeitung von Schnellarbeitsstahl viele Prozessnebenprodukte
entsteht. Mit konstant gleichen Verfahrensparametern bei den Versuchen mit
zwei Schutzgasfiuihrungsversionen (SGFV A und B) werden durch die
Absorption der Laserstrahlung durch die Nebenprodukte unterschiedliche
Schweil3spurtiefen von 60 bis 200 um und Bauteilharten im Bereich 540 bis
705 HV festgestellt. Der Vergleich der Schutzgasfiihrungen zeigt, dass eine
effiziente Abfuhr der Prozessnebenprodukte erforderlich ist, um unabhangig
von der Bauteilposition reproduzierbare Bauteilqualitdten zu erreichen. Die
Anpassung zur SGFV B fiihrt zu homogenen Bauteildichten gréer 99,94 %,
mittleren Schweilspurtiefen von 173 bis 177 uym sowie mittleren Bauteilharten
von 671 bis 685 HV. Somit kann mit SGFV B von einer effektiven Beseitigung
der Prozessnebenprodukte im Prozess ausgegangen werden.

Ein Einfluss der Bauteilanzahl und der Bauteilquerschnitte (bei gewisser
Scanstrategie) auf die Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 wird in dieser Arbeit
festgestellt. Bei der Untersuchung der Ubertragbarkeit der Ergebnisse von 15
Proben auf finf Proben wird trotz kleinerer Bauteilanzahl und damit kiirzerer
Schichtzeit eine ahnliche mittlere Bauteilharte von 683 bis 685 HV gemessen.
Unter konstanter Schmelzflache und somit ungefahr ahnlichen Schichtzeiten
wird die Bauteilanzahl (60, 15, vier) bzw. der Querschnitt (5x5, 10x10 und
20x20 mm?) der Proben variiert. Die Hartedifferenz von 158 HV zwischen den
Versuchen kann mit der Prozessfihrung und den daraus resultierenden
Erstarrungsbedingungen begriindet werden. Der kleine Bauteilquerschnitt
(5x5 mm?) fihrt durch kleinere Scanvektoren zu einer Aufheizung der Probe,
da die Wiederholzeiten der Scanvektoren reduziert werden. Dies fuhrt zu
vergleichsweise hdchsten Bauteilhdrte mit 738 HV. Die Bauteilanzahl und
damit variierende Schichtzeiten beeinflussen die Ubertragbarkeit der
Ergebnisse in dieser Gegenlberstellung nicht, wohingegen die
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Prozessfiihrung bzw. die Scanvektorlange einen gréReren Einfluss auf die
Bauteilharte haben.

Ein Einfluss der Bauteilhnhe beim Vergleich von 10 mm und 50 mm auf die
Verarbeitbarkeit von HS6-5-3-8 kann festgestellt werden. Mit einer Hohe von
50 mm konnen funf Proben rissfrei gefertigt werden, wahrend bei der
Fertigung von 15 Bauteilen Risse auftreten. Die Bauteilharten der Proben
liegen ahnlich bei 739 HV fiir 15 Proben bzw. 762 HV fir finf Proben. Fir
nahezu alle Proben kann eine Aufheizung der Probenoberflache uber die
Dauer des Prozesses beobachtet werden, wobei fir finf Proben hohere
Temperaturen im Vergleich detektiert werden. Abhéngig von der
Bauteilanzahl entstehen variierende Schichtzeiten, welche die Temperaturen
sowie Abkuhlbedingungen wahrend des Prozesses fur kleine Bauteilhdhen
wie 10 mm nicht beeinflussen, wahrend bei einer Bauteilhdhe von 50 mm
Abhangigkeiten beobachtet werden. Insgesamt kann festgestellt werden,
dass die Temperaturen an den Probenoberflaichen im Prozess von der
aktuellen Bauteilhohe, der Geometrie, der Schichtzeit bzw. Bauteilanzahl und
den damit einhergehenden Warmeleitbedingungen abhangig sind.

Der Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Verarbeitbarkeit von
HS6-5-3-8 wird durch den Einsatz von zwei Chargen (C1 und C2) sowie durch
die Modifikation der Legierung mit dem Elementarpulver Kohlenstoff (C)
untersucht. Dabei kann festgestellt werden, dass die Abweichung der
chemischen Zusammensetzung von C1 zu C2 mit einer Differenz des C-
Gehaltes von 0,13 Gew.-% bereits zu einer Differenz der Bauteilharte von
170 HV fahrt. Durch den gréReren Kohlenstoffanteil wird die Ms-Temperatur
herabgesetzt und ein geringerer Anteil von Martensit wird vermutet. Durch die
Zugabe von C-Elementarpulver zu dem HS6-5-3-8 Basispulver wird die
Modifikation der chemischen Zusammensetzung moglich und deren
Verarbeitbarkeit kann mittels LPBF untersucht werden. Die Erhdhung des
Kohlenstoffanteils (+0,3; +0,5 und +1,0 Gew.-%) fiihrt zu einer Erhéhung bis
vollstdndigen RA-Phase des Bauteils. Jedoch wird ebenfalls mit steigendem
Kohlenstoffanteil eine gesteigerte Rissbildung ausgeldst, wodurch der RA-
Gehalt mit der weichen Matrix die Rissbildung nicht vermeiden kann. Die
Bauteilharte nimmt weiterhin nicht mit dem C-Gehalt zu, sondern wird im
Vergleich zur Referenz mit 650 HV um bis zu 80 HV bei Probe HS+0,5C
kleiner.

Zum Abschluss werden Anwendungsdemonstratoren (Gewindewerkzeuge)
bei unterschiedlicher Prozessfihrung gefertigt. Dabei wird die eingeschrankte
Ubertragbarkeit der rissfreien Verarbeitung einfacher Bauteile auf komplexere
Geometrien festgestellt. Durch die unterschiedlichen Scanvektorlangen und
Schichtzeiten entstehen komplexere Temperaturverlaufe und Spannungen im
Bauteil wahrend des LPBF-Prozesses. Teilweise kdnnen jedoch rissfreie
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Bauteile gefertigt werden und somit die Ubertragung im Ansatz auf die
Anwendung demonstriert werden.

Basierend auf den Untersuchungen und Ergebnissen in dieser Arbeit kdnnen
zukinftige interessante Untersuchungen abgeleitet werden.

Die Prozessfllhrung und die thermischen Zyklen sowie die in-situ
Warmebehandlung haben einen groRen Einfluss auf die Verarbeitbarkeit von
Schnellarbeitsstahl. Diese Zusammenhange werden durch die Fertigung von
komplexen Geometrien schwieriger zu erfassen. In zukilnftigen
Untersuchungen sollte ein Modell entwickelt werden, welches die Einfluss-
Wirkzusammenhange vorab  simuliert, woraus eine angepasste
Prozessflihrung fir Schnellarbeitsstahl abgeleitet werden kann. Dafiir werden
eine flexible Datenaufbereitung sowie eine offene Maschinensteuerung
bendtigt.

Weiterhin sollten Grenzwerte fir die chemische Zusammensetzung von
Schnellarbeitsstahl bzw. der Einfluss einzelner Legierungselemente auf die
Verarbeitbarkeit ermittelt werden. Der konventionelle Schnellarbeitsstahl ist
auf die Prozesskette der pulvermetallurgischen Herstellung und
Warmebehandlung angepasst. Bei dem LPBF-Prozess werden andere
thermische Zyklen fir den Werkstoff angewandt. Die Anpassung der
Legierungszusammensetzung kann bereits fir anderen Legierungssysteme
wie  Aluminiumlegierungen oder Nickelbasislegierungen erfolgreich
demonstriert werden. Diese Anpassungen sind ebenfalls fir den
Schnellarbeitsstahl méglich, um die Verarbeitbarkeit zu steigern. Dabei sollten
zunachst andere austenitstabilisierende Legierungselemente (z.B. Co) dem
Stahl hinzugefligt werden, um neben der Stabilisierung des Austenits die
Martensitbildung zu verhindern, aber nicht zur Versprédung durch
Karbidbildung zu fihren.
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Abklirzungen und Fomelzeichen

11 Abkirzungen und Formelzeichen

Abkirzung Beschreibung
15P Versuch mit 15 Proben
15P50 Versuch mit 15 Proben und Bauteilhdhe 50 mm
4P Versuch mit vier Proben
5P Versuch mit finf Proben
5P50 Versuch mit funf Proben und Bauteilhdhe 50 mm
60P Versuch mit 60 Proben
Al Aluminium
AM Additive Manufacturing
BSE Backscattered electrons
bspw. Beispielsweise
C Kohlenstoff
C1 Pulvercharge 1
Cc2 Pulvercharge 2
ca. Circa
CAD Computer-aided design
Cl Confidence Index
Co Kobalt
CP Center Point
Cr Chrom
DIN Deutsche Institut fir Normung
EBSD Electron backscatter diffraction
EDX Energy dispersive X-ray spectroscopy
EN Europaische Norm
Fe Eisen
FE Feldemissionskathode
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Abkiirzungen und Fomelzeichen

F-OES optischer Funkenemissionsspektrometrie
G Belichtung gegen die Schutzgasstromung
HIP HeiRisostatisches Pressen
HS High-speed steel
ILT Fraunhofer-Institut fir Lasertechnik ILT
inkl. inklusive
IPF Inverse Polfigur
1Q Image Quality
IR Infrarot
ISO Internationale Organisation fiir Normung
Kfz Kubisch flachenzentriert
Krz Kubisch raumzentriert
LM Lichtmikroskop
LPBF Laser Powder Bed Fusion
M Belichtung mit der Schutzgasstrémung
max. maximal
Mo Molybdan
N.I. Nicht identifiziert
Ni Nickel
Nr. Nummer
(0] Sauerstoff
ODF Orientierungsdichteverteilungsfunktion
oT Optische Tomografie
P Phosphor
PM Pulvermetallurgie
RA Restaustenit
REM Rasterelektronenmikroskopie
RPA Revolution Powder Analyzer
RT Raumtemperatur
S Schwefel
SG Schutzgas
(EE Rk it e



SGFV
Si
SLM
Ta
TEM
TGM
Ti

VHV
vgl.

WLD
XRD

z.B.
ZnSe
ZrO;
ZTU

Formelzeichen

A

Acip

Acie

Co
CL
Cs

Cspez

Einheit
mm?
°C

°C

J/kgK

Abklirzungen und Fomelzeichen

Schutzgasfiihrungsversion
Silizium
Selective Laser Melting
Tantal
Transmissionselektronenmikroskopie
Temperaturgradientmechanismus
Titan
Vanadium
Vorheizungsversion
Vergleich
Wolfram
Warmeleitfahigkeitsdetektion
X-ray diffraction
Aufbaurichtung
Zum Beispiel
Zink-Selenid
Zirconiumoxid

Zeit-Temperatur-Umwandlung

Beschreibung

warmeleitende Querschnitt

Temperatur, bei der beim Erwarmen die Bildung des

Austenits beginnt

Temperatur, bei der beim Erwarmen das
Dreiphasengebiet verlassen wird

Ausgangskonzentration
Konzentration flissiger Phase
Konzentration fester Phase
spezifische Warmekapazitat

Durchmesser
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Abkiirzungen und Fomelzeichen

di0, dso, dgg um volumengewichtete PartikelgroRenverteilung
ds um Laserstrahldurchmesser
Ds um Schichtdicke
dT/dt K/s Abkuhlrate
Ev J/imm? Volumenenergiedichte
G K/mm Temperaturgradienten
h mm Hoéhe
k Verteilungskoeffizienten
M °C Martensit-Endtemperatur
Ms °C Martensit-Starttemperatur
P W Laserleistung
Q J Warmestrom
R2? Bestimmtheitsmal}
Teontact °C Kontakttemperatur
Teurrent °C Temperatur der Heizplatte
Tu °C Liquidustemperatur
Ts °C Solidustemperatur
Tv °C Vorheiztemperatur
Twir und Tw2 °C Oberflachentemperaturen der Wand
\A mm?/s Theoretische Aufbaurate
Vi mm/s Erstarrungs- bzw. Abkiihlgeschwindigkeit
Vs mm/s Scangeschwindigkeit
Wi KW Warmeleitwiderstand
a mm?/s Temperaturleitfahigkeit
020-400°C K Warmeausdehnungskoeffizient
o mm Bauteilhohe
AT °C Temperaturdifferenz
Ays um Hatchabstand
K W/mK Warmeleitfahigkeit
P g/cm?® Dichte
(g et e



Anhang

12 Anhang

12.1 Werkstoffkenndaten

Phdiaiche 20°C 400 °C 600 °C

Heeeyapa " Dichte[glom?] ! 8,1 7.9 7.9
Elastizitatsmodul [KN/mm?]2 240 214 192
Warmeausdehnungskoeffizient [per K]2 11,8x 106 12,3x106
Warmeleitfahigkeit [W/mK]2 24 28 27
Spezifische Warme [J/kgK]2 420 510 600

" weichgegliiht
2 gehértet bei 1180 °C und 3 x 1 Stunde bei 560 °C angelassen
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12.2 Konstitutioneller Unterkiihlung

1 58 Untersuchung der

Die Erstarrung der metallischen Schmelze beginnt mit der Keimbildung einer
festen Phase bei Unterschreitung der Liquidustemperatur. Dabei wird
zwischen der homogenen Keimbildung im Innern der Schmelze und der
heterogenen Keimbildung an vorhandenen Fremdpartikeln unterschieden.
Waéhrend des Wachstums werden Atome aus der Schmelze an dem Keim
angelagert und wachsen zu einem Kristallgitter an, wodurch der Kristall
wéchst [108]. Durch den Ubergang vom schmelzfliissigen in den festen
Zustand werden groe Mengen an Schmelzwarme freigesetzt, die in die
Umgebung abgeflihrt werden missen. Im LPBF-Prozess stehen dazu
grundsatzlich mehrere Mdoglichkeiten zur Verfigung. Der Warmetransport
Uber den bereits erstarrten Festkdrper bzw. die Substratplatte erfolgt aufgrund
der grofken Warmeleitung am schnellsten. Ohne direkten Kontakt zwischen
der Erstarrungsfront und dem Festkérper kann die Warme nur noch Uber die
Schmelze an die Umgebung abgefuhrt werden. Der Kkonvektive
Warmetransport an der Grenzschicht der Schmelze zur
Schutzgasatmosphére ebenso wie die Warmestrahlung kdénnen bei der
Untersuchung der Erstarrungsmechanismen im LPBF-Prozess vernachlassigt
werden. Da an der Oberflache des Festkdrpers eine groRe Anzahl an
Keimbildungsplatzen zur Verfligung gestellt werden und die Oberflache fir
den Erstarrungsprozess als Warmesenke dienen kann, erfolgt die Erstarrung
und das Kristallwachstum im LPBF-Prozess vorrangig vom Festkorper aus.
Im Gegensatz zu der Ausbildung einer planaren Erstarrungsfront bei reinen
Metallen wird bei der raschen Erstarrung von Legierungen in der Regel ein
dendritisches Kristallwachstum beobachtet [39, S. 137, 108]. Der Ursprung
dafiir kdnnen Ausbuchtungen an der Grenzflache zwischen Schmelze und
Festkorper oder lokale Schwankungen in der Konzentration der
Legierungselemente sein, die zu einer Instabilitat der Erstarrungsfront fihren.
[129]

Um die Ausbildung der Erstarrungsfront zu beschreiben, werden hier zwei
vereinfachende Annahmen getroffen.

e Zum einen wird angenommen, dass der Stofftransport durch Diffusion
im Festkorper vernachlassigbar ist und lediglich in der Schmelze ein
ausgepragter Stoffaustausch durch Diffusion stattfindet.

e Zum anderen wird vorausgesetzt, dass die Solidus- und Liquiduslinien
im Zustandsdiagramm durch Geraden ersetzt werden kénnen [39, S.
139-142].

Da die Léslichkeit einzelner Legierungselemente im Festkdrper grundséatzlich
kleiner ist als in der Schmelze werden die Legierungselemente vor der
Erstarrungsfront angereichert. Die Verteilung der Legierungselemente
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zwischen flissiger Phase c. und fester Phase cs wird durch den
Verteilungskoeffizienten k beschrieben:
CS

k=
CL

Die lokale Zusammensetzung der Legierung an der Erstarrungsfront ist in
Bild 84a dargestellt. Die Konzentration des Legierungselements steigt in der
Nahe zur Phasengrenze von der Ausgangskonzentration co auf co/k an. Als
Folge wird lokal die Liquidustemperatur T., wie in Bild 84b dargestellt,
abgesenkt. Der Verlauf der Solidustemperatur Ts und T, Uber den Abstand
zur Erstarrungsfront ist in Bild 84c dargestellt. Der Bereich, in dem die
tatsachliche Temperatur der Schmelze lokal kleiner ist als T., wird als
konstitutionell unterkihlt bezeichnet und ist in Bild 84 eingezeichnet. Die
Warme kann in diesem Bereich nicht nur in den Festkdrper, sondern auch in
die umgebende Schmelze abgefiihrt werden. Daraus folgend werden parallel
zueinander verlaufende nadelartige Dendritenstdmme ausgebildet. Da die
Erstarrungsfront entlang der gesamten Grenzflache verlauft, erfolgt auch quer
zur  Wachstumsrichtung ein  Anstieg der  Konzentration an
Legierungselementen in der Schmelze. Im erstarrten Geflige wird dieses
Phanomen als Seigerung in den interdendritischen Bereichen sichtbar. Bei
kleineren  Temperaturgradienten ~ kénnen  rechtwinklig von  den
Dendritenstdammen ausgehend feine Sekundardendritenarme gebildet
werden, wenn dies nicht durch eine grofRe Erstarrungsgeschwindigkeit
verhindert wird. [39, S. 139-142, 129, S. 208-223]
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Bild 84:
Schematische
Darstellung der
Erstarrungsfront bei
konstitutioneller
UnterkUhlung,

(a) Konzentration
Uber Abstand zur
Erstarrungsfront,
(b) Verlauf der
Liquidustemperatur,
(c) Temperatur tGber
Abstand zur
Erstarrungsfront,
(d) Bereich der
konstitutionellen
Unterkihlung

nach [39, S. 137]

1 60 Untersuchung der

3 Dendritenwachstum

c
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© co'k
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: €———1  gerichtetes

i |7 globulare Kérner

Bereich der konstitutionellen Unterkihlung

Bei einem flachen Temperaturgradienten innerhalb der Schmelze kénnen
durch heterogene Keimbildung an Verunreinigungen, die vor der
Erstarrungsfront angereichert werden, globulare Kérner heranwachsen. Der
Konzentrationsunterschied bewirkt, dass die Temperatur des Keims oberhalb
der Schmelze liegt und die Warme in radialer Richtung abgefihrt wird. Die
Folge ist ein symmetrisches Kristallwachstum, welcher in einer globularen
Mikrostruktur resultiert. Die Bildung der Erstarrungsmorphologie kann durch
die Dichte an Keimbildungsstellen sowie durch Verwirbelungen des
Schmelzbades (z. B. durch von auBen aufgepragte elektromagnetische
Felder) beeinflusst werden. [40, S. 377-410]
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12.3 Ubersicht Stand der Technik

Quelle Werkstoff Verfahrensparameter
Kunz,J.  80MoCrV4 Ds =30 um,
[58] 2-16 PL=130W,
(1.3551, Vs = -,
M50) Ays = -,
ds =80 pm,
Tv =RT, 500 °C,
Vi=-
Saewe, J. 80MoCrV4 Ds =30 pm,
[60] 2-16 PL =130, 260 W,
(1.3551,  vs =400-1800 mm/s,
M50) Ays = 60-120 um,
ds = 80 pm,
Tv =RT, 200, 500 °C,
V' = xxx
Liu, Z. HS6-5-2 Ds=-,
[52] (1.3343, PL=90, 105 W,
M2) vs = 250-700 mm/s,
Ays = 62% of ds pm,
ds=-,
Tv =100, 180 °C,
Greenen, K. HS6-5-3 Ds =30 pm,
[57] (1.3344, PL=73,5W,
M3:2) (vs = 320-580 mm/s),
Ays = 20-40 pm,
ds=-,
Tv =200, 300 °C,
V'=0,34 mm?/s
Saewe, J. HS6-5-3-8 Ds =30 um,
[61] (1.3294) PL=130W,
vs = 300-700 mm/s,
Ays = 60-120 pm,
ds =100 pm,
Tv=RT, 500 °C,
V'=2,5mms
Saewe, J. HS6-5-3-8 Ds =30 pm,
[62] (1.3294) PL=200W,
Vs = 670 mm/s,
Ays =100 ym,
s =80 um,
Tv = 200-600 °C,
V'=2 mm?s

Bauteildichte,
Bauteilharte,

Geometrie, Risse

99,9 %,
789 HV30,
10x10x10 mm?
(Quader)
Rissfrei

99,9 %,
728-849 HV10,
61,2-65,6 HRC
10x10x10 mm?

(Quader)

Rissfrei

96-97 %,

Anhang

Gefiige Heraus-
9 forderungen
Bei Tv = 500°C:
Dendritisches Gefiige,

nadelférmiger Martensit, 52%

Ferrit und 48% Austenit, Bei

Tv = RT grobere Strukturen,

Martensitplatten, 61% Ferrit,
39% Austenit

Bei RT und 200 °C
dendritische Struktur in der
Mitte, nadelférmige
Strukturen im unteren
Bereich, bei Tv = 500°C
saulenformig dendritische
Mikrostruktur

Inhomogene
Bauteilharte

Helle Phase mit Karbide nicht

700-870 HVO,1, nadelférmigem Martensit,  detektierbar
- dunkle Phase mit
Rissvermeidung dendritischer und zellularer
nicht méglich, Struktur
Rissreduzierung von
100 auf 180 °C
<99,5 %, Dendritische zellulare Oxidation
570 HV30 Struktur, ZellengréBe von  des Pulvers
5x5x 2,55 mm? 0,5-1,5 ym, nadelférmiger
(Quader) Martensit, Karbide und/oder
teilweise rissfrei bei  RA in Zellwande vermutet
200 °C,
unregelmafige
Risse bei 300 °C
99,9 %, Dendritische Mikrostruktur Risse bei RT
536-770 HV10, fiir alle Proben
10x10x10 mm?
(Quader)
Risse bei RT,
rissfrei bei 500°C
99,9 %, Bei kleiner Inhomogene
638-918 HV10 Vorheiztemperatur Bauteilharte
10x10x10 mm? nadelférmige Dendriten, bei
(Quader) groReren Vorheiztemperatur
Risse bei 200, 500 groRere zellige Korner
und 600 °C, rissfrei
bei 350°C mdglich
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99,9 %,
700-920 HV10,
10x10x10 mm?

(Quader)
Rissvermeidung

nicht moglich

99,4-99,9 %,
700-832 HV10,
10x10x10 mm?*
(Quader)
Rissvermeidung
nicht méglich

Dendritisches Gefiige,
nadelférmiger Martensit, je
hoher HS7-7-7-11-Anteil:
grébere Strukturen, mehr
Karbide und Risse

Dendritisches Gefiige,
Martensit und RA sowie
Karbiden

Risse

Risse

Tabelle 8: Tabellarische Darstellung zu exemplarischen bisherigen Veréffentlichungen zur Verarbeitung von Werkzeugstahlen

Kunz,J.  HS6-5-3-8 Ds =30 pm,
[63] (1.3294) & PL=160 W,
HS7-7-7-11 (vs = 875-2000 mm/s),
Ays =100 ym,
s = ]
Tv =500 °C,
V==
Kunz, J.  80MoCrV4 Ds =30 pm,
[64] 2-16, HS6- PL=160 W,
5-3-8, HS7- (vs = 875-2000 mm/s),
7-7-11; Ays =100 pm,
LM2-8-3-8, ds=-,
LM7-6-3-9, Tv =500 °C,
LM2-10-3, V'=-
LM1-3-2-
Cr15
mittels LPBF
182 e Caser Powder Boc Fusion am Beisie von 1S 6558



12.4 Strahlkaustik

Bild 85: @ wvisbos
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12.5 Thermografiekenndaten

Bild 86:
Transmissionskurve
ZnSe [130]

1 64 Untersuchung der

Transmission [%]

90
80
70
60
50
40
30
20

Spektralbereich
Optris P1640
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12.6 Bestimmung Emissionsgrad und Messfelderstellung

Bild 87:
Probengeometrie
und -anordnung zur
Emissionsgrad-
bestimmung

Zur  Bestimmung des  Emissionsgrads wird eine  simultane
Temperaturmessung mit Thermoelementen und IR-Thermografiekamera
durchgefiihrt. Dazu werden acht flache Quader mit, und neun flache Quader
ohne Aussparung aufgebaut. Die Bauteile werden gleichmaRig uber die
gesamte Substratplatte verteilt angeordnet. Die Probengeometrie

und -anordnung sind in Bild 88 dargestellt.
<: Probengeometrie:

Sy [ &
-strémung Q

7
i i 10 mm x 10 mm
Pulverauftrag h=1,8 mm

Die Quader ohne Aussparung werden zur Temperaturmessung durch die IR-
Thermografiekamera genutzt (Nr. 1, 5, 6, 7, 9, 11, 12, 14, 17) . Die Quader
mit Aussparung werden zur Temperaturmessung mit Thermoelementen
genutzt (Nr. T2, T3, T4, T8, T10, T13, T15, T16). Die zylindrische Aussparung
in Aufbaurichtung ermdglicht hierbei das Einbringen eines Typ K
Mantelthermoelements nach DIN IEC 584 mit einem Durchmesser von 1 mm
[43]. Das Einbringen der Thermoelemente geschieht nachdem der Bauraum
nach Prozessende vollstandig abgekuhlt ist. Die Orientierung der Aussparung
in Aufbaurichtung ist vorteilhaft, da auch bei einer geringeren Aufbauhéhe das
Einbringen von Thermoelementen mdglich ist. AuRerdem koénnen so die
Thermoelemente befestigt werden, ohne das Pulver zu entfernen, das die
Proben umgibt. Dadurch kann der anschlieBende Wiederaufheizprozess
unter moglichst prozessnahen Bedingungen erfolgen. Eine moglichst geringe
Aufbauhdhe ist notwendig, um den Einfluss von Temperaturveranderungen
aufgrund der Bauteilhdhe zu reduzieren. Wird jedoch eine zu geringe Hohe
gewahlt, werden die Messungen der Thermografie-Kamera durch
Veranderungen der Bauteiloberflache aufgrund von Substratplatteneinfliissen
oder Unregelmafigkeiten in den ersten Schichten verfalscht. AuRerdem
kénnen die Thermoelemente in diesem Fall nicht sicher befestigt werden. Die
Messung der Thermoelemente wird mit dem Temperatur-Datenlogger
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Bild 88: Von den
Thermoelementen
gemessener
Temperaturverlauf
beim Aufheizen des
Versuchsaufbaus

1 66 Untersuchung der

Pico USB TC-08 der Pico Technology Ltd. mit einer Abtastrate von einer
Sekunde aufgenommen. Nachdem die Thermoelemente eingebracht sind,
wird die Schutzgasatmosphére in der Prozesskammer erneut aufgebaut.
AnschlieBend wird der Versuchsaufbau auf die Vorheiztemperatur
T, = 350 °C wiederaufgeheizt.

Fir die Bestimmung des Bauteilemissionsgrades werden die von den
Thermoelementen erfassten Temperaturverlaufe in Bild 88 dargestellt. Am
Vorheizungsmodul wird die vorgegebene Temperatur von Ty = 350 °C nach
35 Minuten erreicht und gehalten. Kurz darauf wird auch in den
Thermoelementen eine konstante Temperatur beobachtet. Um den Aufbau
beim erneuten Aufheizen mdglichst prozessnah zu gestalten, wird die
Schutzgasstrémung anfangs wie im Prozess betrieben. Nach 50 Minuten wird
die Schutzgasstromung abgestellt, da die niedrigen Messwerte die Vermutung
nahelegen, dass die Schutzgasstromung die Messung der Thermoelemente
in einem gréReren MaR beeinflusst als die Oberflachentemperatur der
Bauteile. Der Einfluss der Schutzgasstromung auf die Messung der
Thermoelemente ist deutlich im Sprung der gemessenen Mitteltemperatur von
296,3°C auf 3254°C zu erkennen, der dem Abstellen der
Schutzgasstromung folgt. Zur Bestimmung des Emissionsgrads werden
deswegen die Messungen nach dem Abschalten des Schutzgases
herangezogen.

Halten der

Aufheizen Abkihlen
: ;Temperatur; :
Bereich der
400 ! i —
1 Messung  * | —T2
350 ! } ‘ }
: ; b ——T3
_, 300 / !
S e | ‘ A
P 1 /‘ s
p=) ' ' '
g 200 | At;stellen der‘ | o
a 1 N ) —
£ %0 | Schutzgasstrémung | T3
= 100 ! ! L —T15
50 | 3 3 | —T16

DLOWVLOWLOLWOWLOLWOLW
DT ITOOD O OMNNDDODD

Zeit [Minuten)

100
105
110
115
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Bild 89: Von den
Thermoelementen
gemessene
Temperatur im
Bereich konstanter
Temperatur, ohne
Schutzgas (Minute
50 bis 60)

Anhang

Die Messung der Thermoelemente streut im Bereich ohne Schutzgas (Minute
50 bis 60) zwischen ca. 311,4 °C und 344,1 °C mit einer Temperaturdifferenz
von 34,7 °C. Zudem stimmt zeigt zu entnehmen ist, die Position der kiihleren
Thermoelemente mit den Bereichen niedrigerer Emission des ersten
Vorversuchs grob Uberein. Dies stiitzt die Vermutung, dass das Erwarmen
beim Vorheizen inhomogen erfolgt und zu Beginn des Prozesses eine kihlere
Region am hinteren Rand der Substratplatte existiert.

Temperatur [°C]

T2 321,1
T3 311,4
T4

T8

T10 316,4
T13 324,3
T16 317,0

Um den Bauteilemissionsgrad zu ermitteln, wird fir jeden Quader ohne Loch
ein Messfeld generiert. Der Emissionsgrad eines jeden Messfeldes wird
anschlieRend so lange verandert, bis die gemessene Oberflachentemperatur
des Bauteils der gemittelten Temperatur der umliegenden Thermoelemente
entspricht. Die genaue Zuordnung der Thermoelemente sowie eine
tabellarische Auffiihrung der Werte ist Tabelle 9 zu entnehmen.
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Tabelle 9:
Ermittlung des
Bauteil-
emissionsgrades
durch Messdaten zu
einem
exemplarischen
Zeitpunkt

1 68 Untersuchung der

Bauteil Umliegende Gemittelte G_emittelter
Thermoelemente Temperatur [°C] Emissionsgrad
1 T2,7T3, T4 320,40 0,169
5 T2,T4,T8 326,11 0,186
6 T2,T8,T13 324,65 0,177
7 T3,T4,T10 318,81 0,175
9 T3,T10,T16 314,91 0,146
11 T4,T8,T10, T15 329,41 0,177
12 T8,T13,T15 332,31 0,172
14 T10, T15,T16 325,80 0,166
17 T13,T15,T16 328,47 0,152

Der Emissionsgrad der Bauteile wird zu drei Zeitpunkten bestimmt. Die
ermittelten Werte liegen zwischen 0,137 und 0,196. Ein konstanter
Emissionsgrad von 0,169 wird fir alle Messungen dieser Arbeit festgelegt.
Dies entspricht dem Mittel der zuvor bestimmten Emissionsgrade der
einzelnen Bauteile.

Ein mdglicher Einflussfaktor auf den Emissionsgrad ist der Winkel zwischen
IR-Thermografieckamera und Bauteil. Dieser variiert flir verschiedene
Bauteilpositionen auf der Substratplatte. Der Einfluss entsteht durch die

anisotrope  Abstrahlung der Bauteile. Die Inhomogenitat der
Substratplattentemperatur  und  die fortschreitende = Oxidation der
Bauteiloberflache  erschweren  die  differenzierte  Zuordnung von

Einflussfaktoren auf den Emissionsgrad zusatzlich. Dies fiihrt dazu, dass die
gemessene Temperatur der Bauteiloberflache unterschiedlich stark fur die
Bauteile von den realen Temperaturen abweicht.

Genauigkeit der Messfelder

Die Genauigkeit des Programms zur automatisierten Messfelderstellung in
der PIX Connect Software wird mit Aufnahmen des zweiten Vorversuchs
untersucht. Drei verschiedene Transformationsmatrizen werden mit dem
Matlab-Programm erstellt. Auerdem werden .ilt-Dateien mit verschiedenem
Versatz von der urspringlichen Bauteilkontur generiert. Der Versatz wird
vorgesehen, um sicherzustellen, dass nur die Bauteiloberflache im Messfeld
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vorhanden ist und nicht umliegendes Pulver mit ins Messfeld eingerechnet
wird. Neben dem Vergleich der Auswirkungen unterschiedlicher Versatze wird
das automatische Tool zusatzlich mit der handischen Messfelderstellung
verglichen. Hierfur werden dreimal neue Messfelder definiert, um einen
gemittelten Wert zu erhalten. Beim Erstellen der Messfelder wird versucht,
einen moglichst groRen Bereich der Bauteiloberflache im Messfeld abzubilden
und gleichzeitig sicher zu gehen, dass kein Pulver miteinbezogen wird. In
Bild 90 ist die mittlere gemessene Bauteiltemperatur iber die verschiedenen
Versatze dargestellt. Die Fehlerbalken stellen die Abweichung zwischen den
drei Durchlaufen dar.

Bild 90: Gemessene
mittlere Temperatur 550

bei 540 I
unterschiedlichem
Versatz der 530
Messfeldkontur 520

510

500 —
490 I
480 L7
470 -
460

SO LSS LSS

mittlere Temperatur [°C]

Versatz nach innen [um]

Bild 90 ist zu entnehmen, dass die gemessene Temperatur mit dem
zunehmenden Versatz nach innen abnimmt. In der gesamten Arbeit wird ein
Versatz von 1250 um bei der Erstellung der Messfelder mit PIX Connect
gewahlt.
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12.7 Informationen und Ergebnisse zu Kapitel 5.1

Bild 91: P A E

Bauteilanordnung NFr. L Vs Ys v

der 15 Proben fiir [W] | [mm/s] | [um] | [J/mm3]
1 90

Versuche in Kapitel 200 740 100

anes). 2 200 670 100 100
parameter der 3 260 960 100 920
Proben (rechts) 4 200 830 8 100
5 130 680 80 80
6 200 740 100 90
7 200 1190 80 70
8 200 740 100 90
9 260 1440 60 100
10 200 1040 80 80

11 200 950 100 70
ﬁ <: 12 130 480 100 90
Schuizgas. 13 200 830 100 80

Pulverauftrag strémung 1‘5‘ ggg ;gg 180(;) gg

Ty =200 °C Ty =350 °C

Bild 92: Aufnahme der Pulverschicht nach Abkiihlung der Versuche bei Ty = 200, 350, 500 und 600 °C (Kapitel 5.1)
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Bild 93: .
Probenpréparation Trennscheibe
zweier Proben mit e

gleichen
Verfahrens-
parametern

(Ty =350 °C) mit
Trennscheibe (links)
fiihrt zu Trennrissen .. Trennriss
und Schleifen
(rechts) induziert
keine Risse

Trennriss

PL=200W,
Vs = 740 mm/s,
Ays =100 pm

Schleifen

Die Bauteildichte flr die mit den Laserleistungen 130 W und 260 W gefertigten
Proben sind in Bild 94 dargestellt. Dabei werden die Bauteildichten nach der
Fertigung mit Vorheiztemperaturen von 200, 350 und 500 °C ausgewertet.
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Bild 94:
Bauteildichte tber
Volumenenergie-
dichte fiir

P =130 W und
260 W bei

Ty =200-500 °C

1 72 Untersuchung der

100,0
99,5
99,0
98,5
98,0
97,5
97,0

Bauteildichte [%]

70 80 9 100 110 80 90 100

Volumenenergiedichte E,, [J/mm?]

P, — 130W —260W T 200 °C —®— 350 °C —a— 500 °C

An Proben, die mit einer Laserleistung von 130W und eine
Volumenenergiedichte von 80 J/mm? gefertigt werden, werden Bauteildichten
von ca. 98,5 % bis 99,7 % abhangig von der Vorheiztemperatur ermittelt.
Dabei wird die hdchste Bauteildichte nach der Fertigung bei einer
Vorheiztemperatur von 200 °C ermittelt und die kleinste bei 500 °C. Wird eine
Volumenenergiedichte von 90 J/mm® zur Fertigung der Proben genutzt,
werden Bauteildichten groRBer 99,8 % mit der Laserleistung von 130 W
erreicht.

Bei der Fertigung von Proben mit der Laserleistung von 260 W werden
Bauteildichten groRer 99,85 % fiir die Volumenenergiedichten von 90 und
100 J/mm? erreicht. Die héchsten Bauteildichten werden fir die Proben, die
mit 500 °C  gefertigt werden, gemessen. Proben, die mit der
Volumenenergiedichte von 90 J/mm? gefertigt werden, erreichen bei allen
Vorheiztemperaturen eine Bauteildichte von groRer 99,9 %.
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12.8 Weitere Ergebnisse zu Kapitel 5.2

12.8.1 IR-Prozessbeobachtung der Versuche zu Kapitel 5.2

Bild 95: Differenz
der detektierte
Temperaturen (Ist)
mit der
vorgegebenen
Vorheiztemperatur
(Soll) fiir drei
Zeitpunkte wahrend
des LPBF-
Prozesses
(€=0,169)

Wahrend des LPBF-Prozesses werden zu drei Zeitpunkten
Thermografieaufnahmen von jeweils 2 Schichten gemacht. In Bild 95 ist die
Differenz zwischen den detektieren Temperaturen (Ist) und der vorgegebenen
Vorheiztemperaturen (Soll) zu Beginn (ca. Schicht 5-10), in der Mitte (ca.
Schicht 190-195) und am Ende (ca. Schicht 356-357) der LPBF-Prozesse
aufgefiihrt. Die Grundtemperaturen sind Uber alle fiinf Proben gemittelt.

75

50 200
) 25 250
= N S S 300
S TH YN YN
% 50 /\ﬁ "\? ’Q? ®400
N 9N N N
g 75 / '.: g N 7 N [ 4450
& -100 N[ § 2 wsoo
o -125 ] % .
-150 N 9%
175 % =600
Beginn Mitte Ende

Zeitpunkt im LPBF-Prozess

Fir alle Vorheiztemperaturen kann zwischen dem Beginn des LPBF-
Prozesses und dem Ende eine Reduzierung des Deltas und somit ein Anstieg
der Grundtemperaturen der Proben beobachtet werden. Auffallig ist der
Unterschied zwischen Beginn und in der Mitte des LPBF-Prozesses. Fir eine
Vorheiztemperatur von 200 °C ist das gréf3te Delta von +62 °C bis zum Ende
des LPBF-Prozesses festzustellen. Bei den Vorheiztemperaturen von 300 und
350 °C wird in der Mitte und am Ende ein positives kleineres Delta vermerkt,
jedoch steigt die Grundtemperatur kaum Uber den Prozess an. Beim Vergleich
Beginn und Ende des Versuchs steigt fir Vorheiztemperatur 600 °C das Delta
von -162 °C auf-118 °C.

Der Trend der ansteigenden Oberflachentemperaturen in den Versuchen ist
mit der konstanten Warmezufuhr der Substratplattenvorheizung sowie dem
schichtweisen Energieeintrag durch die Laserstrahlung zu begrinden. Durch
das umliegende Pulver werden die Proben zuséatzlich isoliert. Weiterhin wird
zu Beginn die Vorheiztemperatur ca. 5-10 Minuten gehalten, bevor der

U g der von Schnellarbei mittels
Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8

173



Anhang

Prozess gestartet wird. Gerade bei groRen Vorheiztemperaturen kann dies
dazu flhren, dass erst durch den mehrfachen Energieeintrag des Lasers, eine
homogene Temperatur auf den Bauteiloberflachen erreicht werden kann. Bei
dem Vergleich der Zeitpunkte Mitte und Ende des Versuchs kdnnen kleinere
Veranderungen der Temperaturen gemessen werden, da das System
scheinbar mit dem Energieeintrag durch Heizung und Laserstrahlung einen
stabileren Zustand erreicht.

12.8.2 Bauteildichte, Bauteilhadrte und Schweispuranalyse der Proben zu Kapitel 5.2

Bild 96: Bauteilharte

der Proben Nr. 1-5 Tv[°C] 200 350

bei Ty = 200, 350,

400, goo, 600, Nr. 1 2 3 4 5 1 2 3 4 5
700 °C

Bauteilharte [HV10] (616,9 613,6 612,8 6050 610,7|789,3 7912 7758 7564 750,7

Standardabweichung | 6,1 19 72 53 99 ]138 103 118 132 96

Standard-
Abweichung & le.5 ‘
Tv[°C] 400 500
Nr. 1 2 3 4 5 1 2 & 4 5]

Bauteilharte [HV10] 792,1 799,5 773,8 777,2 784,5/919,8 909,7 906,2 898,8 907,9

Standardabweichung | 66 11,4 78 64 68 | 100 176 102 191 23,0

Standard-
Abweichung

Tv[°C]
NF. |1 2 3 4 5|1 2 3 4 5

Bauteilharte [HV10] |673,6 721,3 746,0 814,5 750,7|544,1 512,7 522,4 526,0 515,3

Standardabweichung|68,6 436 736 593 595 | 883 939 91,0 927 893

Standard-

Abweichung il 1 L
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g!ﬂtﬂ;&iahte der 100,00
Proben bei Ty = 200 99,99
bis 700 °C 99,98
99,97
99,96
99,95
99,94
99,93
99,92
99,91
99,90

Bauteildichte [%]
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S O
&

Anhang

N a9 o

; Vel

S PSS DS
Y
RO «OQ R ,,o)Q W W QP e @A

Vorheiztemperatur Tv [°C]

[t der i it von itsstél mittels
Laser Powder Bed Fusion am Beispiel von HS 6-5-3-8

175



Anhang

Probe 200 Probe 250 I Probe 300 I
.Z

| Probe 350 ‘ Probe 400 I I
Probe 500

Probe 600
Probe 650 |

Bild 98: LM-Aufnahme von mit Vorheiztemperaturen Ty = 200, 250, 350, 400, 450, 500, 550, 600, 650, 700 °C gefertigten
Probenquerschliffen

Probe 450

Probe 550

Probe 700
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12.8.3 REM und EBSD-Ergebnisse zu Kapitel 5.2

Probe 350

Interdendritische
Dendritenkern Bereich

42 Mag=2K EHT =15 kV, Signal =BSE 305 am| | 2z Mag = 2K, EHT = 15 kv, Signal = InLens 305 am

Bild 99: REM-Aufnahme von Mitte der Probe 350
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Probe 200 W Probe 350 e Probe 400 &

Bild 100: IPF-Maps jeweils von Austenit (links) und Ferrit (rechts) Oben und Mitte der Proben 200, 350 und 400
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Probe 700

Ferrit

Bild 101: IPF-Maps jeweils von Austenit (links) und Ferrit (rechts) Oben und Mitte der Proben 500, 600 und 700
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Bild 102: Mittlerer
Grauwerte der 1Q-
Maps der EBSD-
Analyse an der
Position Mitte der
Proben 200, 350,
400, 500, 600 und
700 (farbliche
Auflasung 0 bis
255)

Bild 103:
Flachengewichtete
Auswertung der
KorngréRen von
Austenit und Ferrit
an Probenposition
Mitte und Oben der
Proben 200, 350,
400, 500, 600 und
700

Mittlerer Grauwert

KorngroRe [um]

250
*Zweite Messung mit Schrittweite 50 nm statt 100 nm

200
150
100

0

200 350 400 500 500* 600 700
Vorheiztemperatur [°C]

25
°
= 20
2
z 15
o
S "
2 10
3
€ 5 a

0 I ey II T ;III iy B
200 350 400 500 600 700

Vorheiztemperatur [°C]

Phase: B Austenit Ferrit  Position: [J Mitte Oben
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Bild 104:
Anzahlgewichtete 2,5
Auswertung der
KorngroRen von 2,0
Austenit und Ferrit
an Probenposition
Mitte und Oben der
Proben 200, 350,
400, 500, 600 und
700

-
[=2ENe)]

KorngréRe [um]
anzahlgewichtet)

So05 I :

o Wk B B B gl el

200 350 400 500 600 700
Vorheiztemperatur [°C]

Phase: W RA Ferrit Position: [] Mitte Oben

Probe 350

101

Bild 105: EBSD-Analyse in der letzten Schicht der Probe 350: IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben), mittlerer
Cl=0,42
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Probe 500

001 101

‘SchweiRsphireand: -

Bild 106: EBSD-Analyse (Schrittweite 50 nm) in der Mitte der Probe 500: IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts
oben), Polfiguren fiir Austenit (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,34

Probe 350

M RrA
M Ferit

Bild 107: EBSD-Auswertung der Phasen Austenit und Ferrit an Probenposition Mitte (oben links) und Oben (Oben rechts) der
Probe 350, Polfiguren fiir Mitte (unten links) und Oben (unten rechts), mittlerer CI-Mitte = 0,57 und CI-Oben = 0,42
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Bild 108:
Gesamtanteil Ferrit,
Austenit und N.I.
(nicht identifiziert)
an der Messposition
Oben der Proben
200, 350, 400, 500,
600 und 700

Anhang

In Bild 108 wird im Diagramm die EBSD-Analyse von RA und Ferrit fir die
Messposition Oben dargestellt.

100%

80%

60% o
s 0 , |
£ 40% . . . Qﬁ §

o I8, b I8 |M~ Y,

A i & & i

% v 12 12 02 07 n7

200 350 400 500 600 700

Vorheiztemperatur [°C]

II RA = Ferrit 4+ N.L |

Der RA-Anteil in den Proben am oberen Rand sinkt mit der Vorheiztemperatur
von 200 bis 500 °C bei der Fertigung von 48 % auf 39 %. Der Ferritanteil von
30, 24, 28 und 34 % wird festgestellt bei den Vorheiztemperaturen 200, 350,
400 und 500 °C. Fur den N.l-Anteil werden Werte zwischen 22-29 %
festgehalten.

Die Proben, welche bei 600 bzw. 700 °C gefertigt werden, haben einen
groBeren Ferrit- als RA-Anteil. Ein RA-Anteil von 17 bzw. 11 % sowie ein
Ferritanteil von 34 bzw. 60 % wird fur die Proben 600 bzw. 700 analysiert.
Jedoch ist der hochste N.l.-Anteil im Randbereich bei 49 % fir die Probe 600
festzustellen, wahrend an der Probe 700 ein N.l.-Anteil von 29 % gemessen
wird.
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12.9 Weitere Ergebnisse zu Kapitel 5.3

Homogene 150.0
Druck-
verteilung —_—
50.0
Lochblenden- 00
querschnittsflache
betragt 80% des
anféanglichen [Pa]'5°'°
Rohrquerschnitts y z
. . X . .
CAD-Modell Druckkeil-Bauteil Druckverteilung Halbschnitt

Bild 109: Bild des Druckkeils (CAD-Modell) und Darstellung der simulierten Druckverteilung im Halbschnitt
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Bild 110:
Bauteiloberflachen
nach Belichtung

gegen die SGFV A,

Versuch A-G

Versuch A-G

Anhang
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Bild 111:
Bauteiloberflachen
nach Belichtung

gegen die SGFV B,

Versuch B-G

Versuch B-G

i)
A

Probe 15
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Bild 112: Bauteiloberflachen nach Belichtung mit der SGFV A und B, Versuch A-M und B-M

Bild 113:
Schweispurbreite 300
der Proben fiir die By ol o -
Versuche mit SGFV = 250 W = o - ‘\*.‘-,' 1\ » . .
A und B mit £ @ L e "’i{._. *@ N
Belichtung G und M o 200 ‘® @}“.ﬂ ek At..‘
©
£ 150
>
73
4 100
)
2 0 ~ - VersuchA-G - Versuch A-M
s ° - - - VersuchB-G il Versuch B-M ;
n O Riss
0

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15
Probe entsprechend Belichtungsreihenfolge
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Versuch A-G Nr. 1

Bild 114: REM-Aufnahmen mit BSE-Detektor in der Mitte der Proben Nr. 1 und Nr. 15 aus Versuch A-G
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12.10 Informationen und Ergebnisse zu Kapitel 6

Bild 115:
Versuchsanordnung
von Versuch 60P
und 4P

Bild 116:
Bauteildichte tUber
Probenposition aus
Versuch 60P und
4P (ohne
Standardab-
weichung da der
gesamte Querschliff
fiir die Bauteil-
dichteauswertung
genutzt wird)

Probennummerierung

Bauteildichte [%)]

100,00

99,95

99,90

99,85

99,80

Versuch 60P | | Versuch 4P

A
By W
A A A

A4
AAAA A
A =
I =

10 20 30 40 50 60 1 2 3 4
Probenposition Probenposition
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Versuch 15P Nr. 8
‘muq" o s{ f

RA Maximalwert =1 515 Ferrit Maximalwert = 2,527 3.500
Ko M ¥ vl [ 2,724

AAA4AA§

1,651
1,285

Bild 117: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 8 aus Versuch 15P, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),

Inverse Polfiguren fiir Austenit (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,66

1,000
0,778
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RA Maximalwert = 1,689 Ferrit Maximalwert = 2,593
¥ vl

[
Bild 118: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe Nr. 3 aus Versuch 5P, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben),
Inverse Polfiguren fiir Austenit (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,63

3,500

2,724
2,121
1,651
1,285
1,000
0,778

Bild 119:

Temperaturdifferenz

zwischen Schutzgas-
Bauteilhhe 50 mm strémung
und 1 mm

dargestellt fur
Probenposition fiir
die Versuche 15P50
(links) und 5P50
(rechts)

Pulverauftrag
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12.11 Grundlagen der Warmeiibertragung

Formel 5

Formel 6

Formel 7

Formel 8

Der Transport von Warmestrémen erfolgt durch die drei Mechanismen
Warmeleitung, Warmestrahlung und Konvektion. Besteht in einem Kérper ein
Temperaturgradient, entsteht ein Warmestrom durch Warmeleitung, der
Warme von der Region groRerer Temperatur in die Region kleinerer
Temperatur transportiert. Im eindimensionalen, stationaren Fall kann dieser
Warmestrom durch das Fourier'sche Grundgesetz der Warmeleitung

. A dT
= —AxKxKx—
Q de
in  Abhangigkeit der Warmeleitfahigkeit «k, der warmeleitenden
Querschnittsfliche A und des Temperaturgradienten dT/dx beschrieben
werden. Fur das Modell der ebenen Wand und durch Einsetzen des
Warmeleitwiderstands W, kann Formel 5 in die zum Ohm'schen Gesetz
analoge Form

Q' — TW1V|; TWZ

L
gebracht werden. Tws und Tw2 sind die Oberflachentemperaturen der Wand.
Der Warmestrom ist direkt proportional zum thermischen Potential, welches
durch den Temperaturunterschied anliegt, und umgekehrt proportional zum
Warmeleitwiderstand, welcher das Potential hindert. Fir diesen Fall wird der
Warmeleitwiderstand durch den Ausdruck

S

W, =
L™ kx4

in  Abhangigkeit der Wanddicke bzw. hier Bauteilhbhe &, der
Warmeleitfahigkeit und des warmeleitenden Querschnitts beschrieben. [131]

Die Temperaturleitfahigkeit a beschreibt die rdumliche Verteilung der
Temperatur mit der Zeit durch Warmeleitung. Diese Materialeigenschaft kann
in Abhangigkeit der Warmeleitfahigkeit k, der Dichte p und der spezifischen
Warmekapazitét cspe; des Materials als

K

P * Cspez

ausgedruckt werden. [131]

Der Warmetransport durch Warmestrahlung erfolgt in Abhangigkeit der
Objekttemperatur. Die Warmestromdichte wird durch das
Stefan-Boltzmann-Gesetz ~ beschrieben.  Konvektiver ~ Warmetransport
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bezeichnet den Warmetransport zwischen einem Festkdrper und einem Fluid.
Bei der Konvektion wird zwischen der natirlichen Konvektion und der
erzwungenen Konvektion unterschieden, je nachdem, ob dem Fluid durch
eine aulere Quelle eine Geschwindigkeit aufgezwungen wird oder nicht. Der
Warmestrom durch Konvektion wird in Abhangigkeit der Temperaturdifferenz
zwischen Fluid und Festkdrper, der warmeubertragenden Fléache und des
Warmeubergangskoeffizienten bestimmt. [131]
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12.12 Weitere Ergebnisse zu Kapitel 7

P Biccan &
RA Maximalwert = 2,241
KMo M

A4 4
001 101 -

Bild 120: EBSD-Analyse in der Mitte der Probe C2.3, IQ-Map (links oben), IPF-Map in z-Richtung (rechts oben), Polfiguren fiir
Austenit (unten links) und Ferrit (unten rechts), mittlerer Cl = 0,67

3,500
2,724
2,121
1,651
1,285
1,000
0,778
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Bild 121:

Aufgewirbelte

Partikel in der HS+1,0C
Schutzgasstrémung

beim LPBF-Prozess

mit HS+1,0C

Spritzerf in der
Schutzgasstrémung
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12.13 Untersuchung der Vorheizungsmodule

Bild 122:
Bauteildichte fiir mit
VHV 1,2 und 3
gefertigte Proben

1 96 Untersuchung der

Aufgrund der stetigen Weiterentwicklung der Anlagentechnik werden
unterschiedliche Vorheizungsmodule in dieser Arbeit genutzt. Zur
Untersuchung des Einflusses der drei Vorheizungsmodule auf die
Bauteilharte werden finf Proben (siehe Kapitel 4.3) mit drei verschiedenen
VHV (siehe Bild 18) gefertigt. Dabei werden Proben mit der CP-
Verfahrensparameterkombination gefertigt (siehe Kapitel 5.1). In den
Versuchen wird die SGFV A sowie die Pulvercharge 1 (siehe Kapitel 7.1)
verwendet.

Die Bauteildichte fur die mit allen drei VHV gefertigten Proben liegt konstant
Uber 99,9 %, siehe Bild 122. An den Proben werden visuell keine Risse
festgestellt. Dabei werden die Proben, die mit VHV 1 gefertigt werden, bereits
in Kapitel 5.2 als Versuch bei der Vorheiztemperatur 350 °C gezeigt.

100,00 - =

ey & I
~ 99,90
=
Q
£ 99,80
9
ie]
= 99,70
5
m 99,60
99,50
1.2 3 4 5 1.2 3 4 5 1.2 3 4 5
Probe Probe Probe

Der Einsatz unterschiedlicher Vorheizungsmodule hat keinen deutlichen
Einfluss auf die Bauteildichte. An den Proben wird eine mittlere Bauteildichte
von 99,99 % (Version 1) und 99,96 % (Version 2 und 3) gemessen. Eine leicht
abfallende Bauteildichte von max. 0,03% kann mit steigender
Probennummerierung fiir alle VHV festgestellt werden. Die Unterschiede in
der Bauteildichte sind insgesamt vernachlassigbar.

In Bild 123 wird die Bauteilharte der Proben, die mit den drei verschiedenen
VHV gefertigt werden, aufgefiihrt.
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Bild 123:
Bauteilharte fiir mit
VHV 1, 2und 3
gefertigte Proben

Anhang

VHV 3
850

2= R2=0,837
800 II R?=0,911

ol i "'{""I‘“{

=0,961
700
650 0 BT
600
550
500

1 2 3 4 5 2 3 4 5 2 3 4 5
Probe Probe Probe

Bauteilharte [HV]

Fur die VHV 1 werden mittlere Bauteilharten von 750 bis 790 HV fir die finf
Proben gemessen. Die mittlere Bauteilharte betragt 773 + 25 HV. Mit der
VHV 2 werden Bauteilharten im Bereich 620 bis 680 HV, also eine mittlere
Bauteilharte von 650 + 21 HV an den Proben festgestellt. Nach der Fertigung
mit VHV 3 wird bei den Proben eine mittlere Bauteilharte von 757 + 19 HV
gemessen. Die mittlere Bauteilharte beim Vergleich von VHV 1 bzw. 3 mit
VHV 2 wird eine Differenz von 123 HV bzw. 107 HV festgestellt. Die sinkende
Bauteilharte mit steigender Probennummerierung in einem Versuch wird in
Kapitel 5.3 anhand der Schutzgasstrdmung untersucht und auf
Prozessnebenprodukte im Prozess zurtckgefuhrt.

Der Unterschied der VHV 1 und VHV 3 ist konstruktiv als klein einzustufen,
da lediglich Anpassungen an der Dichtung und Kabelfiihrung vorgenommen
sowie die Substratplattenhéhe unterschiedlich sind. Durch die kleine
Abweichung der Bauteilharte von 16 HV beim Vergleich der Versuche mit
VHV 1 und VHV 3 kénnen die Anderungen der Versionen jedoch
vernachlassigt werden.

Bei allen Versuchen wird jeweils mit aufsteigender Probennummer, also mit
der Belichtungsreihenfolge, eine sinkende Bauteilharte identifiziert. Die linear
abfallende Trendlinie mit Bestimmtheitsmal (R?) von 0,837 bis 0,961 sind im
Diagramm dargestellt. Die abnehmende Bauteilhdarte mit steigender
Probennummer konnte mit der Schutzgasstromungsversion A begriindet
werden, welche die Prozessnebenprodukte wahrend der Belichtung
unzureichend abfihrt. In Kapitel 5.3 wird der Einfluss der Schutzgasstromung
auf die Bauteildichte und Bauteilharte detailliert untersucht.
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Die EBSD-Analyse der Phasenanteile in der Probenmitte der Proben Nr. 3,
die mit der VHV 1 und mit VHV 2 gefertigt werden, sind in Bild 124 dargestellt.

M rA
M Ferit

Bild 124: EBSD-Analyse der Phasen RA (griin) und Ferrit (rot) fur die Mitte der mit VHV 1 (links, Analytik-Verfahren 1 (siehe
Kapitel 4.4.3)) und mit VHV 2 (rechts, Analytik-Verfahren 2) mi 350 °C gefertigten Proben Nr. 3

Dabei kann an der Probe, die mit VHV 1 gefertigt wird, ein RA-Anteil von 58 %
und ein Ferritanteil von 22 % festgestellt werden. Fir die Probe, die mit VHV
2 gefertigt wird, kann ein RA-Anteil von 55 % und ein Ferritanteil von 31 %
gemessen werden.

Fir die mit VHV 1 gefertigte Probe wird ein leicht groRerer RA-Anteil und ein
leicht kleinerer Ferritanteil gemessen im Vergleich zu der Probe, die mit VHV
2 gefertigt wird. Die Unterschiede in den Phasenanteilen kénnen jedoch
aufgrund des N.I.-Anteils von 20 bzw. 14 % nicht hoch gewichtet werden, da
dieser unbekannte Anteil groRer als die Differenz ist.

Bei der Annahme von reprasentativen Messungen, wird durch Ferrit auch der
Martensitgehalt dargestellt, welcher Ublicherweise eine harte Phase darstellt.
Entgegen der Annahme, dass bei kleineren Bauteilharte ein kleinerer Ferrit
bzw. Martensitanteil vorliegen sollte, wird bei der Probe mit VHV 2 ein leicht
groRerer Ferritanteil gemessen. Jedoch kann Martensit durch erhéhte
Temperaturen angelassen und harter sowie durch weitere Erhéhung der
Temperatur wieder weicher werden (siehe Bild 7). Somit kénnte trotz
groRerem Ferrit- bzw. Martensitgehalt eine kleinere Matrixharte gemessen
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Bild 125:
Grundtemperatur in
der Fertigung der
Proben mit VHV 2
und 3 Uber die
Bauteilhéhe,
eingestellte
Vorheiztemperatur
350 °C
(Emissionsgrad
0,169)

Anhang

werden, aufgrund von nicht angelassenem Martensit oder wieder erweichtem
Martensit. Weiterhin kann durch Karbide eine grof3e Bauteilharte erreicht
werden, die méglicherweise in den Proben, die mit VHV 2 gefertigt werden, in
kleinerer Anzahl als bei VHV 1 vorliegen. Aufgrund der sehr kleinen Auflésung
der Karbide (siehe Kapitel 5.2 in Bild 34) kénnen diese durch EBSD-Analysen
nicht detektiert werden.

In einer zweiten Versuchsreihe werden mit der Pulvercharge 2 und SGFV B
fiinf Proben bis zu einer Hohe von 4,2 mm unter Verwendung der VHV 2 und
VHV 3 gefertigt und mittels IR-Thermografiekamera beobachtet. In Bild 125
ist die Grundtemperatur (Grundtemperatur, siche Kapitel 4.1.2) der Proben
Uber die Bauteilhdhe dargestellt.
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Die Grundtemperatur der ersten mit VHV 2 gefertigten Probe liegt in den
ersten Schichten im Bereich von 150-160 °C und steigt innerhalb von
0,45 mm auf 235 °C an. Bei allen finf Proben wird ein steiler Anstieg der
Temperatur bis ca. 0,4-0,5 mm und anschlieend eine flacherer weiterhin
steigender Temperaturverlauf festgestellt. Die maximale Temperatur wird
durch Probe Nr. 5 mit ca. 350 °C erreicht, wahrend die maximale Temperatur
fiir die Probe Nr.1 bei ca. 280 °C liegt.

Far den Versuch mit VHV 3 wird fiir die Probe Nr. 1 eine Ausgangstemperatur
von 265 °C in der ersten Schicht bis zu einer maximalen Temperatur von
395 °C in der letzten Schicht ermittelt. Der Verlauf der Grundtemperatur ist
ebenfalls fur alle Proben in den ersten Schichten bis zu einer Bauteilhéhe von
ca. 0,6-0,7 mm steiler als in dem nachfolgenden weiterhin leicht steigenden
Temperaturverlauf. Die maximale Grundtemperatur von 470 °C wird fir VHV
3 ebenfalls durch die Probe Nr. 5 erreicht.
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200 Untersuchung der

Durch die Analyse der Thermografiedaten werden an den Bauteilen bei VHV
2 kleinere Oberflachentemperaturen zu Beginn und wahrend des Aufbaus als
bei VHV 3 detektiert. Dabei werden bei den detektierten Anfangstemperaturen
ein Unterschied von ca. 110 °C und bei den maximalen Temperaturen eine
Differenz von ca. 120 °C festgestellt. Die Anpassung von VHV 2 auf 3 ist durch
den Einsatz einer Molybdanplatte bei VHV 2 charakterisiert. Die Heizkeramik
Ubertragt mittels Warmeleitung die Temperaturen auf die Molybdanplatte,
welche wiederum die Warme an die Substratplatte leitet. Trotz der
vergleichsweise groflen Warmeleitfahigkeit von Molybdan von 134-155 W/mK
[132, S. 341] wird die Ubertragung der Warme durch zwei Ubergangsflachen
bei VHV 2, also einer mehr im Vergleich zu VHV 1 und 3, gestort. Weiterhin
wird vermutlich mehr Zeit bendtigt, um die Substratplatte vollstéandig
aufzuheizen. Der Einsatz einer Molybdanplatte flihrt zu einem verlangsamten
und trageren Vorheizsystem. Dieser Umstand wird in den Versuchen nicht
berticksichtig. Bei beiden VHV wird bei Erreichen der Zieltemperatur (Tcurrent)
an der Heizkeramik die Temperatur zehn Minuten gehalten, bevor der
Prozess gestartet wird. Somit kann durch VHV 2 eine kleinere
Anfangstemperatur aber gleiche Steigung der Temperaturen im Vergleich zu
VHV 3 festgestellt werden. Die kleineren Temperaturen im LPBF-Prozess bei
VHV 2 filhren damit zu den kleineren Bauteilharten an den Proben (vgl. Kapitel
5.2).

Im Vergleich mit VHV 2 werden gréRere Temperaturen bei dem Versuch mit
VHV 3 detektiert. An diesen Proben werden ebenfalls groRerer Bauteilharten
als an den Proben mit VHV 2 gemessen. Grundsatzlich wird anhand der
vorausgegangenen Untersuchungen in Kapitel 5.2 davon ausgegangen, dass
durch  VHV 2 Vorheiztemperaturen vergleichbar zu 250-300 °C
Vorheiztemperatur mit VHV 1 erreicht werden. Mit steigender detektierter
Temperatur im LPBF-Prozess bis zu einer Vorheiztemperatur von 600 °C wird
eine steigende Bauteilharte der Proben verursacht.
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12.14 Informationen zu Kapitel 8

Bild 126:
Demonstrator mit 13,56
MaRangaben

22,00
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