Gefuge und Festigkeit eines laserbasiert
additiv hergestellten Hartmetalls

Microstructure and Strength of a Laser-Based
Additively Manufactured Hard Metal

Von der Fakultat fur Maschinenwesen der Rheinisch-Westfalischen Technischen
Hochschule Aachen zur Erlangung des akademischen Grades einer Doktorin der

Ingenieurwissenschaften genehmigte Dissertation

vorgelegt von

Sofia Fries, geb. Loginkin

Berichter:  Univ.-Prof. Dr.-Ing. Christoph Broeckmann
apl. Prof. Dr.-Ing. habil. Nahum Travitzky

Tag der mindlichen Prifung: 15. Marz 2024

Diese Dissertation ist auf den Internetseiten der Universitatsbibliothek online verfigbar.



Vorwort

Die vorliegende Arbeit entstand in meiner Zeit als wissenschaftliche Mitarbeiterin am
Institut fur Werkstoffanwendungen im Maschinenbau an der RWTH Aachen.

Mein besonderer Dank gilt Herrn Prof. Christoph Broeckmann, der als Doktorvater meine
Forschung begleitet hat und die Relevanz der Arbeit stetig unterstrichen hat. Herrn Prof.
Nahum Travitzky danke ich fiir die Ubernahme des Koreferats und die Unterstiitzung im
Endspurt vor der Priifung. Herrn Prof. Bergs danke ich fiir die Ubernahme des Vorsitzes.

Frau Anke Kaletsch danke ich fur die stetige Betreuung wahrend der Promotion.

Die Forschungsfragen sind aus dem IGF-geférderten Projekt ,Additive Herstellung von
Zerspanwerkzeugen aus Wolframkarbid-Kobalt“ (20805 N) gewachsen. Die Projektpartner
haben wichtige Diskussionen angestolen und so auch zum Erfolg dieser Arbeit
beigetragen. Herrn Andreas Vogelpoth danke ich fur die Probenherstellung und Herrn
Ralph Useldinger fir die ztgige Nachbehandlung. Ich danke Dinah Zeitter und Stefan
Binnewies, die mich Uber eine lange Zeit als studentische Hilfskrafte begleitet haben, fur
ihre gewissenhafte Unterstlitzung bei der Charakterisierung der Proben.

Meinen Kollegen und Kolleginnen am IWM danke ich fir das Zuhdren, sportliche
Unternehmungen und spannende Gesprache. Ich danke Simone Herzog und Ise Scheck
fur Diskussionen und ihre lI6sungsorientierte Herangehensweise. Simone hat meine Zeit
am IWM als Masterbetreuerin, Blronachbarin und Gruppenleiterkollegin sehr gepragt,
dafur danke ich dir.

Meinen Freundinnen Lisa, Larissa und Jenny danke ich fur die Unterstlitzung aus der
Ferne, die mir bis zum Schluss geholfen hat. Ich danke Petra Weber fir das Lektorat.
Meinem Felix danke ich fir seinen Glauben an meine Fahigkeiten, seine klugen
Ratschlage und die blitzschnellen Korrekturen, die meine Arbeit bereichert haben. Es ist
und bleibt mir eine Freude ihn nun auch zu seiner Dissertation und weiter zu begleiten.
Meinen Kindern danke ich fur geduldiges Warten auf die freien Wochenenden. Meiner
Mutter danke ich fur ihre optimistische Sicht aufs Leben und Ihre Gabe aus jeder Situation
das Beste herauszuholen.

Sofia Fries






Zusammenfassung

Wolframkarbid-Cobalt Hartmetalle mit einem niedrigen Cobaltgehalt sind essentiell fir die
Herstellung von Zerspanwerkzeugen. Die Entwicklung der laserbasierten additiven
Fertigung (Powder Bed Fusion Laser Beam, PBF-LB) dieser Hartmetallsorten reicht nicht
uber Machbarkeitsstudien hinaus. Die Rissbildung und die ungeklarte Entstehung
unerwtnschter Cobalt-Wolfram-Mischkarbide verhindern den Einsatz als Werkzeug-
werkstoff. Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung des PBF-LB-Prozesses mit anschlielender
Nachbehandlung fur Hartmetalle mit 12 Gew.-% Cobalt.

Entlang der Prozesskette, beginnend mit der Pulvermodifikation, konnten signifikante
Einflisse identifiziert werden. Die Erhéhung des Kohlenstoffgehaltes mittels Rul3es zeigte,

dass die Bildung unerwinschter Cobalt-Wolfram-Mischkarbide reduziert werden kann.

Die entwickelte Vorheizstrategie beinhaltete eine dauerhafte Substratplattentemperatur
von 700 °C und das Aufheizen der neu aufgetragenen Schicht mit einem Nah-
infrarot-Strahler mit 0,4 W/mm? far vier Sekunden. Es wurde eine gleichmaRige
Temperaturverteilung tUber die gesamte Bauplatte mit 950 + 34 °C vor der Laserbelichtung
gewahrleistet. Mit dieser Vorwarmung konnte eine ausreichende Verdichtung fur die
anschlieRende Nachbehandlung verbunden mit einem moderaten Kornwachstum der
Karbidphase im PBF-LB-Prozess erreicht werden.

Die druckunterstutzte Nachbehandlung der additiv gefertigten Hartmetalle fihrte zu einer
signifikanten Verdichtung. Durch das heillisostatische Pressen (HIP) konnte die Porositat
im Probeninneren, jedoch nicht die Risse aus dem PBF-LB-Prozess, verschlossen werden.
Alternativ dazu genutztes Flussigphasensintern in Vakuum mit einem Nachverdichtungs-
schritt in Argon (Sinter-HIP) schlie3t die Risse und kleinere Defekte. Die Nachbehandlung
fuhrte zudem dazu, dass das Hartmetall die geforderten Eigenschaften erhalt.
Insbesondere durch die Sinter-HIP Nachbehandlung wird der Cobaltmischkristall stark
beeinflusst. Wolfram und Kohlenstoff werden ausgeschieden und die Zusammensetzung
der Binderphase wird homogenisiert. Die Harte und der Elastizitatsmodul der Binderphase
sinken, wodurch der Cobaltbinder seine wichtige Eigenschaft der Duktilitat im Hartmetall
wiedererhalt.

Die identifizierten Einflisse entlang der PBF-LB Prozesskette flr die Verarbeitung von
WC-Co Hartmetallen und die erprobten Verbesserungsmallinahmen bedeuten einen
signifikanten Schritt fUr die weitere Entwicklung der laserbasierten additiven Fertigung von
Hartmetall.



Abstract

Tungsten carbide-cobalt cemented carbides with a low cobalt content are essential for the
manufacturing of cutting tools. The development of laser-based additive manufacturing
(Powder Bed Fusion Laser Beam, PBF-LB) of these carbide grades does not go beyond
feasibility studies. Cracking and the unexplained formation of undesirable cobalt-tungsten
carbides prevent their use as tool materials. The aim of this work is the development of the
PBF-LB process with subsequent post-treatment for carbides with 12 wt.-% cobalt.
Significant influencing factors could be identified along the process chain, starting with
powder modification. Increasing the carbon content by means of carbon black showed that
the formation of undesirable cobalt-tungsten carbides can be reduced.

The developed preheating strategy included a constant substrate plate temperature of
700 °C and heating the newly deposited layer with a near-infrared emitter at 0.4 W/mm? for
four seconds. A uniform temperature distribution over the entire build plate of 950 + 34 °C
prior to laser exposure was ensured. With this preheating, sufficient densification for the
subsequent post-treatment combined with moderate grain growth of the carbide phase in
the PBF-LB process could be achieved.

Pressure-assisted post-treatment of the additively manufactured cemented carbides
resulted in significant densification. Hot isostatic pressing (HIP) was able to seal the
porosity inside the sample, but not the cracks from the PBF-LB process. Alternatively, liquid
phase sintering in vacuum with a post-compression step in argon (sinter HIP) closed the
cracks and minor defects. The post-treatment also resulted in the cemented carbide
obtaining the required mechanical properties. In particular, the sinter-HIP post-treatment
strongly affects the cobalt binder. Tungsten and carbon are precipitated and the
composition of the binder phase is homogenized. The hardness and the elastic modulus of
the binder phase decrease, whereby the cobalt binder regains its important property of
ductility in the cemented carbide.

The identified influences along the PBF-LB process chain for the processing of WC-Co
cemented carbides and the tested improvement measures represent a significant step for
the further development of laser-based additive manufacturing of cemented carbides.
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Einleitung 1

1 Einleitung

Hartmetall ist ein essenzieller Werkstoff in der Zerspanungstechnik und dem Bergbau. Das
100-jahrige Bestehen des Patents von Karl Schréter wird im Jahr 2023 anerkennend in der
Hartmetall-Industrie und Forschung gefeiert [1]. Unter Hartmetall versteht man die
Kombination von harten metallischen Hartstoffen mit zahen Bindermetallen. In den meisten
Fallen handelt es sich dabei um Wolframkarbid (WC) mit einem Cobaltbinder. Das
Hartmetall wird aufgrund seiner hohen Warmharte in einem groRen Temperaturbereich bis
zu 800 °C eingesetzt. Einsatzbereiche reichen von Werkzeugen fur das spanlose
Umformen Uber die Zerspanung von metallischen und nicht metallischen Werkstoffen bis
zur Erdbearbeitung. Hartmetall ist besonders fur Hochleistungswerkzeuge geeignet, die
beispielsweise fur die Titanzerspanung eingesetzt werden. Um die Lebensdauer der
Werkzeuge und die Qualitat der erzeugten Oberflache zu verbessern, wird haufig Kuhl-
schmierstoff durch innenliegende Kihlkanale zur Schneidzone transportiert. Die ideale
Position und die Form der Kuhlkanale kann auf Grundlage von Stromungssimulationen
festgelegt werden, um die maximale Kuhlwirkung mit dem minimalen Druckverlust zu

realisieren.

Die additive Fertigung bietet Moglichkeiten einer endkonturnahen Fertigung, mit der der
Bearbeitungsaufwand reduziert werden kann. Dabei kann insbesondere die
Geometriefreiheit der pulverbettbasierten additiven Fertigung fur die Gestaltung
innenliegender Kuhlkanale genutzt werden. Die Machbarkeit fur die laserbasierte additive
Fertigung (Powder Bed Fusion Laser Beam, PBF-LB) fur WC-Co Hartmetalle wurde in
zahlreichen Studien vorgestellt. Im PBF-LB-Prozess entstehende Defekte, wie
Anbindungsfehler, Risse und Poren, verhindern jedoch derzeit den Einsatz in der Werk-
zeugbranche. Diese Gefligedefekte kodnnen durch eine geeignete Nachbehandlung

eliminiert werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wird der Einfluss der einzelnen Parameter entlang der Prozess-
kette vom Pulver bis zur Nachbehandlung auf das Geflige und die Festigkeit des WC-Co
Hartmetalls bewertet. Zwei alternative Nachbehandlungsrouten bewirken eine Ver-
anderung im Geflge und den resultierenden Eigenschaften. Um die Mechanismen im
PBF-LB-Prozess der Hartmetalle zu verstehen, kann das Wissen aus dem konventionellem
Flussigphasensintern, dem Laser-Pulver-Auftragsschweilden von Hartmetallbeschich-
tungen und dem PBF-LB-Prozess fur vollstandig aufschmelzende metallische Legierungen
vereint werden. Hierfur wird die Temperatur im PBF-LB-Prozess in Abhangigkeit der
Vorheizstrategie und der Prozessparameter bewertet. Die hohen Temperaturgradienten im
PBF-LB-Prozess erfordern die Kenntnis der Warmeleitfahigkeit des additiv hergestellten



2 Einleitung

Hartmetalls. Gefligedefekte werden nach dem Prozess und einer anschlieRenden
Nachbehandlung bewertet. Die Bruchfestigkeit wird nach PBF-LB sowie nach der
anschlieBenden Nachbehandlung untersucht. Auf der Mikroskala werden das
Elastizitatsmodul und die Harte der einzelnen Phasen mit Nanoindentation bestimmt. Die
WC-KorngroflRe entscheidet neben dem Cobaltgehalt maf3geblich Uber die Eigenschaften
und somit das Einsatzgebiet des additiv hergestellten Hartmetalls. In dieser Arbeit wird
untersucht, wie sich die PBF-LB Parameter und die Nachbehandlungsroute auf das
WC-Kornwachstum auswirken. Letztlich werden die Eigenschaften mit konventionell
gefertigten Hartmetallen anhand der Literatur verglichen und die laserbasierte additive

Fertigung bewertet.



Stand der Forschung

2 Stand der Forschung

2.1 WC-Co Hartmetall

Hartmetalle sind Verbundwerkstoffe mit einem Durchdringungsgefliige aus einem zahen

metallischen Binder und einer Hartphase. mit einer zahen metallischen Matrix, in die eine
Hartphase eingebunden ist. Zu den metallischen Hartstoffen zahlen Nitride, Boride und
Karbide der Ubergangsmetalle W, Ti oder Mo [2]. Das meistverwendete Hartmetall besteht
aus Wolframkarbid (WC) in einer Cobaltbindermatrix. Die besondere Stellung der WC-Co
Hartmetalle ist durch die hervorragenden Eigenschaften, wie Harte, Verschleil¥festigkeit
und Bruchzahigkeit begrindet, die durch die Wahl der WC-Korngrofle und den
Volumenanteil des Bindermetalls in einem breiten Spektrum variiert werden kdnnen,

Bild 2.1 [2].
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Mechanische Eigenschaften der WC-Co Hartmetalle a) Abhangigkeit der Harte

vom Co-Gehalt und der WC-Korngrol3e, b) erzielbare Eigenschaften durch

Variation des Gefliges [3]

Hartmetalle werden ausgehend von der WC-KorngroRe in Klassen unterteilt und far
bestimmte Anwendungsgebiete ausgewahlt, Tabelle 2.1.



4 WC-Co Hartmetall

Tabelle 2.1: Anwendungen der WC-Co Hartmetalle nach Klassen [2, 4]

WC-Korngrolie Klasse Anwendung

<0,2 um Nano Werkzeuge fur medizinischen Bereich und Mikroelektronik
0,2-0,5ym Ultrafein Bohrwerkzeuge (u. a. fiir Mikroelektronik),
0,5-0,8 ym Submikron Schneidwerkzeuge, spanlose Umformwerkzeuge
0,8-1,3um Fein Metallzerspanung, spanlose Umformwerkzeuge
1,3-2,5um Medium Rollen fur die Blechbearbeitung
2,5-6,0 ym Grob Werkzeuge fur den Bergbau

> 6,0 yum Extra grob Spanloses Umformen

WC-Co Hartmetalle verbinden die Zahigkeit von Cobalt mit der Harte und Verschleil3-
bestandigkeit von Wolframkarbid. Die Hartmetalle bestehen zu 80 — 95 Gew.-% aus WC,
der restliche Teil ist der metallische Binder mit Zusatzen zur Kornfeinung. Die WC-Co

Hartmetalle werden mit WC-xCo mit x = Gew.-% Binder bezeichnet.

Neben Vollkomponenten werden Hartmetalle aufgrund ihrer hoher VerschleilRbestandigkeit
als Beschichtungen eingesetzt [5]. Daflr werden die Hartmetalle mithilfe des thermischen
Spritzens als Verschleilschutz auf Bauteile beliebiger Grolle aufgetragen [6]. Die
Eigenschaften dieser Beschichtungen hangen vom Auftragsverfahren und den
verwendeten Parametern ab, wobei die Harte und die Porositat als Qualitatsmerkmale

genutzt werden [7].

2.1.1 Das ternare Phasendiagramm W-C-Co

Im Folgenden werden die Phasen im System W-C erlautert, bevor das Zusammenspiel mit
Cobalt im System W-C-Co erklart wird. Im WC-Co Hartmetall sind nur die Phasen &-WC
und B-Co-Mischkristall (B-MK) erwinscht. &-WC ist nur in einem engen
Stéchiometriebereich bei 50 Mol.-% bzw. 6,13 Gew.-% Kohlenstoff stabil (blau), Bild 2.2.
Neben hexagonalem &-WC, findet sich im Phasendiagramm Diwolframkarbid 3-W2C. Es
ist polymorph und tritt abhangig von der Temperatur als “-W2C, p‘~-W2C bzw. B-W2C auf.
Die Phase B“-W2C besitzt bei 2000 °C einen grofen Stabilitatsbereich von WCo.34 bis
WCou4s (grun), was sich in der Gitterkonstante entlang der c-Achse der Einheitszelle
widerspiegelt [8]. Oberhalb von 1250 °C, zwischen 33 - 50 Mol.-%, liegt ein heterogenes
Phasenfeld [9] bestehend aus B“-W2C und WC (rosa) [8]. Unterhalb von 1250 °C zersetzt
sich B“-W2C zu metallischem Wolfram und &-WC (gelb) [8]. In Nichtgleichgewichts-
prozessen mit hohen Abkuhlraten, wie bei flammgespritzten Beschichtungen oder
strahlbasierter additiver Fertigung, werden abweichende Phasen gefunden. W2C und
metallisches Wolfram liegen als Nichtgleichgewichtsphasen in WC-Co Beschichtungen vor
und wandeln sich nach einer Nachbehandlung bei Uber 600 °C unter Schutzgas oder
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Vakuum in WC um [6]. Glaser [10] fand mithilfe von Elektronenriickstreubeugung fein in
der Bindermatrix verteiltes W2C, welches sich aufgrund der kurzen PBF-LB-Prozesszeiten
und hohen Abkuhlraten bildet. Kubisches y-WC1x ist eine Hochtemperaturmodifikation mit
einem Homogenitatsbereich zwischen WCos1 und WC1o [8]. Das kubische y-WCix

entsteht bei hohen Abkihlraten von 108 K/s [9] und ist metastabil bei Raumtemperatur.

3500
L L+C
3000) W+L v+P
y-WC,, 2785 °C
_ || 2715°C
o { 2516°Cle 5-WC
. 2500] 2400°c _ _ _ B-W,C
£ FWC Y+
o 12097°C _ _ _ _\l_ &WC
£ 2000 ) SWC
s B"-W,C . N
B“-W,C
N c
1500 5-WC
1250 °C
W + 5-WC
1000
.0 10 20 30 40 50 60

e Kohlenstoffgehalt [Mol.-%)]
Bild 2.2: Zustandsbild des Systems Wolfram-Kohlenstoff nach [8]

Oberhalb von 2785 °C schmilzt -WC inkongruent und bildet neben Schmelze Kohlenstoff
(petrol) [6]. Die Zersetzung von WC und anschliel’ende Oxidation von W2C laufen bei sehr
hohen Temperaturen in oxidischer Atmosphare, wie dem atmospharischen Plasma-
spritzen, folgend ab [6]:

2WC - W,C+C (2.1)
1

W,C +5 0; > W,(C,0) (2.2)

W,(C,0) - 2W + CO (2.3)

Im Laufe der Dekarburierung, Gleichung (2.1)-(2.3), entweicht Kohlenstoff in Form von CO

oder CO2. Mit steigender Temperatur und in Anwesenheit von Sauerstoff nimmt die Menge
an WC ab [7].

In Bild 2.3 sind isotherme Schnitte des W-C-Co Phasendiagramms bei den Temperaturen
von 1150 °C und 1400 °C dargestellt. Die beiden Temperaturen sind fur die Nach-
behandlungsprozesse im Rahmen dieser Arbeit relevant. Hier ist nur die Gleich-
gewichtsmodifikation 6-WC von Bedeutung und wird weiterhin als WC bezeichnet. Der
Cobaltmischkristall mit variierenden Anteilen an geldstem Wolfram und Kohlenstoff wird
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als B im Phasendiagramm bezeichnet. Die weiteren relevanten Phasen im W-C-Co System
sind die sogenannten n-Phasen. Diese (Co,W)-Mischkarbide treten in Form von MsC und
M12C auf. Zudem tritt noch Graphit auf. Das Zweiphasen-Gebiet WC + 3, das fur
Hartmetallanwendungen relevant ist, Bereich 2 in Bild 2.3 a), wird mit hdherem Co-Gehalt
breiter. Weicht der Kohlenstoffgehalt nach oben oder unten ab, befindet sich die
Zusammensetzung im Dreiphasen-Gebiet, WC + 3 + Graphit (1) bzw. WC + 8 + M12C (3).
In Bild 2.3 b) liegt der Cobaltmischkristall bei 1400 °C als Schmelze vor. In beiden
Phasendiagrammen, Bild 2.3 a) und b), ist die Zusammensetzung von WC-12Co, das in
dieser Arbeit betrachtet wird, mit einem Kreuz markiert. Sie befindet sich im WC + [3-
Bereich bei 1150 °C und im WC + L-Bereich bei 1400 °C. Die unmittelbare Nahe zum
Dreiphasen-Gebiet mit M12C bzw. MeC wird im Laufe dieser Arbeit noch von Bedeutung

sein.

C
3) 12 Gew.-%Co b) 100

x: eingesetzte
80 Legierung

I A Y A e e e A ASAY
Co 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 w COO 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

W [Mol %] W [Mol.-%]
1:WC + B + Graphit ~ 4: WC + M,C 1:WC+L+MsC 4:M,,C+MC +
2:WC + B 5:W + WC + MC 2: WC + M,C 5:8+L

3:WC + B + M,,C 6:W + M,,C + M,C 3: M,,C + McC

Bild 2.3: Isotherme Schnitte des ternaren Phasendiagramms W-C-Co bei 1150 °C und
1400 °C. Die eingesetzte Legierung ist mit einem ,x“ gekennzeichnet.

Das ternare Phasendiagramm W-C-Co kann durch einen vertikalen Schnitt bei konstantem
Co-Gehalt von 12 Gew.-% anschaulicher dargestellt werden, Bild 2.4. Oberhalb von
2750 °C liegt nur Schmelze vor. Das Zweiphasen-Gebiet aus WC und B-Mischkristall ent-
spricht der technologisch relevanten Zusammensetzung. Aulerhalb des Zwei-
phasen-Gebiets bei geringeren Kohlenstoffgehalt entstehen sproéde n-Phasen mit
kubischer Kristallstruktur des Typs MsC oder M12C aus W-Co-C. Das weitere Dreiphasen-
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Gebiet befindet sich bei héherem Kohlenstoffgehalt. Hier entsteht neben WC und f3
unerwunschter Graphit.

3000 ;
.
27501 — L + Graphit
— 2500
@)
& 2250 -
= WC +L \WC + L +
S 2000 | Graphit
2 17501 WC+L +MgC
5 e L: Schmel
WC*B*'Man X j : Schmelze
WC + B + M,,C—_1250 [ WC + 8 Wc-_: 1 B: Cobaltmischkristall
+ B+
1000T~e . | NC*PB*Graph
50 52 54 56 58 6,0
I\ Kohlenstoffgehalt [Gew.-%]

L=

Bild 2.4: Phasendiagramm Co-W-C: Vertikaler Schnitt bei 12 Gew.-% Cobalt

Die freie Gibbs-Energie fir die Bildung der n-Phase tbersteigt mit AG(MsC) = -77,2 kd/mol
und AG(M+2C) =-130 kd/mol deutlich die freie Gibbs-Energie fir die Bildung der WC-Phase
von AG(WC) =-37,7 kd/mol [11]. Die n-Phasen entstehen an der WC/Co-Grenzflache und
wachsen in die Binderbereiche hinein, wenn der Wolframanteil im Cobalt 11 Gew.-%
Ubersteigt [11]. Wahrend die Stochiometrie der M12C-Phase eng bei CosWeC liegt, variiert
die Stochiometrie der MeC-Phase von CosW2C zu Co2W4C. Die Gitterkonstante der MsC-
Phase steigt mit dem Wolframgehalt von 1,12 auf 1,14 nm [12] .

Der Gesamtkohlenstoffgehalt in Hartmetallen reagiert sensibel auf Anderungen in der
Pulveraufbereitung und dem Sinterprozess. Der globale Kohlenstoffgehalt kann wahrend
der Pulverherstellung durch Zugabe von Graphit oder Wolframpulver eingestellt werden.
Im Sinterprozess kann es beim Entbindern oder bei der Reduktion von Wolframoxiden zum
Kohlenstoffuberschuss, bzw. —mangel kommen [5]. Der Kohlenstoffgehalt beeinflusst
physikalische und mechanische Eigenschaften der Hartmetalle nach dem Sintern [2], was
im folgenden Kapitel naher beschrieben wird.

21.2 Flussigphasensintern

Bei konventioneller Fertigung schliet das Flissigphasensintern in Vakuum die Herstellung
von WC-Co Hartmetall ab. Unter Sintern versteht man die physikalisch-chemischen
Vorgange, die zur Verfestigung des Formkorpers durch Sinterhalsbildung flihren [13]. Die
treibende Kraft ist die Reduktion der freien Energie des Grunkorpers. Dies geschieht durch
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Abnahme der Grenz- bzw. der Oberflachenenergie der Poren, sowie durch Abbau der
Strukturdefekte. Die Verdichtung wird begunstigt durch eine hohe Defektdichte, die z. B.
im Mahl- bzw. Pressvorgang entsteht [14]. Bei mehrphasigen Systemen mit Léslichkeit der
Komponenten Uberlagert der Abbau von Konzentrationsgradienten zusatzlich die
Verdichtungsvorgange [14]. Der Kohlenstoffgehalt beeinflusst den Sinterprozess, indem er
die Solidustemperatur des Binders und den Volumenanteil der Schmelze bei einer
gegebenen Sintertemperatur bestimmt. Mit sinkendem Kohlenstoffgehalt bei gleicher
Temperatur sinkt der Anteil an gelostem Kohlenstoff in der Schmelze schlagartig beim
Ubergang zum Dreiphasen-Gebiet [15, 16]. Der Schmelzpunkt steigt mit sinkendem
Kohlenstoffgehalt, wodurch der Volumenanteil der Schmelze sinkt [16].

Die Sinterparameter und die erzielbaren Eigenschaften der Hartmetalle lassen sich durch
die Zugabe von Zusatzelementen steuern. Hauptsachlich werden kubische Karbide wie VC
oder Cr3C2 als WC-Kornwachstumshemmer eingesetzt. Karbide der Ubergangsmetalle

Titan, Tantal, Niob und Chrom werden eingesetzt, um die Sintertemperatur zu senken. [2]

Das Flussigphasensintern von WC-Co wird in vier Stadien unterteilt, die vom Grlnteil bis
zum vollstandig dichten Bauteil Uberlappend auftreten, Bild 2.5 a). Je nach Anteil der
Flissigphase tragen Festphasensintern, Umordnungs- und Lo&sungs- und Wieder-
ausscheidungsvorgange unterschiedlich zur vollstandigen Verdichtung bei, Bild 2.5 b). Die

Stadien des Flussigphasensinterns werden im Folgenden naher beschrieben.

. Fest- End-  Zwischen-

a) T[°C] - b) phase stadium  stadium

2l Ny 100——F r g
1320 - 1400 A l
Umordnung | ) «_|_Anfangs-
1260 - 1400 @ \ Umordnung stadium

s A AL we e Lésung- und

oy B &
Flussigphase R "-.{_,76.'3 ‘@ || Wiederausscheidung
1150 - 1230 N AL § «—1—Aufheizen
Viskoses FlieRen :\" AL o Festphasensintern

gl A Aﬁ _______________________

R °
800 - 1190 SN Grindichte
Kornwachstum >

W 0

Volumenanteil Schmelze

Bild 2.5: a) Schematische Darstellung der tGberlappenden Stadien und der wirkenden
Mechanismen beim Fllissigphasensintern [3], b) Beitrag einzelner
Verdichtungsmechanismen in Abhangigkeit vom Anteil der Flissigphase [17]

Beim Aufheizen des Grinkoérpers tritt ab 800 °C Festphasensintern auf. Die Diffusion ist

ein entscheidender Mechanismus fir das Sintern. Die Diffusionsvorgange lassen sich in
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Feststoffen in Abhangigkeit der Schmelztemperatur Ts des jeweiligen Stoffes beschreiben.
Abhangig von der Sintertemperatur andern sich die Diffusionsmechanismen. Die
Aktivierungsenergie steigt von Oberflachen- Uber Korngrenzen- zu Volumendiffusion.
Deswegen dominiert bei geringen Temperaturen ab 0,25-Ts die Oberflachendiffusion, bei
hoheren die Korngrenzendiffusion. Bei hohen Temperaturen oberhalb 0,5-Ts verlauft der
Stofftransport durch das Kristallgitter. [18] Die Diffusionskoeffizienten von Wolfram D,
Kohlenstoff Df, und Selbstdiffusion von B-Cobalt Dfo im Mischkristall B kdnnen folgend
beschrieben werden [19]:

149300ki
Df =872-1075 - exp —Tg (2.4)
260500ki
DE =1,7-1075 - exp —Tg (2.5)
282100ki
DE =7-1075 - exp —Tg (2.6)

Ab 1150 °C kommt es zum viskosen FlielRen des Cobaltmischkristalls, Bild 2.5 a). GrolRere
Bereiche der von Cobaltbinder umhullten WC-Korner kriechen in Poren. Bei weiterem
Aufheizen schmilzt die Binderphase und es kommt zu Teilchenumordnung. Wenn die
Feststoffphase von Schmelze umhiillt wird, bilden sich Schmelzbriicken. Diese tUben auf
die Partikel eine Kraft aus, die durch Benetzung und Kapillarkrafte bestimmt ist [14]. Der
Anteil der Schwindung, die durch Teilchenumordnung verursacht wird, steigt bei besserer

Benetzbarkeit und dinnerem Schmelzfilm zwischen den Partikeln [14, 15].

Das Auflésen und Wiederausscheiden erfolgt in drei Schritten (i-iii). (i) Bei Erhdhung der
Temperatur I6st sich die feste Phase teilweise in der Schmelze. Das geschieht bevorzugt
an Unebenheiten mit hoher Energie, wie druckbelasteten oder konvexen Stellen, bzw.
unter Aufldsung der kleinen Korner. Die Aufldsung ist limitiert durch die Reaktion an der
WC/Co-Grenzflache mit einer Aktivierungsenergie von 730 + 188 kJ/mol [20]. (ii) Wolfram
und Kohlenstoff diffundieren durch die Schmelze mit DS*" =56-10°m%s und
DS = 2,1-10° m?/s fiir 1450 °C [21] und (iii) scheiden sich beim Abkiihlen erneut an den
WC-Partikeln ab. Beim Aufheizen stellt sich abhangig von der freien Weglange im Binder
Ico im Cobaltmischkristall ein Konzentrationsgleichgewicht bei Temperaturen von
950 — 1200 °C ein. Beim Abkuhlen friert das Konzentrationsprofil von W und C im Bereich
800 —-900 °C ein [19]. Das Aufldsen und Wiederausscheiden kann teilweise mit der
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Ostwald-Reifung und dem Kingery-Mechanismus beschrieben werden [14, 17].
Anschliefend an das Auflésen und Wiederausscheiden tritt bei Abkuhlung erneut

Festphasensintern auf.

Im AbkUhlprozess entstehen im Hartmetall thermisch induzierte Spannungen aufgrund der
unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von WC und Co, sowie der Ausscheidungs-
vorgange an den WC/Co-Korngrenzen [22]. Im konventionellen Prozess hangt die Hohe
der inneren Spannungen nach dem Abkuhlen - Zugspannungen im Binder und Druck-
spannungen im WC - vom Binderanteil, aber nicht bzw. nur schwach von der Abkuhlrate
ab [22]. Wenn die thermisch induzierten Spannungen im Abkuhlprozess die FlieRspannung
der Binderphase Ubersteigen, konnen sie durch die plastische Verformung der
Binderphase abgebaut werden. Es ist noch nicht geklart, wie die Phasen des
Flissigphasensinterns auf die laserbasierte additive Fertigung Ubertragen werden kénnen.

Da nach dem FlUssigphasensintern noch eine geringe Restporositat besteht, kann
heilisostatisches Pressen (HIP) fur die Nachverdichtung genutzt werden. Aus PBF-LB-
Prozessen fir einphasige Werkstoffe ist es bekannt, dass die thermische Nachbehandlung
den Eigenspannungszustand der PBF-LB Proben zu Druckspannungen an der Oberflache
verschiebt [23]. Wahrend der Nachbehandlung sind Temperatur, Druck, Art der Defekte
[10] und gegebenenfalls der Volumenanteil der Schmelze [24] flr die Entwicklung des

Geflges bedeutend.

Sinter-HIP ist ein zweistufiger Prozess, wobei erst im Vakuum unter Bildung von
Flissigphase bis zur geschlossenen Porositat und anschliefend unter Druck bis zur
vollstandigen Dichte gesintert wird [17]. Der HIP-Prozess findet hingegen ausschliefilich in
der Festphase statt. Er bewirkt eine Eliminierung der Defekte aus dem PBF-LB-Prozess,
wodurch sich die Streuung verschiedener Eigenschaften verringert [25]. Die HIP
Nachbehandlung verringert in erster Linie die Porositat, wobei die KorngréRen steigen [18].
Die Triebkraft o fur das Schlielten spharischer Poren ist die Reduktion der Oberflachen-
energie. Sie hangt vom Porenradius r, der Oberflachenenergie y, die mit 1 J/m?
angenommen wird, und dem externen Druck pex: ab.
2y (2.7)

o= ———
. Pext

Der typische Prozessdruck betragt beim HIP-Prozess 100 MPa, beim Sinter-HIP-Prozess
5 MPa [18]. Wenn der externe Druck bei gegebener Temperatur die Fliellgrenze des
Werkstoffs Ubersteigt, kommt es zur plastischen Verformung in der mikroskopischen Skala
[18]. Mit héheren Temperaturen sinkt die Fliel3grenze und es ist ein geringerer externer
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Druck nétig [17]. Die Temperatur beeinflusst auRerdem die Diffusionsprozesse. Die
Diffusion spielt einerseits eine Rolle bei der PorenschlieBung und andererseits wirkt sie
sich aufgrund der temperaturabhangigen Léslichkeit von W und C im Binder auf das Lésen-
und Wiederausscheiden und damit auf das WC-Kornwachstum aus. Porositat und Risse,
die mit der Oberflache verbunden sind, kdnnen nicht im HIP-Prozess ohne Flussigphase
geschlossen werden [18, 26]. Die HIP Nachbehandlung der gesinterten WC-Co Hart-
metalle flhrt zu einer Erhéhung der Bruchfestigkeiten ohne die Harte und Bruchzahigkeit
zu beeinflussen [27]. Wahrend der Nachbehandlung mit Sinter-HIP mit Flissigphase
werden Risse geschlossen und die Porositat reduziert. Poren, die grof3er als 10 um sind,
kénnen nicht mit Sinter-HIP geschlossen werden. [28] Sinter-HIP hat keinen Einfluss auf
den Mittelwert der Harte, verringert jedoch die Streuung [28]. Neben dem Geflige verandert
die Sinter-HIP Nachbehandlung die mechanischen Eigenschaften, indem sie die Betrage

der Zug- und Druckeigenspannungen reduziert [28].

Die Nachbehandlung kann einen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung haben. Nach
erneutem Aufheizen einer Hartmetall-Beschichtung bildeten sich feine M12C-Kdrner im
Binder [29]. Weder die n-Phasen noch die Graphitausscheidungen kénnen durch die
HIP-Nachbehandlung beseitigt werden. [30]

2.1.3 Hartmetall-Gefiige

Die mechanischen Eigenschaften des Hartmetalls werden durch das Gefuge bestimmt.
Dieses ist durch die Art, GroRe, Form, Verteilung und Orientierung der einzelnen
Bestandteile charakterisiert [31]. Das Hartmetallgefiige ist ein Durchdringungsgerist der
WC- und der Binderphase. Die lokale Verteilung der Phasen kann Uber einen Kohlenstoff-
gradienten im Sinterprozess eingestellt werden. Cobalt migriert als Flissigphase von
Bereichen mit hohem C-Gehalt in Bereiche niedrigen C-Gehalts. Dieser Effekt wird gezielt
in gradierten Hartmetallen (Functional Gradient Hardmetals, FGHM) eingesetzt. Der
Cobaltgehalt kann sich im kohlenstoffarmen Bereich verdoppeln [15]. Durch eine
nachtragliche Carburierung von unterkohltem Hartmetall wandelt sich au3en die n-Phase
in WC und Co nach Gleichung (2.8) um.

CosWsC+2C—-3WC+3Co (2.8)

Magliche Ursachen flr den Cobaltgradienten sind die Verdrangung der Cobaltphase durch
die eigene Volumenexpansion oder hdhere Kapillarkrafte abhangig von der WC-
KorngrélRe. Dieses Phanomen kann aul’erdem durch die bessere Benetzung von WC
durch den Binder bei niedrigen C-Gehalten erklart werden. Kohlenstoffreiche Legierungen

zeigen einen Benetzungswinkel von 15°, was nicht der vollstdndigen Benetzung entspricht.
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Bessere Benetzung ist erwlnscht, weil sie die Verdichtung durch Teilchenumordnung

wahrend des Flussigphasensinterns fordert [15].

Die WC-Phase beeinflusst die mechanischen Eigenschaften des Hartmetalls signifikant.
Das WC-Korn in WC-Co nimmt im Gleichgewicht die Form eines Dreieckprismas an,
Bild 2.6, das durch die Basisebene {0001} und die Prismenebenen {1010} und {1100}
begrenzt wird. Der WC-Kristall besteht aus abwechselnden C- und W-Schichten entlang
der [0001]- und [1010]-Richtung. Die Kornform wird durch den Ausdehnungsfaktor k
beschrieben, der einen Quotienten aus der Dicke t und der Hohe h des WC-Prismas
darstellt [32].

It k =~ [36]

R

kurz E‘lka‘ng
Bild 2.6: Gleichgewichtsmorphologie der hexagonalen WC-Kdérner in WC-Co nach [32]

Der Mittelwert der WC-KorngroRe Dmean wird fur die Klassifizierung der Hartmetalle
verwendet. Um die Gesamtheit der Kérner genauer beschreiben zu kénnen, ist aulRerdem
die Verteilung der Korngrofien relevant. Die WC-KorngréRenverteilung entspricht haufig
der logarithmisch aufgetragenen Normalverteilung. Die KorngroRenverteilung wird als
homogen bezeichnet, wenn keine abnormal grolRen WC-Kérner vorliegen [16]. Das abnor-
male Kornwachstum (abnormal grain growth, AGG) tritt in WC auf, weil die Grenzflachen-
energie im facettierten WC-Korn fUr einzelne Kristallorientierungen unterschiedlich ist [33].
Die abnormal gewachsenen WC-Koérner kénnen siebenmal groRer als die mittlere
KorngroRe sein [34]. Die genauen Ursachen flr das AGG sind nicht bekannt, es spielen

die KorngroRRenverteilung und die minimale WC-Korngrofe eine Rolle [33].

Das Kornwachstum wird nach der LSW-Theorie von Lifshitz, Slyozov und Wagner durch
Langstrecken-Diffusion und Grenzflachenreaktionen begrenzt [35]. Die Grenzflachen-
reaktionen sind dabei geschwindigkeitsbestimmend [35]. Die treibende Kraft fir das
Kornwachstum F(r) setzt sich aus den Betragen der Triebkraft fur die Bildung einer neuen
Atomlage Fn(r), der Triebkraft fir den Massentransfer entlang der Grenzflache Fmn(r) und
fur die Langstreckendiffusion Fg(r) zusammen [34]. Die treibende Kraft F(r) far
Kornwachstum pro Mol kann durch die mittlere Grenzflachenenergie ym, das molare
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Volumen Vp, und den kritischen Radius rc eines Korns, das weder schrumpft noch wachst,

berechnet werden [33].

F(r) = 2ymV, (1 — 1) (2.9)

. T

Der kritische Radius rc hangt im binaren System aus WC und Binder 8 der Gibbs-Thomson-
Gleichung zufolge vom W-Gehalt im Binder cf mit der Loslichkeit cf~ aus dem
Phasendiagramm und dem W-Gehalt im WC cW¢ [34] ab.

R S 2Ym (2.10)

WC-Korngrofie und -form sind durch folgende Faktoren bestimmt:

e Defektdichte [33]

e Temperatur [36]

e Kohlenstoffgehalt [16, 32, 37, 38]
e Cobaltgehalt [39, 40]

Ist die Defektdichte hoch, handelt es sich um eine diffuse Oberflache mit geringer
Aktivierungsenergie fur die Bildung neuer Atomlagen. Kornwachstum ist hier diffusions-
kontrolliert [33]. Die Nukleation hangt von chemischen Inhomogenitaten, Temperatur,
Defektdichte und der PartikelgroRenverteilung ab [32]. Es ist energetisch glnstig,
Tripelpunkte fur die Nukleation zu nutzen. Die Kombination von Koaleszenz und
Kornwachstum geschieht auf Kosten von 2 Korngrenzen und fihrt zu einem niedrigeren
Ausdehnungsfaktor k der WC-Kérner. Das resultierende Korn ist in Bild 2.7 a) idealisiert
dargestellt [32]. Durch Koaleszenz entstehen unregelmalliige, asymmetrische WC-Korner
[36]. Koaleszenz tritt bereits bei niedrigen Temperaturen auf, weil keine Diffusion
notwendig ist. Die kinetische Barriere flr die Koaleszenz ist gering, wenn die
Missorientierung zwischen zwei WC-Kornern gering, bzw. das angrenzende Korn nur klein
ist [36]. Bild 2.7 b) zeigt das 3D-Wachstum der WC-Kérner, das in kohlenstoffarmen
WC-Co Hartmetallen vorliegen kann [38, 41]. Das Wachstum entlang der [0001] Richtung

erfolgt an Schraubenversetzungen.
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a) Koaleszenz b) 3D-Wachstum

/\' Bewegung der

3 L
( j »  Korngrenze

! 1[0001 ]
j : neues WC-Kom

c) Facettierung d) 2D-Wachstum

Bild 2.7: Mdgliche Wachstumsmechanismen fur WC im WC-Co, a) Koaleszenz nach
[32], b) 2D Nukleation mit 3D-Wachstum [41], c) Facettierung durch
Anisotropie der Grenzflachenenergie, d) 2D-Nukleation mit 2D-Wachstum
nach [36]

Das 2D-Wachstum, Bild 2.7 d) weist eine hohe Aktivierungsenergie auf und ftritt erst bei

hohen Temperaturen auf. Bei hohen Temperaturen erfolgt zudem das AGG vermehrt [33,

36]. Die Facettierung zur Gleichgewichtsform, Bild 2.7 c), tritt erst oberhalb von 1300 °C

verstarkt auf [36]. Bild 2.8 fasst die Wachstumsmechanismen in Abhangigkeit der

Temperatur nach Zhong and Shaw zusammen.

Vergréberung
Koaleszenz 3D-Wachstum
2D-Wachstum
Facettierung
l l | l .
1 | 1 I "
1100 1200 1300 1400 T[°C]

Bild 2.8: Kornwachstumsmechanismen in WC-Co flr verschiedene Temperaturen nach
[36]

Das diffusionslimitierte Kornwachstum nach der LSW-Theorie wird durch das kubische

Gesetz

Dr?;leanzDg-I'Kt (2.11)

mit der mittleren Korngrof’e Dmean Wahrend des Sinterns und Do zu Beginn des Sinterns
und der kinetischen Konstante K von 102'-102° m3/s beschrieben [32]. Konyashin et al.
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[42] bestimmten die kinetische Konstante fur verschiedene Do und Kohlenstoffgehalte. Sie

ermittelten einen parabolischen Anstieg, der durch die Grenzflachenreaktion limitiert ist.
DZeun = D + Kt (2.12)

Die Kornwachstumsrate dD/df bezogen auf den mittleren Durchmesser ist hoher fur

Hartmetalle mit kleinerer Korngréf3e Do [37].

Fir das WC-Kornwachstum spielt neben der Sintertemperatur, auch der Kohlenstoffgehalt
eine Rolle [42]. Die kinetische Konstante steigt mit dem Kohlenstoffgehalt, somit ist die
Temperaturabhangigkeit starker bei héherem Kohlenstoffgehalt. Die Aktivierungsenergie
fur Kornwachstum bei mittlerem oder hohem Kohlenstoffgehalt liegt im Bereich der
Aktivierungsenergie fur die Losung von W im flussigen Binder [42]. Das Kornwachstum bei
geringem Kohlenstoffgehalt wird durch die Lésung von Kohlenstoff im Binder kinetisch
bestimmt. Die Aktivierungsenergie liegt dann im Bereich der Selbstdiffusion von C in WC
[42]. In Wolframcarbid-Zusammensetzungen mit hohem C/W-Verhaltnis kommt es zu
starkerem Kornwachstum. Es werden jedoch aufgrund unterschiedlicher Morphologie
unterschiedliche Wachstumsmechanismen vermutet [16, 32]. Die Form der WC-Kdrner ist
kinetisch bestimmt und andert sich mit dem Kohlenstoffgehalt im WC-Co [38, 43]. In
kohlenstoffarmen Legierungen sind die Kérner Gberwiegend rund, Bild 2.7 c) [16].

Der Cobaltgehalt beeinflusst ebenfalls das Kornwachstum. Das Kornwachstum wird bei
geringerem Cobaltgehalt begunstigt, wenn das Verhaltnis der freien Weglange Ico zur
mittleren WC-Korngrof3e Dmean Sinkt. Auflerdem wird die gesamte Grenzflachenenergie
verringert, wenn groRere Korner wachsen und sich kleinere auflésen und somit die
PartikelgroRenverteilung breiter wird [39]. Abnormales Kornwachstum tritt in cobaltarmen
Bereichen verstarkt auf [40]. In Beschichtungen hangt das Geflige vom Auftragsprozess
ab [29].

2.1.4 Cobaltmischkristall

Trotz gesundheitlicher Bedenken ist Cobalt das meist erforschte und genutzte Basismetall
fur die Bindermatrix von Hartmetallen. Cobalt entspricht den Anforderungen an die
Binderphase [44]. Wahrend des Sinterns bildet sich Schmelze und benetzt vollstandig die
WC-Koérner. Das Lésen und Wiederausscheiden von Wolfram und Kohlenstoff ist unter
anderem die Voraussetzung fur die Kantenfestigkeit und Zahigkeit der WC-Co Legierungen
[31]. Der Cobaltbinder bildet ebenfalls ein Skelett, welches von dem WC-Skelett
durchdrungen wird. Die KorngroRe von Cobalt wird kaum von der WC-KorngrofRRe
beeinflusst und betragt bis zu 200 um [45]. Reines Cobalt liegt unter 417 °C in hexagonal
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dichtester (hdp), auch a-Co genannt, dariber in kubisch flachenzentrierter (kfz) Kristall-
struktur vor, die auch als 3-Co bezeichnet wird. Im WC-Co Hartmetall wird die kubische
Kristallstruktur von Cobalt beim Abkuhlen aus dem Sinterprozess durch geloste Atome und
Zugspannungen stabilisiert [30, 46]. Die Gitterverzerrung Aa im Cobaltmischkristall wird

mit Konzentrationen an Wolfram Xw und Kohlenstoff X¢ in Mol.-% mit
Aa = (0,00036 - X, + 0,0012 - X.) nm (2.13)

angegeben [47]. Der Kohlenstoff bewirkt eine dreifache Verzerrung pro Molprozent.

Die Loslichkeiten von Wolfram und Kohlenstoff im Binder verhalten sich umgekehrt zu-
einander: mit steigendem Wolframgehalt sinkt der Anteil an geléstem Kohlenstoff. Der
Cobaltbinder 16st 3 — 20 Gew.-% WC nach dem Sintern bei 1280 °C bzw. 1600 °C [48].
Durch die Losung von W und C aus dem WC im Cobaltmischkristall unter der Bedingung
der koharenten Phasengrenzen entstehen Zugspannungen im Cobalt und
Druckspannungen im WC [49]. Die Dichte der Binderphase steigt und liegt im Bereich
8,9 - 9,3 g/cm? je nach geldstem Wolfram. [50]

Wahrend der Abkuhlung stellen sich Konzentrationsprofile flir Wolfram und Kohlenstoff in
der B-Phase ein, die von der Abkuhlrate und der GroRRe der Binderbereiche abhangen.
Dabei variieren die Abkuhlraten von sehr gering mit 0,05 K/s bis zum Abschrecken mit
300 K/s [47]. Aufgrund der Gitterverzerrung diffundieren W und C zur WC/Co-Grenzflache
und lagern sich dort im aquivalenten Atomverhaltnis an den WC-Kérnern ab. Da der
Diffusionskoeffizient von Wolfram deutlich geringer ist als der von Kohlenstoff, kommt es
zu einer Wolframverarmung an der WC/Co Grenzflache [47].

Die mechanischen Eigenschaften des Cobaltmischkristalls werden sowohl durch den
Wolfram- als auch durch den Kohlenstoffgehalt beeinflusst, Tabelle 2.2. Mechanische
Untersuchungen an Modell-Legierungen haben gezeigt, dass der zusatzliche Kohlenstoff
pro Atomprozent einen hoheren Einfluss hat und die Co-W-C Legierung deutlich verfestigt
[51]. Neben der chemischen Zusammensetzung spielt die Warmebehandlung eine Rolle.
Werden die Modell-Legierungen bei 600 °C ausgelagert und anschlieRend rasch abkunhlt,
reduziert sich der Anteil an B-Co. Die Flie3grenze in warmebehandelten Legierungen
verdoppelt sich durch den erhéhten Anteil an a-Co [51].
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Tabelle 2.2: Einfluss des Kohlenstoff- und Wolframgehalts auf die mechanischen Eigen-
schaften der Co-C-W-Legierungen [51].

Veranderung pro Mol.-% C Veranderung pro Mol.-% W bei

Eigenschaft bei konstantem W-Gehalt konstantem C-Gehalt
Harte [HV30] <80 <20
FlieRgrenze, o29% [MPa] <170 <44
Veranderung der
Querschnittsflache [%] >-9 <0.1
Bruchfestigkeit [MPa] <430 <60

Die Nanoindentation ermoglicht es, lokale Eigenschaften der Binderphase im WC-Co Hart-

metall zu messen. Die Indentationsharte des Binders betragt 8,1 + 3,0 GPa [52].

21.5 Eigenschaften von WC-Co

Die mechanischen Eigenschaften der Hartmetalle hangen sowohl vom Cobaltgehalt als
auch von der WC-Korngrofde ab. Wahrend sich die Karbidphase im Einsatzbereich der
Hartmetalle bis zu 800 °C linear-elastisch verhalt, verandert sich das Bruchverhalten des
Cobaltmischkristalls mit der Temperatur. Mari et al. [46] unterscheiden hier drei Tem-
peraturbereiche. Unterhalb von 527 °C ist der Cobaltmischkristall sprode. Im Bereich
527 - 827 °C ist die Duktilitat begrenzt, die Stapelfehler werden mobil und rekombinieren
zu Versetzungen. Oberhalb von 827 °C setzt Korngrenzengleiten ein. Die Flie3igrenze von
WC-Co ist umgekehrt proportional zur WC-Korngrofe [46]. Neben dem W- und C-Gehalt
des Binders hangt die Harte von WC-Co von der WC-KorngroRe ab. Defekte wie Poren

oder Graphit reduzieren die Hartewerte [53].

Der Kohlenstoffgehalt beeinflusst malRgeblich die mechanischen Eigenschaften. Durch die
Bildung der n-Phase wird der Cobaltgehalt reduziert, was zur Verringerung der Zahigkeit
und Biegefestigkeit fuhrt [5, 31, 54]. Bei Kohlenstoffuberschuss wird zusatzlich zu WC und
B-Mischkristall Graphit ausgeschieden. Graphit verringert ebenfalls die Bruchfestigkeit des
Hartmetalls, wirkt jedoch nicht so stark wie die n-Phase [2]. Die hochste Biegebruch-
festigkeit und Schwingfestigkeit werden an der Grenze zwischen dem Zweiphasen- und
dem Graphitphasengebiet gemessen [55, 56]. Daneben wirken sich geringe Kontiguitat,
geringe Textur der WC-Kornorientierung und die Ausbildung der Gleichgewichtskornform
positiv auf die Biegebruchfestigkeit aus [57]. Die stark streuenden Werte fur die Festigkeit
werden mithilfe der Weibull-Verteilung bewertet [5].

Die mechanischen Eigenschaften sind von der Herstellungsroute abhangig. In-situ
hergestellte Hartmetalle, die vor dem Sintern neben WC und Co auch Wolfram- und

Kohlenstoffpulver enthalten, zeigen aufgrund bimodaler WC-KorngréRenverteilung eine
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héhere Risszahigkeit bei gleichbleibender Harte verglichen zu gesinterten WC-Co [58, 59].
Thermisch  gespritzte  Hartmetallbeschichtungen  weisen  bedingt durch den
Herstellungsprozess andere Zusammenhange auf. Die thermischen Spritzschichten
entstehen durch die mechanische Verklammerung der erhitzten Agglomerate
untereinander und mit dem Substrat. Im Prozess kommt es zur Dekarburierung und zur
Oxidation des Ausgangswerkstoffs [29]. Die veranderte Phasenzusammensetzung und die
verbleibende Porositat werden durch die Prozessparameter beeinflusst. Die Harte solcher
Beschichtung kann nicht Uber den Cobaltgehalt und die WC-KorngroRe abgeschatzt
werden [6]. Der E-Modul der thermischen Spritzschichten ist nur ein Drittel verglichen mit
dem des gesinterten Hartmetalls [6].

Die kubischen Metallkarbide wie TiC, TaC und NbC beeinflussen die Kriech-, Oxidations-
und Verschleillbestandigkeit sowie die Warmharte des Hartmetalls positiv [2]. CrzCz2 I6st
sich im Cobaltbinder und erhoéht durch steigenden Chromgehalt die Korrosions-
bestandigkeit [43].

Die physikalischen Eigenschaften von Wolframkarbid und reinem Cobalt unterscheiden
sich stark, vgl. Tabelle 2.3. Zum einen ist der Warmeausdehnungskoeffizient des Cobalts
um den Faktor zwei hoher und zum anderen ist der E-Modul von WC um einen Faktor drei
hoher. Beide Kennwerte sind flr die Entstehung der thermisch induzierten Eigen-

spannungen relevant.
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Tabelle 2.3: Eigenschaften von Wolframkarbid und reinem Cobalt

Eigenschaft WC Co
Schmelztemperatur [°C] 2785 [31] Zersetzung 1495 [60]
Verdampfungstemperatur [°C] - 2927 [60]
Umwandlungstemperatur [°C] - hdp — kfz 417,25 [31]
Curie-Temperatur [°C] - a-Co 877; 3-Co 1121 [61]
Absorptionskoeffizient Nd:YAG
P (1,064 pm) 0,55 [62] 0,25 [63]
Dichte [g/cm?] 15,6 [60] a-Co 8,85; 3-Co 8,80 [31]
E-Modul [GPa] 697 [64] 210 [31]
Poisson-Zahl 0,197 [64] 0,32 [31]
Warmeleitfahigkeit [W/m*K] 55 — 80 [5]; 155 [65] 43 - 100 [60, 65-67]
Spezifische Warmekapazitat
[/(gK)] 0,05 [68] 0,421 [60]
Linearer V\(érmeausdehnungs- a-.Richtung 5,2; 13,0 [60]
koeffizient [10 1/K] c-Richtung 7,3 [31] ’

Die Warmeleitfahigkeit der Hartmetalle ist beim Einsatz als Werkzeugwerkstoff wichtig fur
die Warmeabfuhr bei der Zerspanung. Die Warmeleitfahigkeit A ist ein Produkt aus der

Temperaturleitfahigkeit a, der spezifischen Warmekapazitat c,, und der Dichte p [63].

A=a-c, p (2.14)

Die Warmeleitfahigkeit von WC-Co-Hartmetallen liegt zwischen 70 und 120 W/mK. Mit
feinerem Korn und steigendem Co-Gehalt nimmt dieser Wert ab [65]. Wang et al. [65]
bestimmten experimentell die Warmeleitfahigkeit A von gesintertem WC-Co als Funktion
des Binderanteils f,, fur 6 — 16 Gew.-% Co und der Korngré3e Dmean Von 1,5 — 9 um nach
Gleichung (2.15) und korrelierten sie aul3erdem mit den magnetischen Eigenschaften des

Hartmetalls.

Awe—co = 154,989 — 87,7459 - f-, — 65,8092 - (2.15)

mean

Vornberger et al. [69] erweiterten die Daten flr Hartmetalle mit 5 — 20 Gew.-% Co und
KorngréRe von 0,1 —1 um, wobei verglichen mit Wang et al. [65] der Einfluss des
Binderanteils hdher und der WC-KorngroRe niedriger ausfallt, Gleichung (2.16).

(2.16)

1
Awc—co = (185 £ 15) = (150 £ 18)  foo — (35 £3) " -

mean

Die Warmeleitfahigkeiten fur thermische Spritzschichten liegen viel niedriger als fur
Bulkwerkstoffe. Thiele et al. [29] untersuchten HVOF (High-Velocity-Oxygen-Fuel)
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gespritzte WC-17Co Beschichtungen. Die Beschichtungen zeigen nur eine halb so grol3e

Warmeleitfahigkeit verglichen mit gesintertem Hartmetall [29], was an der verbleibenden
Porositat liegt.
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2.2 Laser-based Powder Bed Fusion (PBF-LB)

Laserbasiertes Pulverbettschmelzen (Powder Bed Fusion-Laser Beam, PBF-LB) vereinigt
die Formgebung und die Verdichtung in einem Herstellungsschritt. Die Grinkdrper-
herstellung entfallt, da aus Pulver nach dem PBF-LB-Prozess ein verfestigtes Bauteil mit
endkonturnaher Geometrie entsteht [10]. In diesem Kapitel wird dieses Verfahren im

Allgemeinen dargestellt.

2.21 Verfahren

Der Prozess findet in Schutzgasatmosphare statt. Die Baukammer wird mit einem geringen
Uberdruck der Gase Stickstoff oder Argon schwach durchstrémt. Die dynamische inerte
Atmosphare verhindert die Kondensation der verdampften Elemente an der Laseroptik
oder als Spritzer auf noch unbelichtetem Pulverbett [70]. Das Pulver wird schichtweise auf
die Bauplatte aufgetragen und entsprechend einem CAD-Modell selektiv mit einem
Laserstrahl mit der Leistung P. und der Scangeschwindigkeit vs aufgeschmolzen. Die
Bauplatte wird anschlieRend um die vorgegebene Schichtdicke d. abgesenkt und eine
neue Pulverlage wird aufgerakelt. Beim Belichten mit dem Laserstrahl schmilzt die
vorhergehende Schicht teilweise wieder, wodurch eine Bindung zwischen den Schichten

entsteht.

Die laserbasierte Fertigung ist nicht ohne vorhergehende Untersuchungen auf neue
Werkstoffe Ubertragbar. Fur die Prozessentwicklung werden Prozesseingangsgrofien,

Stellgréf3en und ErgebnisgrélRen definiert und bewertet [71].

] Laserleistung |
H Strahldurchmesser |

BE Laser Hi Wellenlznge |
y Pulsfreguenz

|_Scangeschwindigkeit |

H___ Belichtung H1{_Belichtungsabstand
i -__Belichtungsstrategie

al Pulverbett I‘I:: Vorheiztemperatur _|
Schichtdicke | Mechanische Harte

Partikelgrofie | Eigenschaften
|| - thermophysikalische
Material
1 = Eigenschaften

Zusammensetzung I

Relative Dichte

|
—l

Porositat

Mikrostruktur |--

1 Mikrorissdichte

Eingangsgrélen
Ergebnisgrofien

I
i —

Biegebruchfestigkeit

Bild 2.9: Wichtigste PBF-LB Eingangs- und Ergebnisgrofien nach [10].

Die Eingangsgrofen sind anlagen- und werkstoffoezogen, Bild2.9. Die
anlagenbezogenen Eingangsgroflen werden als ProzesskenngréRen aus mehreren
Stellgrolen zusammengefasst um die Beurteilung zu erleichtern. Haufig wird die pro
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Volumen eingekoppelte Energie Ev unter Berucksichtigung des Scanabstandes dh, der
Scangeschwindigkeit vs und der Pulverschichtdicke d. nach Gleichung (2.17), berechnet
[71].

Py

E,= ——
V' ody v d,

(2.17)

Als weitere Kenngrolien werden mit dem Laserstrahldurchmesser dg die Einwirkdauer f.

und mit der Scanvektorlange L die Abkuhlzeit t.» definiert.

(= (2.18)
US

N (2.19)
Us

Die Abkuhlzeit ist aufgrund der Scanvektorlange von der Belichtungsstrategie abhangig.
Die Belichtungsstrategie wird durch die Vektorlange, Scanrichtung im Bauteil und Rotation
zwischen den Schichten definiert [72]. Im Bild 2.10 sind Beispiele fur Belichtungsstrategien
zu sehen. Die Auswahl der Belichtungsstrategie wird bezlglich der entstehenden
Eigenspannungen bewertet. Die Hohe der Eigenspannungen in Fall a) und b) ist ahnlich,
jedoch sind die Spannungen im Fall b) geringer am Ende des Vektors, am Umkehrpunkt
[73]. Im Fall b) startet der zweite Scan im aufgewarmten Bereich, wodurch der
Temperaturgradient und die Spannungen geringer sind [73]. Da lange Scanvektoren und
hohe Temperaturgradienten die Rissbildung begunstigen [74], erfolgt die Belichtung oft im
Schachbrettmuster, Bild 2.10, c). Dabei kdnnen die Vektorlange und der Rotationswinkel
der Belichtung verschieden kombiniert werden. Die Scanrichtung kann innerhalb einer
Schicht und zwischen den Schichten rotiert werden, Bild 2.10 e). Eine Scanrotation von
67° wird fur verschiedene Werkstoffe bevorzugt [75], da hierbei die Uberlappungen der
einzelnen Spuren willktrlich im Bauteil verteilt sind, was zur geringen Texturierung fuhrt
[76]. Um die Vektorlange und die Anzahl der Uberlappungen noch weiter zu reduzieren,
konnen fraktale Funktionen fur die Belichtung gewahlt werden, Bild 2.10, d) [77]. Die
Belichtungsstrategie beinhaltet ebenfalls den mehrmaligen Scan, wodurch der gesamte
Energieeintrag ohne Rissbildung signifikant gesteigert werden kann [26, 75, 78].



Stand der Forschung 23

a) E b) 4 > ®
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Bild 2.10: Mdgliche Belichtungsstrategien: a) unidirektional, b) bidirektional, ,Streifen, c)
Schachbrettmuster, d) fraktal [77], e) Rotation der Belichtung zwischen den
Schichten am Beispiel einer 90° Rotation
Die werkstoffoezogenen Eingangsgrof3en sind die PartikelgroRenverteilung, die thermo-
physikalischen Eigenschaften, sowie die chemische Zusammensetzung des Pulvers. Die
Pulvermorphologie und Partikelgrof3enverteilung sollen idealerweise in einer hohen
Packungsdichte im Pulverbett resultieren, um dichte Bauteile herzustellen. Neben der
Porositat werden die Eigenspannungen und die Rauigkeit der Bauteile durch die
Pulverbettdichte bestimmt [79].

Der Prozess kann anhand von Ergebnisgrofien, Bild 2.9, technologisch und wirtschaftlich
beurteilt werden. Oft werden hierflr die relative Dichte p,, die durch die Archimedes-
Methode bestimmt und mit der theoretischen Dichte pw# normiert wird oder eine

bildanalytisch erfasste Porositat herangezogen.
pr = 2 +100%. (2.20)

Pth

Die Prozessparameter werden so angepasst, dass die relative Dichte der Bauteile
maximiert wird. Auflerdem werden mechanische Kennwerte wie die Biegebruchfestigkeit

und die Harte als Kriterien herangezogen. [79]

Die Bindungsmechanismen im PBF-LB-Prozess lassen sich je nach Schmelzpunkt und
Zusammensetzung in vier Kategorien [80] einteilen:

e Festphasensintern fir Keramiken

e Flussigphasensintern fur Komposite aus Werkstoffen mit unterschiedlicher
Schmelztemperatur

e vollstandiges Aufschmelzen fir metallische Werkstoffe

e eine chemisch induzierte Bindung fur die in-situ Herstellung.
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Das FlUssigphasensintern ist fur die Verdichtung von Hartmetallen relevant. Im
PBF-LB-Prozess unterscheidet sich der Benetzungsprozess von konventionellem Sintern.
Das flissige Metall benetzt nicht nur die Karbide, Bild 2.11 a), sondern ebenfalls wieder
erstarrtes Metall in den unterliegenden Schichten. Die sogenannte homologe Benetzung
ist gleichzeitig durch die Warmeubertragung, Erstarrung und Schmelzbewegung
gekennzeichnet [70]. Im Falle der homologen Benetzung sowie der isothermen Benetzung
verteilt sich die Schmelze mit der Geschwindigkeit U und am Tropfen ist ein Benetzungs-
winkel ©, messbar. Die Erstarrungsfront bildet zusatzlich einen dynamischen
Benetzungwinkel Os innerhalb des Tropfens, (Bild 2.11 b)). Die Benetzung hangt von der
Stefanzahl S ab, die durch die Temperatur des Substrates Tsuws, die Temperatur an der

Fusionsfront Tr, spezifische Warmekapazitat ¢, und die latente Schmelzwarme W,

bestimmt wird.

S=cp % (2.21)

Im Falle der homologen Benetzung ist der Benetzungswinkel ©, hoch, auch wenn
Oxidation ausgeschlossen wird. Das unterliegende Substrat muss aufgeschmolzen
werden, um eine Verbindung herzustellen. Das Benetzungsverhalten andert sich beim
Wiederaufschmelzen [70]. Je kalter die unterliegende Schicht ist, desto schlechter ist die
Benetzung in eisenbasierten Werkstoffen [78]. AuRerdem wirken sich die daflir notwendige
Uberschussige Energie und Temperatur negativ auf die Oberflache der Schmelzraupe aus
[80]. Pulver, das am Bauteil angrenzt oder in Kuhlkanalen eingeschlossen ist, wird
angesintert. Die Rauheit der Oberflachen hangt von der eingebrachten Energie und somit
der eingestellten Temperatur ab [26].
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2.2.2 Energiebilanz im PBF-LB-Prozess

Die TemperaturfUhrung im PBF-LB-Prozess unterscheidet sich von Prozessen in
Durchlaufsinteréfen. Die Temperaturmessung und -vorhersage wahrend des PBF-LB-
Prozesses wird durch die Vielzahl der dunnen Schichten und den Aufbau des Pulverbetts
erschwert [72]. Wahrend des Prozesses ist die Temperatur ungleichmafig verteilt und es

kann zu lokalen Uberhitzungen kommen [81].

Im PBF-LB-Prozess beruht der Warmetransport auf Warmestrahlung, Warmeleitung und
Konvektion, vgl. Bild 2.12. Die Beitrage durch Konvektion der Schutzgasatmosphare und
der Warmestrahlung der belichteten Proben sind gering verglichen zur Warmeleitung und
werden in Berechnungen vernachlassigt [63, 82]. Die Bauplatte wird erhitzt um
Temperaturgradienten zu reduzieren. Uber Warmeleitung werden das Pulverbett und das

Bauteil fir die gesamte Prozessdauer erhitzt.

Die zugrunde liegende Gleichung (2.22) furr die Warmeleitung beriicksichtigt die Anderung
der Warmestromdichte g fir Warmestrome aus dem Element heraus @, im Volumen-
element gespeicherte Warme in Abhangigkeit der Materialdichte p, der spezifischen
Warmekapazitat c,, und der Temperaturanderung uber der Zeit @ sowie und die
Warmezufuhr durch Warmequellen der Dichte f ®. [83]

oT .
diviI+(p'Cp'E)dXdde=dedydz- (2.22)
® ® ®

Die Warmestromdichte werden in der Fourier Gleichung (2.23) mit der Warmeleitfahigkeit

A beschrieben

g=—-2-VT. (2.23)

Im fir diese Arbeit verwendeten PBF-LB-Prozess wird zwischen zwei Schritten
unterschieden: Rakeln und Belichten. Im Rakelprozess wird der komplette Arbeitsbereich
mit einem Nahinfrarot-(NIR)-Strahler flachig erhitzt, beim Belichten fungiert der Laserstrahl
als eine punktférmige Warmequelle, Bild 2.12. Der Mechanismus der Warmestrahlung ist
sowohl fur die Beschreibung des Energieeintrags durch den Laserstrahl als auch durch
den NIR-Strahler gultig. Der Laserstrahl erwarmt punktuell die Pulverschicht und das
darunterliegende Bauteil. Der NIR-Strahler heizt die frisch aufgetragene Schicht vor. Der
Unterschied liegt in der Wellenlange der Strahlung und der Ausdehnung der Warmequelle
relativ. zur Flache im Pulverbett. Wahrend der NIR-Strahler Uber ein breites
Wellenspektrum strahlt und groRe Flachen aufheizt, ist die Laserstrahlung

monochromatisch und erhitzt ein begrenztes Volumen.
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Rakeln Belichten
A
Schutzgas
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Bild 2.12: Energiebilanz im PBF-LB-Prozess wahrend des Rakel- und des
Belichtungsprozesses

Die Wellenlangen der Nahinfrarotstrahlung sind im Bereich von 780 — 1000 nm [84]. Die

entstehende Temperaturverteilung kann unter der Annahme einer transversal unendlich

ausgedehnten Oberflachenquelle beschrieben werden. Die Energie wird an der Oberflache

absorbiert und Uber Warmeleitung aufgrund des Temperaturgradienten abgefuhrt,

Bild 2.13.

Intensitat / \

ZL'
Bild 2.13: Eindimensionale Warmeleitung einer transversal unendlich ausgedehnter
Quelle nach [85]

X T = const

Der Laserstrahl wird als eine punktformige bewegte Quelle betrachtet, die mit der
Geschwindigkeit v Uber die Oberflache bewegt wird, Bild 2.14.

oS al

Bild 2.14: Schematischer Verlauf der Isothermen bei bewegter Punktquelle nach [85]
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Die Wechselwirkung zwischen dem Laserstrahl und dem Pulverbett bzw. einer
Pulverschicht ist Gegenstand vieler Untersuchungen [73, 86—90]. Dabei kbnnen die
Vorgange aus dem Laserstrahlschwei3en Ubertragen werden. Rosenthal [91] bestimmte
einen Ansatz, um Schmelzvorgange im Lichtbogenschweil3en zu modellieren. Durch diese
analytische Methode konnen Temperaturgradienten, Abkuhlgeschwindigkeiten und
Erstarrungsraten berechnet werden. Die Annahmen des Rosenthal-Ansatzes sind [92]:

o Werkstoffeigenschaften wie Dichte, spezifische Warme und Warmeleitfahigkeit sind
nicht von der Temperatur abhangig. Die latente Warme der Phasenumwandlungen
wird nicht bertcksichtigt.

e Die Warmeleitung durch das Substrat wird als quasi-stationar angenommen, da die
Schweillgeschwindigkeit und die Laserleistung konstant sind.

e Die Warmequelle ist punktférmig

e Warmeverluste durch Konvektion und Strahlung werden nicht bertcksichtigt.

e Die Schmelzbadgeometrie ist unabhangig von der aufgetragenen Schicht [93].

Dye et al. [94] veranderten den Ansatz, um die SchweiRbedingungen unter Berick-
sichtigung der Defekte vorherzusagen. Die analytischen Ldésungen mit den oben
erwahnten Annahmen sind fur die Bestimmung der Temperatur im Bauteil notwendig. Die
Abschatzung des Energieeintrags Uber die Volumenenergiedichte reicht flr die Vorhersage
nicht aus. Die Volumenenergiedichte wird durch das Verhaltnis P./vs bestimmt. Die
experimentellen Untersuchungen zeigen jedoch, dass das Verdampfen von Cobalt bei
hohen P, gekoppelt mit hohen vs sinkt, was fur eine niedrigere Temperatur im Prozess
spricht. Der Energieeintrag durch den Laserstrahl kann folglich nicht allein Uber die
Volumenenergiedichte abgeschatzt werden [95], da er durch das Verdampfen einzelner
Elemente sinkt [70].

Um die Temperaturverteilung im Baukorper zu bestimmen, ist es notwendig, die Warme-
leitfahigkeit der Werkstoffe zu kennen. Die Warmeleitfahigkeit setzt sich aus der Warme-
leitung der Elektronen und den Gitterschwingungen der Phononen zusammen. Die
Korngrenzen wirken als Barrieren fur die Warmeleitung, sodass Hartmetalle mit kleineren
WC-Kdrnern eine geringere Warmeleitfahigkeit aufweisen. Da Cobalt verglichen zu WC
eine geringere Warmeleitfahigkeit hat, vgl. Tabelle 2.3, haben Hartmetalle mit einem
geringeren Cobaltbinderanteil eine hdhere Warmeleitfahigkeit. [37]

Die thermophysikalischen Eigenschaften der Pulver unterscheiden sich von denen des
bereits erstarrten Bauteils. Das pordse Pulverbett bringt zusatzliche Komplexitat fur die
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physikalische Betrachtung [72]. Die Porositat des Pulverbetts beeinflusst mal3geblich die
thermische Leitfahigkeit der losen Pulverteilchen [79].

Fur den Prozess mit WC-Co wird aufgrund besserer Absorption ein Nd:YAG-Laser mit
einer Wellenlange von 1,064 um eingesetzt [10, 96]. Da Cobalt WC vollstandig benetzt, ist
fur WC-Co unabhangig vom Cobaltgehalt die Absorption von Cobalt mit € = 0,25 mal-
geblich [63, 97].

In Bild 2.15 ist die Wechselwirkung zwischen dem Laserstrahl und dem Pulverbett, bzw.
den unterliegenden erstarrten Schichten dargestellt. Die Dimensionen des Schmelzbads
sind durch den Energieeintrag und die Materialeigenschaften bestimmt [79]. Im
Schmelzbad, raumlich und zeitlich sehr eingeschrankt, laufen die Vorgange ab, die mit dem
Flussigphasensintern vergleichbar sind. Hier bewegt sich die Schmelze jedoch aufgrund
des Gradienten in der Grenzflachenspannung entlang der Pfeile, Bild 2.15 b), und wirbelt
dabei kleinere WC-Kdrner hoch [63]. Untersuchungen zur Verarbeitung der teilweise
aufschmelzenden Legierungen sind nicht weit verbreitet. PBF-LB mit teilweise unauf-
geschmolzenen Komponenten ist lediglich im Bereich oxidverstarkter Legierungen
relevant. Die Erkenntnisse lassen sich schlecht auf das System WC-Co ubertragen. In
oxidverstarkten Legierungen werden die Oxide schlecht benetzt, haben eine geringere
Dichte als die Schmelze und sind nur in geringen Anteilen vorhanden [98].

a) b)
Vs Laserstrahl
4—
Laserstrahil-
intensitat ?
dLI Pulver
s ] Schmelze
z y Wiederaufgeschmolzene WC
Schicht

Bild 2.15: a) Wiederaufschmelzen der unterliegenden Schicht nach [70] b) Vorgange im
Schmelzbad

Die Temperatur im Schmelzbad ist fur die Auflésungs- und Wiederausscheidungsvorgange

relevant. Der genaue Wert ist aufgrund der Uberlagerung der physikalischen Vorgéange und

fehlenden temperaturabhangigen Materialparametern schwierig zu bestimmen [86, 87]. Im

PBF-LB-Prozess mit WC-Co erreicht die Temperatur im Schmelzbad 1700 °C [63], wobei
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Temperaturgradienten von 10° K/mm und Abkihlraten von 103 K/s nahe der fest-fliissig
Grenzflache gemessen werden [63]. Die PBF-LB-Prozessparameter beeinflussen die
Menge an Flussigphase [78]. Nach der Erstarrung folgen das Festphasensintern und die
Wiederausscheidung von W und C.

2.2.3 Defekte im PBF-LB Geflige

Das Geflige nach dem PBF-LB-Prozess kann durch eine Textur, eine metastabile Phasen-

zusammensetzung, Anbindungsdefekte, Porositat sowie durch Risse gepragt werden [79].

Eigenspannungen sind Spannungen in einem abgeschlossenen System, die ohne auliere
Krafte und Momente wirken. In polykristallinen Werkstoffen kénnen Eigenspannungen der
I. — lll. Art unterschieden werden. Die Eigenspannungen I. Art sind homogen tUber mehrere
Korner verteilt und verursachen beim Eingriff in das Kraft- und Momentengleichgewicht
eine makroskopische Malanderung. Die Eigenspannungen Il. Art sind innerhalb eines
Korns homogen. Die Inhomogenitaten auf atomarer Skala verursachen Eigenspannungen
. Art [99].

Im PBF-LB-Prozess entstehen die Eigenspannungen durch den Warmegradienten-
mechanismus (thermal gradient mechanism, TGM). Wenn die neue Schicht aufge-
schmolzen wird, dehnt sich die Schmelze aus (Bild 2.16 a)). Wahrend der Abkihlung zieht
sich die frisch erstarrte Schicht zusammen, wird jedoch durch die darunterliegende Schicht
daran gehindert. In der oberen Schicht bilden sich Zugspannungen aus (Bild 2.16 b)). Die
Volumenreduktion beim Ubergang in die feste Phase und weiterer Abkiihlung tragt

ebenfalls zu Eigenspannungen bei.

a) Ausdehnung der oberen Schicht b) Kontraktion der oberen Schicht

negative Dehnung neue Schicht

™ positive Dehnung

bereits erstarrter
Werkstoff

positive Dehnung

I

negative Dehnung

Bild 2.16: Entstehung von Eigenspannungen im PBF-LB-Prozess nach [100]

Die Eigenspannungen sind nicht homogen im Bauteil verteilt, sondern verandern sich
beispielsweise in Baurichtung. So werden nahe der Bauplatte und in den oberen Schichten
Zug- und im Bauteilvolumen Druckeigenspannungen erwartet [72]. Die Hohe der Span-
nungen wird durch den Temperaturgradienten bestimmt, der von der Belichtungsstrategie
abhangt [72]. Aufgrund der bewegten Strahlquelle bildet sich ein Schmelzbad in typischer
Form, siehe Bild 2.15, aus. In der xy-Ebene sind die Spannungen, die sich longitudinal zur
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Strahlbewegung ausbilden, doppelt so hoch wie die Spannungen in transversaler Richtung
[72].

Die Hohe der Eigenspannungen nach PBF-LB ist ebenfalls von den Werkstoff-
eigenschaften abhangig. Eine geringe Temperaturleitfahigkeit und ein hoher Warme-
ausdehnungskoeffizient (WAK) fuhren aufgrund eines hohen Temperaturgradienten zu
hoheren Eigenspannungen beim raschen Abkuhlen [72]. Die HOhe der Eigenspannungen
ist auBerdem durch die Streckgrenze und die Zugfestigkeit des Werkstoffs bestimmt [72].
Oberhalb der Streckgrenze kann es zur plastischen Verformung und damit zum Abbau der
Eigenspannungen kommen. Wenn die Zugeigenspannungen die Zugfestigkeit des
Werkstoffes Ubersteigen, entstehen Risse [100]. Wenn sich der Bauplattenwerkstoff von
dem aufgebauten Werkstoff unterscheidet, kann es in der Anbindungszone zu

Eigenspannungen aufgrund der Unterschiede in thermischer Ausdehnung kommen [101].

Die Risse in PBF-LB unterscheiden sich generell in Kalt- und Heildrisse. Fur die Definition
der Heildrisse ist die Anwesenheit der Schmelzphase relevant. Die Zusammensetzung des
Werkstoffes beeinflusst die Rissbildung, da sie einen Einfluss auf das Erstarrungsintervall
und die Menge und Verteilung der Risse hat [102]. In WC-Co flhrt die Differenz der
Warmeausdehnungskoeffizienten von WC und Co zur Bildung von transversalen Rissen in
WC-Co Bauteilen [103]. Schwanekamp und Reuber stellten einen Einfluss der
WC-Korngrolle auf die Rissbildung fest. Die Rissanfalligkeit des groben WC-12Co
Ubersteigt die des feinkdrnigen WC-12Co Hartmetalls [75].

Um Risse im PBF-LB-Prozess zu vermeiden, konnen die Temperaturgradienten kontrolliert
und kritische Temperaturfenster berlcksichtigt werden. Die Temperaturgradienten werden
mithilfe einer geeigneten Belichtungsstrategie und einer Vorheizung reduziert [101]. In
PBF-LB von Nickelbasislegierungen wird beispielsweise das Temperaturfenster
600 — 900 °C mit geringer Duktilitdt und hoher Harte aufgrund von y‘ Ausscheidung
vermieden [104].

In Nickelbasislegierungen gibt es aul’erdem die Mdglichkeit im begrenzten Male die
Legierung so anzupassen, dass die Rissempfindlichkeit aufgrund von Mischkristall-
verfestigung verringert wird [105]. Groliere geloste Atome, wie Wolfram, haben dabei einen
héheren Einfluss [105]. In WC-Co kénnen die Risse zum einen durch den erhdhten Cobalt-
binderanteil, zum anderen durch eine hohe Vorwarmung der Bauplatte oder angepasste
Belichtungsstrategie vermieden werden. [10, 24, 106—108].

Poren in PBF-LB unterscheiden sich in Anbindungsdefekte, Gasporositat und Poren, die
durch ein instabiles Schmelzbad entstehen [79]. Die Anbindungsdefekte sind langlich und
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werden durch einen unzureichenden Energieeintrag verursacht. Die Gasporositat besteht
aus Gasblasen, die im Prozess entstehen und durch die Verwirbelung der Schmelze nicht
aufsteigen und stattdessen beim Erstarren eingeschlossen bleiben. Das Schmelzbad
verliert Kontinuitat, wenn die Schmelze Uberhitzt wird. [109] Dabei kommt es zu Schmelz-
tropfbildung der Flussigphase, zum sogenannten Balling. Die Schmelze zieht sich
zusammen und verursacht damit an einer anderen Stelle Porositat [79]. Uberhitzte
Schmelze kann zu Spritzern fuhren, wobei ganze Pulverpartikel weggeschleudert werden
konnen [79]. Je hoher die Temperaturleitfahigkeit des Werkstoffs ist, desto schmaler ist
das PBF-LB-Prozessfenster [109]. Das trifft fur Hartmetalle zu, deren Warmeleitfahigkeit
die der Stahle und Nickelbasislegierung, die erfolgreich mit PBF-LB verarbeitet werden,
um den Faktor funf Ubersteigt [65, 109]. Der Pulverauftrag im Prozess hangt von der
Fliel¥fahigkeit des Pulvers ab und ist Gegenstand simulativer Untersuchungen [110]. Eine
ungleichmafige Pulverschicht hat nach dem Aufschmelzen eine héhere Rauheit, was
Probleme bei dem erneuten Pulverauftrag verursacht.

2.3 Herstellungsrouten

Die Anwendungsgebiete der Hartmetalle unterscheiden sich in verschleil¥feste
Beschichtungen und Vollhartmetall. Die Herstellungsrouten fir additiv und konventionell
hergestellte Vollhartmetalle lassen sich in drei Gruppen unterteilen, vgl. Bild 2.17. Allen
Herstellungsrouten geht die Pulveraufbereitung voran. Fir die Verarbeitung von WC-Co
Hartmetallen, werden WC und Co Pulver mittels Kugelmuhle bzw. Attritormihle gemahlen.
Flissige Losungsmittel, wie Aceton werden flr die Losung von organischem Binder und
als Oxidationsschutz verwendet. Nach dem Mahlen wird das Losungsmittel durch Vakuum-
oder Spruhtrocknung entfernt. Spriuhgetrocknete Pulver bilden flieRfahige Granulate,
wahrend vakuumgetrocknetes Pulver flr die Weiterverarbeitung im Spritzguss oder durch
kaltisostatisches Pressen geeignet ist [111]. FUr thermisches Spritzen und die additive
Fertigung werden spharische Agglomerate eingesetzt. Sie weisen eine kontrollierte WC-
KorngroRe, Gleichgewichtsphasen und ein homogenes Geflige auf. Die Porositat im
Granulat kann im Spruhprozess beeinflusst werden [6]. Die urspringliche Porositat im
Granulat bleibt trotz des Aufpralls teilweise in der Beschichtung erhalten [43].

Die sinterbasierte additive Fertigung, wie das Binder Jetting oder Filament Fusion
Verfahren, unterscheidet sich nur im Punkt der Formgebung von der konventionellen
Herstellungsroute [112—-114]. Das Entbindern und Sintern bringt eine lineare Schwindung
bis zu 27 % mit sich, die in Aufbaurichtung héher ist als in der xy-Ebene [115]. Das
HIP-Cladding beinhaltet das druckunterstutzte Festphasensintern [116]. Im Anschluss

muss die Kapsel entfernt und das Substrat inklusive der Beschichtung warmebehandelt
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werden [116]. Die laserbasierte Fertigung vereint Formgebung und FlUssigphasensintern
(FPS) im PBF-LB-Prozess. Danach folgt die Nachbehandlung fur die vollstandige
Verdichtung. Alle Prozessrouten werden mit der (Schleif-)Nachbearbeitung
abgeschlossen. Das Aufmal® hangt dabei von der Konturndhe der vorangegangenen
Schritte ab.

Pressen,
Extrudieren —
\. J 4]
) . [ Entbindern ] [ FPS ] ©
Binder Jetting, >_ £
Filament Fusion &
" y, %
=

Nachbearbeitung

PBF-LB 1 [ Nachbehandlung

Pulveraufbereitung

Thermisches Spritzen

—

HIP Cladding 1 [Kapselentfernung} [ Nachbehandlung
J

Bild 2.17: Prozessrouten fir Vollhartmetall und Beschichtungen aus Hartmetall. Die
schraffierten Prozessschritte beinhalten schwer kontrollierbare lokale Tem-
peraturiberhdhungen im Hartmetall.

Beschichtung

Die Vorgange im PBF-LB-Prozess von WC-Co kbénnen mit dem Laser-Pulver-
Auftragsschweil3en (LPA) fur Hartmetall-Beschichtungen verglichen werden. LPA ist ein
kontinuierliches Verfahren und gehoért zur Gruppe Materialauftrag mit gerichteter
Energieeinbringung (directed energy deposition, DED). Die Schichten sind typischerweise
dinner als 1 mm [117]. In Hartmetall-Beschichtungsprozessen finden sich ebenfalls die
hohen Aufheiz- und Abkihlraten, sowie Uberlagerungen von chemischen und
metallurgischen Prozessen wieder. Ahnlich zur kurzen Lebensdauer der Schmelze
wechselwirkt das WC-Co weniger als 1 Millisekunde mit der Warmequelle [7]. Im
Auftragsprozess zersetzt sich WC zu W2C nach Gleichungen (2.1)-(2.3), wenn die
Temperatur in Anwesenheit von Sauerstoff 2700 °C Ubersteigt. Es kommt zur
Verdampfung von Cobalt und Kohlenstoffverlust [6, 117]. Die hohe Temperatur begtinstigt
die Auflésung von WC und die Verrundung der WC-Kornform wahrend des Auftrags [29,
68].

In den 2000er Jahren wurden mit geringen Laserstrahlleistungen von bis zu 80 W porose
WC-9Co und WC-12Co Bauteile mit PBF-LB hergestellt. Fir die vollstandige Verdichtung



Stand der Forschung 33

wurden sie mit Bronze infiltriert [118]. Drei Typen von Pulvern lassen sich fur die
Herstellung von WC-Co-Hartmetallen mittels PBF-LB verarbeiten [80]:

e Mischung von kleineren Bindermetallpartikeln mit groReren Partikeln der
Hartstoffphase [10, 119]

e Kompositpulver, die durch mechanisches Legieren oder Granulation hergestellt
werden [108, 120]

¢ Mit Bindermetall beschichtete Pulverpartikel [80]

Die Randbedingungen flr die Verdichtung im PBF-LB-Prozess unterscheiden sich vom
konventionellen Sintern. Das Pulverbett hat eine hohere Porositat als Grinteile. Die Zeit
fur das Flussigphasensintern hangt stark von den Prozessparametern ab und kann nicht
exakt kontrolliert werden [75]. Beim Fllssigphasensintern muss der Energieeintrag so
begrenzt werden, dass nur die niedrigschmelzende Phase schmilzt und die hoch-
schmelzende Phase nicht angelost wird [96]. Im PBF-LB-Prozess liegt die Flussigphase
nur wenige Millisekunden vor. Fir die vollstandige Verdichtung sollte die Temperatur
wahrend des Prozesses hoher sein als im konventionellen Prozess, damit die Viskositat
der Schmelze niedriger ist und die Benetzung in der verklrzten Zeit mdglich ist. Aulerdem
eignen sich bevorzugt voragglomerierte und attritorgemahlene Pulver, da die Fliel3-
weglange fur das Cobalt somit verkiirzt werden kann [10]. Durch mehrfache Belichtung
kann der gesamte Energieeintrag gesteigert und die Porositat gesenkt werden [26]. Die
geeigneten Parameter fur WC-12Co unterscheiden sich je nach Anlage und eingesetztem
Pulver [75], Bild 2.18.
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Bild 2.18: Parameterfenster flir die Verarbeitung von WC-12Co [75]

Das Gefuge von WC-Co nach PBF-LB unterscheidet sich in vielen Punkten von dem der
konventionell hergestellten Hartmetalle. Der schichtweise Aufbau und teilweises Wieder-
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aufschmelzen der unterliegenden Schicht fuhrt zu alternierenden Bereichen mit feinen und
groben WC-Kaérnern [63]. Wahrend des PBF-LB-Prozesses kommt es zum unkontrollierten
Wachstum der WC-Korner. Die KorngrofRe vergrobert sich nach PBF-LB um den Faktor 5
verglichen mit dem konventionellen Prozess. Da bei der Belichtung auch die untenliegende
Schicht erneut aufgeheizt wird, ist der gesamte Energieeintrag zwischen den Schichten
hdher und es kommt hier zum verstarkten Kornwachstum. Es entsteht eine bimodale WC-
KorngréRenverteilung. Eine hoéhere Schichtdicke im PBF-LB-Prozess flhrt zu einem
hoheren Anteil an feinen WC-Kdrnern. [108] Ein weiteres Problem ist die Porositat, die
teilweise aus dem Prozess stammt und teilweise bereits im Pulver enthalten ist. Die Poren

sind rundlich und deuten nicht auf Anbindungsfehler, sondern auf gasgefullte Poren hin.

Die chemische und die Phasenzusammensetzung der WC-Co Hartmetalle andert sich
wahrend des PBF-LB-Prozesses. Der globale Cobaltgehalt sinkt mit steigendem
Energieeintrag [103]. Die moéglichen Griinde sind einerseits die Verdampfung von Cobalt,
andererseits die Bildung von Co-W-Mischkarbiden, ahnlich zur Unterkohlung [31, 103].
Verglichen zu PBF-LB ist die Verdampfung im PBF-EB-Prozess signifikant héher aufgrund
der Vakuumatmosphare [70].

Voo
b

20 pm

Bild 2.19: Binderansammlung in WC-17Co hergestellt mit PBF-LB im Rahmen der
Vorarbeiten

Der geringere Cobaltgehalt reduziert die Zahigkeit des Hartmetalls [121]. Ein weiteres
Problem ist die ungleichmafige Verteilung der Binderphase. Durch hohere Kapillarkrafte
in den Bereichen der feinen WCs migriert Cobalt [122] und der lokale Cobaltgehalt
zwischen den Schichten sinkt. AuRerdem sind in der Mikrostruktur Cobaltansammlungen
von einem Durchmesser bis zu 40 ym, Bild 2.19, zu beobachten, die durch die
Schmelztropfenbildung verursacht sein konnen [123]. Ahnliche Ansammlungen sind auch
im Geflige nach dem PBF-EB-Prozess vorhanden, obwohl die Verteilung im
Ausgangspulver homogen ist [124]. Wahrend des PBF-LB-Prozesses bilden sich sprode
n-Phasen. Schubert et al. [108] beobachteten die Ausscheidung der n-Phase in der
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Binderphase, die abhangig von den Prozessparametern polygonal oder eutektisch
erscheint, Bild 2.20. Die genaue Zusammensetzung der n-Phase wird in diesem
Zusammenhang nicht erwahnt. Abseits der additiven Fertigung kommt es bei rascher
Abklihlung in Zusammensetzungen aus dem Zweiphasen-Gebiet neben Graphit zur

Bildung der n-Phase, weil die Schmelze metastabil erstarrt [15].
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Bild 2.20: Die Ausscheidung der n-Phase im PBF-LB-Prozess mit variierender
Schichtdicke: a) bei dinnerer Schicht in polygonaler Form und b) bei dickerer
Schicht als eutektische Phase. [108]

Neben der WC-KorngroRe werden auch die mechanischen Eigenschaften der additiv

gefertigten Hartmetalle durch die aufgetragene Pulverschichtdicke beeinflusst. Proben mit

hdherer Schichtdicke weisen eine um 30 % erhdhte Biegebruchfestigkeit auf [108].

2.4 Zusammenfassung aus dem Stand der Forschung

Die zusammengetragene Literatur zeigt, dass die laserbasierte additive Fertigung von
Hartmetall noch viele unbekannte Faktoren hat. Die Wechselwirkung der einzelnen
Prozessparameter und der verwendeten Pulver erschwert die Interpretation der wirkenden
Mechanismen, sodass keine allgemeingultigen Aussagen getroffen werden. Die
Fragestellungen lassen sich den Bereichen der chemischen und der Phasen-
zusammensetzung, sowie dem inhomogenen Gefiige, das mit Porositat behaftet ist,

zuordnen.

Die Eigenschaften von WC-Co Hartmetall hangen vom Bindergehalt ab. Wahrend dem
PBF-LB-Prozess sinkt der globale Cobaltgehalt, sodass es zur Anderung der chemischen
Zusammensetzung kommt. Da der Verlust bisher nicht kontrolliert werden kann, kénnen
keine Bauteile mit vorgegebenem Bindergehalt hergestellt werden. Des Weiteren wurde
der Prozess bis jetzt mit einem hohem Bindergehalt von 12 - 25 Gew.-% untersucht. Die
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Herstellung von technisch relevanten Zusammensetzungen mit 6 - 10 Gew.-% ist bisher

nicht moglich. Hieraus entstehen folgende Fragen:

Wie kann der PBF-LB-Prozess gestaltet werden, sodass der Cobaltgehalt
reproduzierbar durch den Energieeintrag eingestellt wird?
Wie kdnnen Zusammensetzungen mit einem geringeren Cobaltgehalt verarbeitet

werden?

Im PBF-LB-Prozess bilden sich n-Phasen. Diese Phasen entstehen bei der konven-

tionellen Fertigung aufgrund des Kohlenstoffmangels in einer oxidierenden Atmosphare.

Eine oxidierende Atmosphare liegt im PBF-LB-Prozess durch die Verwendung von

Schutzgas nicht vor. Auch konnte beobachtet werden, dass die Morphologie der

vorliegenden Phasen von der Volumenenergiedichte, Vorheiztemperatur und der

Prozesszeit abhangt.

Wie wirkt sich der Cobaltverlust auf die Phasenzusammensetzung aus?

Warum bildet sich n-Phasen trotz der inerten PBF-LB-Atmosphare?

Wie verandern sich die Mengenanteile der vorliegenden Phasen mit dem
Energieeintrag?

Kann die Bildung der n-Phase durch eine Veranderung im Pulver bzw. eine

anschlieBende Nachbehandlung beeinflusst werden?

Im Gefuge sind Cobaltansammlungen, teils aufgeschmolzene Agglomerate und Poren zu

finden. Durch Bereiche mit groReren und kleineren WC-Kdrnern entsteht ein schichtweiser
Aufbau.

Wie lassen sich die Mechanismen des Flussigphasensinterns auf PBF-LB
ubertragen?
Wie kann das Gefige bezlglich WC-Korngréfie und Cobaltgehalt homogenisiert

werden?



3 Motivation und Zielstellung

WC-Co Hartmetall ist essenziell flr die Zerspanungstechnik und kann bisher nicht mit
laserbasierter additiver Fertigung hergestellt werden. Fur die Werkzeugherstellung liegt
das Potential der additiven Fertigung in den folgenden Punkten:

e Strukturen, die bisher nicht oder nur mit groem Aufwand realisiert werden kdnnen,
wie z. B. konturnahe Kuhlkanale [125].

e Fertigung in kleinsten Chargen, die fur die konventionellen Prozesse nicht rentabel
sind.

e Hybride Bauweise, die konventionell hergestellte Hartmetalle als Substrat nutzt und
somit die Herstellungszeit und -kosten verringert oder zur Reparatur von
Werkzeugen verwendet wird.

Neben den genannten Vorteilen fur die additive Fertigung im Allgemeinen, heben sich
laserbasierte Verfahren signifikant von sinterbasierten Verfahren ab. Durch die
laserbasierte direkte Formgebung kann auf den Einsatz von organischem Binder verzichtet
werden. Neben einer gesteigerten Konturnahe der Komponenten durch reduzierte
Schwindungen erlaubt der geringere Binderanteil alternative Prozessrouten. Diese
alternativen Prozessrouten erlauben, sofern sie hinreichend stabil betrieben werden
kénnen, eine Reduktion von Einflussfaktoren entlang der Herstellungsroute und damit eine
Ubergreifende Stabilisierung ebenjener.

Die Effizienz des PBF-LB-Prozesses ist durch die Aufbaurate und die Bauraumgrofle der
Anlagen bestimmt. Um die Wettbewerbsfahigkeit zu steigern, kdnnen die Parameter so
ausgelegt werden, dass die Eigenschaften fur die jeweilige Anwendung ausreichen. Im
Rahmen dieser Arbeit wird die PBF-LB Fertigung eines Hartmetalls mit niedrigem Cobalt-
gehalt entwickelt. Um dieses Ubergeordnete Ziel zu erreichen, wird als erstes der PBF-LB-
Prozess mit externer Vorheizung naher beschrieben. Als zweites wird die Rolle der
Nachbehandlung fur das Geflige und die Eigenschaften des additiv gefertigten Hartmetalls
untersucht. Als drittes Teilziel wird die Pulvermodifikation mit erhohtem Kohlenstoffgehalt
untersucht. Dabei sollen folgende Fragen beantwortet werden:

¢ Wie koénnen die Mechanismen des Flussigphasensinterns auf den PBF-LB-Prozess
Ubertragen werden?

e Warum bildet sich n-Phase?

e Wodurch ist das verstarkte WC-Kornwachstum begrindet?

e Konnen Hartmetalle mit niedrigem Cobaltgehalt dicht und rissfrei hergestellt
werden?

e Kann die Phasenzusammensetzung durch die Nachbehandlung bzw. eine
Pulvermodifikation beeinflusst werden?



4 Werkstoffe und Methoden

4.1 Werkstoffe
Fur die Probenherstellung wird ein agglomeriertes WC-12Co-Pulver (XW 0738) der

Firma Oerlikon Metco GmbH verwendet. Das Agglomerat wurde hergestellt, indem
eine Mischung aus WC, Co und organischem Binder im Losungsmittel nass gemahlen
wurde. Nach der Spruhtrocknung entstehen Agglomerate, die bei 1100 — 1350 °C
entbindert und gesintert werden. Die chemische Zusammensetzung laut Produkt-
datenblatt ist in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Das Pulver ist eigentlich fur das
thermische Spritzen konzipiert.

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung des verwendeten WC-Co Pulvers [126]

Element Co C W Fe Cr O Ni
XW 0738 11,59 542 Rest 0,03 0,04 0,10 0,01

Fur die Proben mit erhdhtem Kohlenstoffgehalt werden auf 5 kg Pulver 10 g Rul}
(Meteor Rul3, Treibacher Industrie AG) beigemischt.

4.2 PBF-LB Probenherstellung

Fir die Probenherstellung wird die PBF-LB-Anlage “Aconity MIDI” (Aconity3D GmbH,
Herzogenrath) mit induktiver Bauplattenheizung verwendet. Die Anlage ist in Bild 4.1
schematisch dargestellt. Die PBF-LB-Anlage ist mit einem Faser-Lasersystem YLR-
1000-WC (IPG Photonics GmbH, Burbach) mit maximaler Laserleistung von 1 kW und
einer Wellenlange von 1070 nm ausgestattet. Der Durchmesser des gaul3férmigen
Strahls wird durch die Fokussiereinheit “varioSCAN60” und eine galvanometrische
Scan-Einheit “inteliSCAN30” (SCANLAB GmbH, Puchheim) eingestellt. Die induktive
Bauplattenheizung “TruHeat HF 3005” (Trumpf Hattinger GmbH & Co.KG, Freiburg)
beeinflusst die Temperatur der Substratplatte. Die maximale Bauplattentemperatur
betragt 1200 °C.
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Bild 4.1: Skizze der PBF-LB-Anlage mit induktiver Bauplattenheizung.

Vor dem Belichten mit Laser erhitzt der Nahinfrarot-Strahler (,adphosNIR®, adphos
Innovative Technologies GmbH, Bruckmuhl) das Pulverbett. Das NIR-Modul ist mit vier
Emittern mit jeweiliger Leistung von 2 kW ausgestattet. Im Rahmen dieser Arbeit wird
die geeignete Vorheizstrategie ausgewahlt, was eine Abstimmung der Substratplatten-
temperatur Tsuss, der Leistung und der Aufheizdauer des NIR-Strahlers erfordert,
Tabelle 4.2.

Tabelle 4.2: Verwendete Vorheizstrategien

Vorheizstrategie Szigfgtﬁgﬁe Leistung NIR-Modul  Aufheizdauer
Tsubs = 900°C 900 °C - -
Tsubs = 500°C, NIR a 500 °C 10,8 kW 2s
Tsubs = 700°C, NIR b 700 °C 7,2 kKW 4s

Eine Infrarot (IR)-Kamera (P1640, Optris) erfasst vor dem erneuten Pulverauftrag die
emittierte Strahlung. Mit geeigneten Emissionskoeffizienten, die im Laufe der
Entwicklung bestimmt werden, wird die Temperatur in der obersten Schicht erfasst.
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Bild 4.2: Belichtungsstrategie im PBF-LB-Prozess: a) Streifen mit 5 mm Breite und
b) Schachbrett mit 5 x 5 mm? Bereichen, c) Ausrichtung und Belichtungs-
reihenfolge der Proben im PBF-LB-Prozess

Die Proben sind ohne Stutzstrukturen auf einer Bauplatte aus austenitischem Stahl

X2CrNiMo17-12-2 (1.4404) aufgebaut, Bild 4.2. Der austenitische Stahl wird aufgrund

seiner Korrosionsbestandigkeit bei 900 °C verwendet. Die Baukammer ist mit Argon

bei leichtem Uberdruck (80 mbar) geflutet, der Sauerstoffgehalt ist geringer als

100 ppm. In Tabelle 4.3 sind die PBF-LB-Prozessparameter zusammengefasst, wobei

die Schichtdicke d., der Scanabstand dn und der Strahldurchmesser dg konstant

gehalten werden. Die Pulverschicht wird im Schachbrettmuster belichtet, wobei die xy-

Ebene in Quadrate mit 5 x5 mm? unterteilt ist, die in Streifenmuster bidirektional

belichtet werden. Die Scanrichtung rotiert zwischen den Schichten um 34°. Ein PID-

Regler bestimmt Uber ein Thermoelement in der Substratplatte die Temperatur und

halt sie konstant wahrend des Probenaufbaus. Die Laserstrahlleistung P, variiert im

Bereich 240 — 300 W.
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Tabelle 4.3: PBF-LB-Prozessparameter fur die Herstellung der WC-12Co Proben

Prozessparameter Einheit

Laserstrahlleistung, P w 240 - 300
Scangeschwindigkeit, vs mm/s 1080
Scanabstand, dy gm 60
Schichtdicke, d. gm 30
Strahldurchmesser, ds gm 80
Temperatur der Bauplattenheizung, Tsubs °C 500 - 900
Belichtungsstrategie - Schachbrett, Streifen

Mit den vorgegebenen Parametern betragen die Lasereinwirkdauer t, 0,074 ms und
die Abkuhlzeit ta» 9,25 ms, s. Gleichungen (2.18) und (2.19). Im Rahmen des Projektes
»,AM von WC-Co“ (IGF-Nr. 20805 N) [127] wurde die Kalibrierung der IR-Kamera flr
die Messung der Temperatur in der obersten Schicht vorgenommen. Diese Methode
wurde auch fur den PBF-LB-Prozess mit Inconel und 316L genutzt [104, 128]. In
Bild 4.3 ist eine Beispielaufnahme der IR-Camera dargestellt. Die belichteten Proben
sind mit C1 bis C9, das Pulverbett zwischen den Bauteilen mit CO bezeichnet. Fir die
Kalibrierung wird bei einer bekannten Temperatur eine Aufnahme gemacht und damit
der Emissionskoeffizient bestimmt. Wahrend der Aufheizphase betragen die
Emissionskoeffizienten flir die pulverbedeckte Bauplatte € = 0,24 und fir den um-
geschmolzenen Bereich € = 0,1. In der Bauphase wurde flr das Pulverbett € = 0,60
und fur den umgeschmolzenen Bereich € = 0,38 gemessen. In der Literatur betragt der
Emissionskoeffizient fur WC-Co € = 0,25 [63].

Bild 4.3: Aufnahme der IR-Camera mit den markierten Bereichen fir Bauteil und
das Pulverbett

Der ermittelte Temperaturverlauf fir den Aufbau von Proben mit 10 mm Bauhdhe ist

in Bild 4.4 dargestellt. Da die Aufnahme zu einem Zeitpunkt vor dem Pulverauftrag

stattfindet, gliihen die Proben unterschiedlich nach. Somit ergibt sich ein Streuband fur
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die Temperatur. Neben der Temperatur der Substratplatte Tsubs, die kontinuierlich
gemessen wird und in blau dargestellt ist, weicht die Temperatur des Pulverbetts (gelb)
deutlich von der Probentemperatur ab. Das Streuband der Messwerte in den PBF-LB
Proben ist fur die Vorheizstrategie ,Tsus =700 °C, NIR b" Bild 4.4 c), deutlich
schmaller als fur die beiden anderen. Die genauen Temperaturwerte sollen im Kapitel
5.2.1 Energieeintrag nahere Betrachtung finden.

a) Teus =900°C b))  T.,.=500°C, NIRa C) Taups = 700 °C, NIR b
—— 1200
8 o ’ ‘;.‘-‘_.',.' | - r |
5 vedbea P THE
5 ' . .cmo-;"=
g
1 6004
@
400 : : —~ 400 400 N
0 50 100 150 0 50 100 150 200 O 50 100 150 200
Zeit [min)] Zeit [min] Zelt [min]
—  Substratplatte Pulverbett

Bild 4.4: Temperaturprofile flr die verwendeten Vorheizstrategien: a) Tsubs =

900 °C, b) Tsubs = 500 °C, NIR a und c) Tsubs = 700 °C, NIR b. Die

Punktwolken stellen die Temperaturwerte der einzelnen Proben dar.
In Bild 4.5 wird eine Temperaturmessung fur den PBF-LP-Prozess mit der Vorheiz-
strategie Tsubs = 700 °C, NIR b im Detail dargestellt. Die Temperaturdaten fur eine
PBF-LB Probe, die mit P.=240W und vs= 1080 mm/s aufgebaut wurde, das
Pulverbett und die Substratplatte sind aufgetragen. Der steile Anstieg der
Probentemperatur in der ersten Minute ist auf die Berechnungsmethode unter
Verwendung des Emissionskoeffizienten fur WC-Co und nicht des Stahls
zurlickzufiihren. In Wirklichkeit handelt es sich um einen sanften Ubergang vom
Substratwerkstoff zu WC-12Co wahrend die ersten Pulverschichten aufgetragen
werden. Die gestrichelte Linie markiert die Prozesszeit, nach der die Substratplatte
vollstandig beschichtet ist und eine zuverlassige Temperaturmessung anhand des
Emissionskoeffizienten von WC-Co Pulver moglich ist. Danach schwankt die
Probentemperatur wahrend des PBF-LB-Prozesses zwischen 875 °C und 1008 °C.
Die Temperatur im Pulverbett sinkt zu Beginn und nahert sich den Werten der
Substratplatte an.
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Bild 4.5: Temperaturmessung im PBF-LB-Prozess. Die Temperatur der PBF-LB
Probe und des Pulverbetts werden nicht durchgehend gemessen. Die

Temperatur der Substratplatte wird mit einem Thermoelement
kontinuierlich aufgenommen.

4.3 Thermische Nachbehandlung

Um den Einfluss der thermischen Nachbehandlung auf das Geflge und die
mechanischen Eigenschaften zu bestimmen, wird ein Teil der PBF-LB-Proben
thermisch nachbehandelt. Es werden zwei Strategien zur Nachbehandlung eingesetzt:
Ein Teil der Proben wird mit HIP bei 1150 °C und 1000 bar in Argonatmosphare (EPSI
NV, Belgien) behandelt, Bild 4.6 a). Der Druck und die Temperatur werden gleichzeitig
erhoht und fur vier Stunden gehalten. Ein anderer Teil der Proben wird mit Sinter-HIP
bei 1400 °C unter Bildung der Flussigphase nachverdichtet (ALD Vacuum
technologies GmbH, Germany), Bild 4.6 b). Zunachst wird unter Vakuum gesintert. Im
Anschluss erfolgt der Nachverdichtungsschritt bei 50 bar Druck in Argonatmosphare
bei 1400 °C. Die Dauer der Sinter-HIP Behandlung gehort zum Firmenwissen und wird
nicht bekanntgegeben. Die daraus entstehenden Chargen werden als PBF-LB + HIP
und PBF-LB + Sinter-HIP bezeichnet. Als Referenz gelten die Proben nach PBF-LB,
die mit AB (as-built) bezeichnet werden.
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Bild 4.6: Temperatur- und Druckprofile fur die verwendeten Nachbehandlungs-
routen. a) HIP Nachbehandlung bei 1100 °C und 1000 bar fur vier
Stunden, b) Sinter-HIP Nachbehandlung.

4.4 Warmeleitfahigkeit

4.4.1 Messung der Warmeleitfahigkeit

Die Temperaturleitfahigkeit der PBF-LB-Proben wird mit der Laser-Flashanalyse
(LFA 427, Netzsch Geratebau GmbH, Selb) im Bereich RT-1200 °C in Vakuum-
atmosphare bestimmt. Die Probe befindet sich in einem adiabatischen System. Durch
einen Laserpuls von 25 J mit der Dauer von 0,6 ms auf einer Seite der Probe ergibt
sich auf der gegenlberliegenden Seite ein Temperaturverlauf, der Uber die Zeit mit
Infrarotsensoren aufgezeichnet wird. Die Zeit ¢, ,, bei der die Ruckseite der Probe die
Halfte der maximalen Temperatur erreicht hat, bestimmt nach Gleichung (4.1) die
Temperaturleitfahigkeit a der Probe mit Dicke t.

_ 1,388 - t2 (41)

7-,’-2 . t1/2

In Bild 4.7 a) ist die verwendete Probengeometrie abgebildet. Die Probe wurde aus
einer PBF-LB-Probe getrennt und planparallel angeschliffen. Da der Einfluss der
PBF-LB-Aufbaurichtung moglicherweise relevant ist, lagen die Proben bei der
Entnahme parallel und senkrecht zur PBF-LB-Aufbaurichtung. Eine Graphit-
beschichtung an der Probe sorgt fir die bessere Warmeeinkopplung wahrend der
LFA-Messung.

Die spezifische Warmekapazitat ¢, wird gema® DIN 51007 mittels dynamischer
Differenzkalorimetrie (DSC) (DSC 404, Netzsch Geratebau GmbH, Selb) in Argon-
atmosphare mit einer Heizrate von 10 K/min fir den Temperturbereich RT — 1200 °C
bestimmt [129]. Die Probe, Bild 4.7 b), wird mittels Drahterosion aus PBF-LB-
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Volumenkdrpern entnommen. Die spezifische Warmekapazitat einer Probe der Mas-
se M ist das Verhaltnis der zugefihrten Warme Q und daraus resultierenden
Temperaturanderung AT, Gleichung (4.2).

o = Q (4.2)
P M-AT

Vor der Probenmessung wird eine Basislinie mit einer Saphirprobe aufgenommen.

Probenentnahme

a) b) senkrecht [ ©)

gox02

waagrecht A

/]o.01]8]

] 0104 0,1

Bild 4.7: a) Probengeometrie fur die Bestimmung der Temperaturleitfahigkeit, b)
Entnahmerichtung und c) Probengeometrie flir die Bestimmung der
spezifischen Warmekapazitat

|
I

1202

Baurichtung

2105

Die Warmeleitfahigkeit A wird anhand der temperaturabhangigen Temperaturleit-
fahigkeit a, der gemittelten spezifischen Warmekapazitat c, und Dichte der Probe
bestimmt.

AM) = a(T) ¢, p (4.3)

4.4.2 Modellierung der Laser-Flash-Analyse

Um den Einfluss der Porositat auf die Temperaturleitfahigkeit zu bestimmen, werden
Poren mit zwei unterschiedliche Morphologien in WC-12Co Proben mittels Finite
Elemente Simulation modelliert. Dabei enthalt die PBF-LB Probe ungleichmallig
geformte Poren, die sich durch die ganze Probe ziehen. Um die Porositat dieser Probe
abzubilden, werden mehrere Lichtmikroskop-Aufnahmen in der yz-Ebene der Probe
angefertigt und mit der Modellierungssoftware Rhinoceros 3D [130] in ein
Volumenelement gelegt. Diese Software erzeugt NURBS-Flachen und
Volumenkérper. Anschlieend werden die durchgangigen Poren durch Ellipsoide
angenahert um die Porenmorphologie nachzubilden, die an Schliffen realer Proben
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beobachtet wurden, Bild 4.8 a). Die Ellipsoide werden in Polygonnetze umgewandelt,
Bild 4.8 b).
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Bild 4.8: Porenmodellierung in Rhinoceros 3D: a) Lichtmikroskopie-Aufnahmen in
mehreren yz-Ebenen und Ellipsen fur die Annaherung der Porenform, b)
Polygonnetze fir das Porenmodell

Das Porenmodell wird zur weiteren Vernetzung in die Software Gmsh [131] exportiert,
in der erneut die MaRe der LFA-Probe um die Poren modelliert werden. Dem Bulk-
Modell werden die in der LFA ermittelten Eigenschaften des porésen Werkstoffes
zugeschrieben. Auf der anderen Seite wird eine Probe nach der Sinter-HIP
Nachbehandlung untersucht, Bild 4.9. Die Poren werden hier nicht im vorherigen
Modell Uber Lichtmikroskopie-Aufnahmen aus mehreren Ebenen, sondern als zufallig
verteilte Spharen mit 30 um Durchmesser angenahert, Bild 4.9 a).Die Probe wurde
senkrecht entnommen, vgl. Bild 4.7 b), und weist eine relative Dichte von 99,5 % auf,

Bild 4.9 b).
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a) Laserpuls

b)

Bild 4.9: Porenmodellierung fur die LFA-Probe nach Sinter-HIP: a) Submodell mit
spharischen Poren, b) Geflige der LFA-Probe mit einzelnen Poren

In Tabelle 8.1 sind die relevanten Eingangsparameter fur die Simulation aufgelistet.
Der Eingangswert der spezifischen Warmekapazitat entspricht dem Messwert flr die
PBF-LB-Probe. Zur Bestimmung der Warmeleitfahigkeit des dichten Matrixmaterials
Amatrix wird ein Optimierungsalgorithmus verwendet. Der Optimierer [132] vergleicht die
in der LFA gemessene Signalkurve mit der simulierten Kurve und passt die Eingangs-
warmeleitfahigkeit fur die nachste Simulation an, Bild 4.10. Wenn das FE-Modell die
Poren realitatsnah abbildet, haben Proben mit unterschiedlicher Porositat den gleichen
Wert fUr Amarix. AnschlieBend wird Amamix mit Literaturwerten verglichen, die an

volldichten Proben ermittelt wurden.

.| Eingangsparameter: N
PMmatrixs cp,Matrix- lMarrix Matrix
Simulation l
. Vergleich
AMatrix Temperaturverlauf g Temperaturverauf LFA-Messung
anpassen
F 3
nein Differenz

<107*

A'sim = Aerp

Bild 4.10: Optimierungsprozess zur Bestimmung der Warmeleitfahigkeit des dichten
Matrixmaterials
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4.5 Pulver- und Gefuigecharakterisierung

Die PartikelgroRenverteilung wird mittels Laserlichtstreuung (Horiba LA-950, Retsch
GmbH) nach I1SO 13320 [133] gemessen. Fur die Berechnung des Durchmessers
werden die Lichtbeugungsmuster der dispergierten Partikel erfasst. Die WC-Korn-
grélenverteilung wird mittels Linienschnittverfahren mit der Software ,Lince242e“ an
REM-Aufnahmen bestimmt [134, 135]. Hierfur wird ein Raster aus acht Linien auf jede
Aufnahme gelegt und die Schnittpunkte mit den Korngrenzen erfasst. Jede
KorngroRenverteilung besteht aus mindestens 1000 Einzelabschnitten. Der
Kohlenstoffgehalt wird mittels HeilRgasextraktion gemessen (CS 300, LECO
Corporation, Saint Joseph, Michigan USA). Dabei wird die Probe induktiv erwarmt und
im reinen Sauerstoffstrom verbrannt. Die Menge des dabei entstehenden CO2 Gases

bestimmt den Kohlenstoffgehalt in der Probe.

Fur die Geflgecharakterisierung werden die Proben entlang der Aufbaurichtung
getrennt und elektrisch leitfahig eingebettet. Die Schliffe werden mit Diamantpaste bis
auf 1 um und abschlieRend mit % um Eposal poliert. Die n-Phase erscheint nach
wenigen Sekunden in 10% Murakami-Reagenz (10 g Ks[Fe(CN)s]+10 g NaOH in 100
ml Wasser) dunkel. Die Dichtebestimmung erfolgt mittels Heliumpyknometrie
(AccuPyc 1330, Micrometrics GmbH), nach Archimedes-Prinzip und an binarisierten
Ubersichtsaufnahmen. Die Archimedes-Dichte wird an zuvor mit Wachs versiegelten
Proben gemessen. Die nach Archimides-Prinzip ermittelte Dichte berucksichtigt
sowohl die geschlossene als auch die offene Porositat. Die Heliumpyknometrie
bericksichtigt nur die geschlossene Porositat, da Helium die nach auf’en offenen
Poren flutet. Die optische Porositat und somit die relative Dichte wird an binarisierten

Ubersichtsaufnahmen mithilfe der Software ImageJ [136] bestimmt.

Die Phasenzusammensetzung wird mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) (XRD
Eigenmann GmbH, Schnaittach-Hormersdorf) bestimmt. Der Bereich 30°< 20 < 150°
wird mit Ka-Cobaltstrahlung der Wellenlange 0,179 nm mit einem Nickelfilter
untersucht. Da WC eine hohe Absorption flir Rontgenstrahlung aufweist und einen
hohen Volumenanteil hat, muss die Karbidphase durch eine Atzung abgetragen
werden um ein Messsignal fur die Binderphase zu erhalten. Mit 10 %-iger Murakami-
Reagenz wurde die Probenoberflache fur drei Minuten geatzt. Fir den besseren
Vergleich der Diffraktogramme wird die Intensitdt des WC (100)-Peaks, der bei
20 =41,6 ° vorliegt, normiert. In Tabelle 4.4 sind die kristallographischen Daten

aufgefuhrt, die fur die Auswertung der Phasenzusammensetzung genutzt wurden.
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Tabelle 4.4: Kristallographische Daten fur die XRD und EBSD Auswertung

Phase Gitter a C Quelle
A A
Wolframkarbid WC hexagonal 2,9059 2,83767 [137]
W2C  hexagonal  2,9971 4,7281 [138]
WCi1x kubisch 4,2390 - [138]
Cobalt a—-Co hexagonal 2,52 4,07 [139]
B-Co kubisch 3,563 - [140]
n Phasen Co2W4C  kubisch 11,21 - [141]
CosWsC  kubisch 11,11 - [142]

Der Hauptpeak der WC-Phase wird naher untersucht, um Hinweise auf In-
homogenitaten in der Kristallstruktur zu erhalten. Hierfir wird die Basislinie der
Diffraktorgramme angeglichen und die Amplitude des Peaks normiert. Die
Beschreibung der Peaklage- und -Form erfolgt in OriginPro2021b [143] mit der
Pseudo-Voigt-Funktion [144]. Dabei steht eine Abweichung in der Lage des Maximums
fur die mittlere Abweichung in der GroRe der Gitterkonstanten. Die Breite des Peaks
gibt Aussagen uber Eigenspannungen und Inhomogenitaten in der Gitterkonstante.
Die Verteilung der einzelnen Phasen im Geflige wird mittels Elektronen-
ruckstreubeugung (engl. electron backscatter diffraction, EBSD) untersucht. Die Elekt-
ronen werden an den Kristallebenen gebeugt und erzeugen ein Kikuchi-Muster auf
einem fluoreszierenden Schirm. Je nach Kristallstruktur und —orientierung entsprechen
die Muster einer Phase und Kornorientierung. Die Untersuchung erfolgt an ebenen
Oberflachen ohne plastische Verformung, die die Qualitat der Kichuchi-Muster
verringert und die automatische Zuordnung erschwert. Fir die EBSD Analyse wird der
Detektor Hikari XP Il (EDAX Inc., Mahwah) mit einer Beschleunigungsspannung von
20 kV genutzt. Die Kikuchi-Pattern wurden mit einem 4x4 Binning, 50 Hz und einer
Schrittweite von 100 nm aufgenommen (Helios Nanolab G3 CX, Thermo Fisher
Scientific Inc., Waltham). Die Auswertung erfolgt mittels TSL OIM Data Collection 7
unter BerUcksichtigung der kristallographischen Daten aus Tabelle 4.4. Fur die
quantitative Analyse der Phasenanteile werden die Daten bereinigt. Jedem Korn wird
ein Wert fr den Konfidenz-Index (confidence index, Cl) zugewiesen. Eine Korngrenze
liegt vor, wenn die Missorientierung zwischen zwei Messpunkten 5° Ubersteigt. Ein
Korn beinhaltet mindestens zwei Pixel und besteht aus mehreren Zeilen. Fur die

Phasenanalyse werden nur die Kérner mit Cl > 0,1 genutzt.
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4.6 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung wird mit der Réntgenfluoureszenz-Analyse (RFA)
nach DIN ISO 4503 ermittelt. Die PBF-LB-Probe bzw. das Pulver werden dafur in einer
Sauremischung gelést und in Sulfate Uberfuhrt, die mit einer Mischung aus
Natriumtetraborat und einer Barium-Verbindung aufgeschmolzen werden. Die
erhaltene Glastablette wird mit Rontgenstrahlung untersucht. Die Intensitat des
charakteristischen Rontgenfloureszenzspektrums gibt den Massengehalt der
Elemente wieder [145]. Die chemische Zusammensetzung der Binderphase wird
mittels wellenlangendispersiver Rontgenspektroskopie (WDX) gemessen (Jeol JXA-
8530F, JEOL Ltd., Tokyo, Japan). Fir die Quantifizierung wird die Intensitat der
charakteristischen Wellenlange der Elemente gemessen mit Ka,c = 0,28 keV,
Ka,co = 6,92 keV und die Ma,w = 1,27 keV.

4.7 Mechanische Eigenschaften

4.7.1 Vickers-Harte

Die Vickers-Harte HV30 wird an metallographischen Schliffen entlang der Baurichtung
gemessen. Vor der Messung werden die Proben mindestens 10 Minuten poliert um die
Bearbeitungsspannungen, die durch das Schleifen eingebracht werden, abzubauen
[146]. Die Eindrucksdiagonalen werden unter dem Lichtmikroskop vermessen und in
die Gleichung (4.4) mit F = 294 N eingesetzt.

0,1891F
V=

4.4
i d; (4.4)

4.7.2 E-Modul und Harte in Nanoindentation

Die Nanoindentation der Karbid- und der Binderphase wird mithilfe eines Berkovich-
Indenters (Hysitron PI89 SEM, Bruker) im Rasterelektronenmikroskop (Clara, Tescan)
durchgefuhrt, Bild 4.11.
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Bild 4.11: Versuchsaufbau flur die Nanoindentation

Vor der Messung wird die Funktion der Oberflache des Indenters auf einer Fused Silica
Probe kalibriert. Wahrend der kontinuierlichen Steifigkeitsmessung (continuous
stiffness meausurement, CSM) wird die Belastungskurve mit einer Sinus-Oszillation
von 220 Hz uberlagert, Bild 4.12 b). Die Martensharte HM wird kontinuierlich aus der
projizierten Kontaktflache A und der angewandten Last P bis maximal 10 mN bestimmt
[147].

P
- (4.5)
HM =

Die aus der Steigung ermittelte Steifigkeit S, Bild 4.12 c) hangt mit der Kontaktflache

und dem reduzierten E-Modul E; Uber die Beziehung

A
S=2- 1,034\/;Er (4.6)

zusammen. Der reduzierte E-Modul berucksichtigt die Eigenschaften des Diamant-
Indenters mit Ei= 1140 GPa und v; = 0,07. Die Poissonzahlen fir die Karbid- und die
Binderphase vco = 0,32 und vwe = 0,197 wurden der Literatur entnommen, vgl. Tabelle
2.3.

E=————p (4.7)

Der Mittelwert der Harte und des E-Moduls der einzelnen Phasen wird im
Sattigungsbereich nach 50 nm Eindringtiefe bestimmt. Damit wird die Wirkung des
Groleneffektes bei der Indentation negiert [148].
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Bild 4.12: Ermittlung der Steifigkeit im Nanoindentationsversuch a) Lastaufbau im

Versuch, b) Lastamplitude im Rahmen der dynamischen Messung und c)

schematische Darstellung der Be- und der Entlastungskurve fur die

Bestimmung der Steifigkeit

Verschiebung, h

4.7.3 Bruchfestigkeit im Vierkugelversuch

Die Biegebruchfestigkeit wird mithilfe des Vierkugelversuchs bestimmt. Hierbei wird
eine scheibenformige Probe auf drei Auflagerkugeln aus SisN4 positioniert und mit
einer weiteren Kugel monoton steigend bis zum Bruch belastet, Bild 4.13 a).
Scheibenformige Proben werden aus Zylindern mit einem Durchmesser von 20 mm
erodiert. Ein metallischer Ring hilft die Position der Probe zwischen den vier Kugeln
mit Radius von 12,3 mm zu zentrieren. Die maximale Zugspannung entsteht auf der
unteren Seite der Probe zwischen den drei Auflagekugeln, wie in Bild 4.13 b)
dargestellt. Diese Probenseite wird auf 1 um poliert. In Tabelle 4.5 sind die Daten fur
die Versuche zusammengefasst.

a) Oberstempel

Positionier-
hilfe

Unterstempel

Belastungsrichtung

Bild 4.13: a) Schematischer Aufbau der Versuchsvorrichtung fur den Vierkugelversuch,
b) Spannungsfeld an der unteren Seite der Probe
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Die Bruchspannung omax wird aus der maximalen Kraft Fmax und der Probendicke t
nach

Fmax
g o (4.8)

Omax =
bestimmt. Der Skalierungsfaktor f ergibt sich aus den Amplituden der radialen und
tangentialen Spannungskomponenten. Hier flieBen die Querkontraktionszahl v, der
Probenradius Rr und der sich daraus ergebende Radius des Auflagerrings Ra nach
(4.9) ein.

re Ry @9

1+C5.RL p
14

t t\? t\3
R, t atep toalg) ta g
fl2, = v)=c+ P P P
R, Ry’ 0

Die Konstanten co bis cs hangen von der Querkontraktionszahl v ab. Fir WC-12Co
werden zwei mogliche Werte fur v (v = 0,22 [149] and v = 0,29 [150]) aus der Literatur

entnommen. Um den Faktor f fir v = 0,22 bzw. v = 0,29 zu bestimmen, wird mithilfe
der Gleichung (4.10)

R_Ai _ V2TV R_Ai V=1 &i 410
f<Rp,Rp'v>_v2_v1f(RP’RP’w)-l_VZ_Vlf<Rp’Rp’vz> ( )
jeweils zwischen den von Borger et al. angegebenen Faktoren fir vs=0,20 und

v2 = 0,25 bzw. fur v = 0,25 und v2 = 0,30 interpoliert [151].

Tabelle 4.5: Probenanzahl, -durchmesser und -dicke fur den Vierkugelversuch

Werkstoff Probenanzanhl Probenradius Mittlere Probendicke
N Rp t
mm mm
AB 28 10,3 1,945 £ 0,018
PBF-LB + HIP 23 10,0 1,935 £ 0,074
PBF-LB + Sinter-HIP 17 10,0 2,061 £0,413

Die charakteristische Festigkeit oo und der Weibull-Modul m werden nach DIN EN 843-
5 nach der Maximum Likelihood-Methode mit der Software OriginPro 2021b bestimmt.
Mithilfe der Finite-Elemente Methode wird flr die maximale Spannung Omax beim Bruch
die Spannungsverteilung in der Probe unter biaxialer Beanspruchung im
Vierkugelversuch bestimmt. Der Modellaufbau und die verwendeten Parameter sind
im Anhang in Kapitel 8.2.3 zu finden. Das effektive Volumen Ver wird nach dem
Principle of Independent Action bestimmt [152].

NE < NGE a,(”) m GI(Iij) m JI(IiIf) m
V= S p(2) (e
i=1 j=1 O] max O] max O] max

AV(ij)} (4.11)
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Hierfur werden die maximale o;, mittlere o, und niedrigste Hauptspannung oy, am j-ten
Gaulpunkt des i-ten finiten Elementes bestimmt. Die ermittelten Hauptspannungen
werden mit der maximalen Hauptspannung 0, maxin der gesamten Simulation normiert
und mit dem zuvor bestimmten Weibull-Modul exponiert. Die Summe wird mit dem
Volumen AV des entsprechenden Integrationspunktes multipliziert. Das effektive
Volumen ergibt sich aus der Summe Uber alle Integrationspunkte pro Element NGE
und alle finite Elemente NE. Die effektiven Volumina fur die AB, PBF-LB + HIP und
PBF-LB + Sinter-HIP Proben betragen 2,0675 mm3, 1,4049 mm? and 0,9051 mm?3,
Tabelle 4.6.

Tabelle 4.6: Effektives Volumen, bestimmt mithilfe der FE-Simulation und dem
Principle of Independent Action.

t E-Modul % m Vet

mm GPa mm?3
AB 1,9 590 0,22 4,2 2,0675
PBF-LB + HIP 1,9 590 0,22 4,9 1,4049
PBF-LB + Sinter-HIP 2,1 590 0,22 6,5 0,9051

Die normierte charakteristische Festigkeit oo,v wird fur den Vergleich mit Literatur-
werten mit dem zuvor bestimmten effektiven Volumen und Weibull-Modul bestimmt.

1
Veff,B3B)m (4.12)

1 mm3

0o,y = 00,B3B ° (

4.7.4 Eigenspannungen

Die Eigenspannungen in der Karbidphase werden nach der sin? y-Methode im Bereich
119 — 127° mit einer Schrittweite von A20 = 0,05 ermittelt (Co-Ka, Nickel filter, XRD
Eigenmann GmbH, Schnaittach-Hormersdorf). Die Position der Reflexion der
(112)-Ebene wird bei neun Winkeleinstellungen (g =-50,8°; -42,1°; -33,2°, -22,8°; O;
22,8°%; 33,2° 42,1°; 50,8°) untersucht. Fir die Auswertung werden die Konstanten zs2
von 1,86:10¢ 1/MPa und -s1 von 2,6:10”7 1/MPa verwendet.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Eigenschaften des Ausgangspulvers

Fir das Pulverbettverfahren sind die Pulvereigenschaften entscheidend. In Bild 5.1 a) ist
die Morphologie des Pulvers XW 0738 dargestellt. Die Agglomerate sind spharisch.
Teilweise treten gebrochene oder platte Agglomerate, mit einem Pfeil in Bild 5.1 a)
markiert, auf. Die FlieRfahigkeit der Agglomerate ist durch die Morphologie und die
PartikelgréRenverteilung gegeben, Bild 5.2. Die Grof3en D1o, Dso und Dgo betragen 21 um,
40 um und 63 um. Die Agglomerate weisen im Schliff eine unterschiedliche
Porositatsverteilung auf. Es liegen sowohl Agglomerate mit einer Porositat bis zu 15 %,
Bild 5.1 b), als auch nahezu dichte Agglomerate, Bild 5.1 c), vor. Der groRere Anteil weist

eine signifikante Porositat auf, die sich in der Schuttdichte von 4,07 g/cm?® widerspiegelt.

Agglomerate, b) pordses Agglomerat, c) dichtes Agglomerat

Die WC-Korngrolienverteilung innerhalb der Agglomerate wird mit D1o, Dso und Dgo von
0,21 uym, 0,43 ym und 0,85 um beschrieben. Das vorliegende Hartmetall kann als Submik-

ron klassifiziert werden.

1.0 . .
0.9+ 1
0.8

e 1 WC WC-12Co

E o5 ] —Wce _ D1o, M 021 20,9

< 04. —We-12Co ] Dy, UM 043 399

0.3 1 Do, M 085 62,8
0.2+ ]

0.1 1
0.0 . : :
0.1 1 10 100

Korn- bzw. Partikelgréie [um]
Bild 5.2: Verteilungen der WC-Korngrdéflien und PartikelgrofRen der Agglomerate des
Pulvers XW 0738.

Fir die Zusammensetzung mit einem erhdhten Kohlenstoffgehalt werden dem
ursprunglichen WC-12Co Pulver 0,21 Gew.-% Kohlenstoff in Form von Ruf3, Bild 5.4 a),
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(Treibacher Industries AG) im Taumelmischer beigemischt. In Bild 5.3 ist die
Pulverschuttung mit erhdhtem Kohlenstoffgehalt abgebildet. Das Ruf3-Partikel ist in der
Sekundarelektronen-(SE)-Aufnahme sichtbar und hat die GréRenordnung der
Agglomerate. In der Ruckstreuelektronen-(RE)-Aufnahme ist Kohlenstoff schwarz und
somit nicht von dem Kohlenstoffklebepad zu unterscheiden. Der Kohlenstoffgehalt betragt
im  XW 0738-Pulver 5,54 + 0,04 Gew.-% und nach der Kohlenstoffbeigabe im
XW 0738 + C-Pulver 5,77 + 0,02 Gew.-%.

R

g Rk o q2oum] ok 20 pm
Bild 5.3: XWO0738 Pulver mit zusatzlichem Kohlenstoff: a) SE-Aufnahme, gelber Pfeil
markiert das Ruf3-Partikel, b) RE-Aufnahme an derselben Stelle

Die Mischung des XW 0738 Pulvers mit Ruf3 hat sich nach dem Transport vor dem PBF-
LB-Prozess entmischt und es haben sich Ruldagglomerate gebildet, Bild 5.4 b). Das Pulver

wurde trotz Agglomerate mit PBF-LB verarbeitet.

a) b) RuBagglomerate

XW 0738 Pulver

Bild 5.4: a) Meteor Rul3 vor dem Mischen, b) Agglomeration und Entmischung nach
dem Transport

Die Entmischung in Bild 5.4 b) zeigt, dass die Variation der Pulverzusammensetzung nicht

ohne weitere Agglomerationstechniken moglich ist. Die Freiheit der Pulvermodifizierung

mit Kohlenstoff und WC-Kornwachstumshemmern ist jedoch flr den PBF-LB-Prozess, in

dem jede Anlage ein eigenes Prozessfenster hat, notwendig.
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5.2 Temperaturverteilung im PBF-LB-Prozess

Die Temperaturverteilung im PBF-LB-Prozess ist entscheidend fir die Verdichtung, das
WC-Kornwachstum und durch mdgliche Temperaturgradienten entstehende Eigen-
spannungen. Im Folgenden werden der Energieeintrag und die daraus resultierende
Temperatur im PBF-LB-Prozess mit NIR-Vorheizung naher beschrieben. Fur das Abkuhlen
der Proben zwischen den Belichtungsvorgangen und nach dem PBF-LB-Prozess ist die
Warmeleitfahigkeit eine wichtige Gro3e. Da die Warmeleitfahigkeit der gebauten Proben
und des umliegenden Pulverbetts nicht aus Literaturwerten bezogen werden konnen,
werden die gemessenen Werte und Simulationsergebnisse zum Einfluss der Porositat
diskutiert.

5.2.1 Energieeintrag

Der Energieeintrag im PBF-LB-Prozess ist entscheidend fir die Verdichtung und das
WC-Kornwachstum. Zunachst werden die verwendeten PBF-LB-Parameter in einen Bezug
zur Literatur gesetzt. Dazu wurden die Parameter aus den Arbeiten im Rahmen des AiF-
Projektes ,AM von WC-Co"* [127] in blau zur Darstellung aus Bild 2.18 erganzt und in
Bild 5.5 aufgetragen. Entlang der gestrichelten Linie bleibt das Verhaltnis PL zu vs konstant
und so auch die Volumenenergiedichte unter der Annahme, dass die Schichtdicke und der
Scanabstand konstant bleiben. Der Parametersatz, der fur die Proben in dieser Arbeit
verwendet wurde, ist blau eingerahmt. Der Punkt liegt links von der gestrichelten Linie. Das
heil3t, dass die Volumenenergiedichte, die durch den Laserstrahl eingebracht wurde, durch

die Verwendung der NIR-Vorheizung verglichen zu Literatur reduziert werden konnte.
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Bild 5.5: Verwendete PBF-LB Parameter fur die Verarbeitung von WC-12Co [95, 103,
127, 153, 154]. Der Parametersatz fur die vorliegende Arbeit ist eingerahmt.
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Der NIR-Strahler ist mit vier Emittern mit jeweiligen Leistungen von 2 kW ausgestattet, die
eine Flache von 18.000 mm? bestrahlen. Fur die Vorheizstrategie ,NIR a“ wurde der NIR-
Strahler mit einer Leistung von 10,8 kW und somit einer flachenbezogenen Intensitat von
0,6 W/mm? mit der Belichtungsdauer von zwei Sekunden verwendet. Flr die Vorheiz-
strategie ,NIR b“ wurden die Leistung auf 7,2 kW und die flachenbezogene Intensitat auf

0,4 W/mm? eingestellt. Die Belichtungsdauer wurde auf vier Sekunden erhoht.

Die Temperaturerhbhung in der obersten Schicht nach der Vorheizung mit dem
NIR-Strahler wurde mit Abaqus abgeschatzt. Die Werkstoffparameter und die Rand-
bedingungen sind im Kapitel 8.2 im Anhang dargestellt. Die NIR-Strahlung von 0,4 W/mm?
wurde flr vier Sekunden auf die Oberflache einer 30 um dicken Pulverschicht appliziert,
Bild 5.6 a). Der Temperaturanstieg ist in Bild 5.6 b) dargestellt. Die Pulverschicht hat nach
der NIR-Belichtung eine simulierte Temperatur von 906 °C, die der Zieltemperatur fir den
Prozess entspricht. Die IR-Aufnahmen fur die Temperaturbestimmung entstehen einmalig
pro Schicht nach dem Belichtungsvorgang. Deswegen kann die simulativ abgeschatzte
Temperatur nicht validiert werden. Die Wirkung des Vorheizschrittes ist jedoch
unumestritten. Die Pulverschicht erreicht eine Temperatur von ca. 900 °C. Es bilden sich,
ahnlich zu PBF-EB [155] Sinterbricken zwischen den Partikeln. Diese Bricken verhindern

das Herausldsen einzelner Agglomerate, die durch lokale Uberhitzungen weggeschleudert

werden.
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Bild 5.6: Abgeschatzte Temperatur auf der Oberflache nach dem NIR-Strahler: a)
Temperaturverteilung von der Oberflache Richtung Bauplatte, b) Entwicklung
der Temperatur in der obersten Schicht wahrend der NIR-Bestrahlung

Die Wahl der Vorheizstrategie entscheidet unter anderem Uber die Aufbaudauer der

Proben, vgl. Tabelle 5.1. Die Belichtungszeit flr die dargestellten Chargen ist gleich, da

jeweils neun Wirfel pro Schicht belichtet wurden. Der Unterschied liegt in der Auftragszeit,

die sich aus dem Pulverauftrag und der Heizdauer des Strahlers zusammensetzt. Die
gemittelte Bauzeit pro Schicht erhoht sich durch den Einsatz des Strahlers um bis zu 30 %
von 26,6 s auf 37,1 s [156]. Damit erhoht sich einerseits der Beitrag der Maschinenstunden
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bei der wirtschaftlichen Betrachtung des Prozesses, andererseits kann die zusatzliche Zeit
bei erhdhter Temperatur zu verstarktem WC-Kornwachstum fuhren.

Tabelle 5.1: Bauzeit und mittlere Temperatur auf der Bauhdéhe von 5 mm fir die
verschiedenen Vorheizkonzepte

Tsubs = 500 oC, Tsubs = 700 OC,

Vorheizstrategie Tsubs = 900 °C NIR a NIR b
Tsubs (°C) 900 500 700
NIR Intensitat (W/mm?) - 0,6 0,4
NIR Belichtungsdauer (s) 2 4
Auftragszeit pro Schicht (s) 26,6 34,1 37,1
Bauzeit pro 1 mm Bauhohe (min) 15,2 19,7 19,0
Temperatur beiz =5 mm (°C) 1015 £ 69 93573 950 + 34

Nun wird die Temperatur der oberen Schicht fur die verwendeten Vorheizstrategien
betrachtet. Fur die Vergleichbarkeit sind in Bild 5.7 die gemessenen Temperaturwerte der
einzelnen Proben einer Charge bei einer Bauhdéhe von 5 mm angegeben. Ebenso ist die
mittlere Temperatur Uber die neun Proben als Linie in der entsprechenden Farbe
eingezeichnet. Daneben sind nochmals die Belichtungsreihenfolge und die Richtung der
Schutzgasfihrung dargestellt. Die mittlere Temperatur Gber die neun Proben verandert
sich fir die verwendeten Vorheizkonzepte von 1015 +69 °C Uber 93573 °C zu
950 + 34 °C, Tabelle 5.1. Die veranderte Vorheizung bringt eine gleichmaligere
Temperaturverteilung Uber die Bauplatte. Das wirkt sich positiv auf die reproduzierbaren
Eigenschaften unabhangig von der Position auf der Bauplatte aus. AuRerdem beeinflusst
die mittlere Temperatur das Kornwachstum der Karbidphase, was in Kapitel 5.3.3
Karbidphase im Detail beschrieben wird.
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Bild 5.7: Mit IR ermittelte Temperatur an der Probenoberflache in einer Bauhdhe von 5

mm.

Da die Temperatur vor dem erneuten Pulverauftrag aufgenommen wird, sollte die zuerst
belichtete Probe (Nr. 1) die kalteste und die zuletzt belichtete Probe (Nr. 9) die heil3este
sein. In Bild 5.7 sind mit Dreiecken in der jeweiligen Farbe die heilleste und die kalteste
Probe dargestellt. Obwohl die Belichtungsreihenfolge gleich ist, erreichen unterschiedliche
Proben die Extremwerte. Ohne NIR-Vorheizung ist die Probe Nr. 1 immer noch die
kalteste, die Proben Nr. 5 und Nr. 6 haben eine ahnliche Temperatur wie die Probe Nr. 9,
die sich in unmittelbarer Nahe befindet. Das spricht fiir den geringen Warmeabfluss Uber
das Pulverbett, wodurch die Proben nachglihen. Wenn die Vorheizstrategie ,NIR b*
eingesetzt wird, ist die Temperaturdifferenz Uber die Bauplatte gering. Hier trifft es zu, dass
die zuletzt belichtete Probe Nr.9 die hochste Temperatur aufweist. Die minimale
Temperatur liegt in der benachbarten Probe Nr. 6, was auf einen geringen lateralen
Warmefluss hinweist. Es ist zu beachten, dass die Temperatur in einer Schicht bei 5 mm
Bauhohe entnommen wurde. Veranderungen im Prozess, wie Rakelfehler, kdnnen die

Warmleitung beeinflussen und damit die vorherrschende Temperatur.

5.2.2 Warmeleitfahigkeit

Die Temperaturleitfahigkeit der PBF-LB-Proben nach dem Prozess und der Nach-
behandlung wurde mittels LFA gemessen. Hier werden der Einfluss der Nachbehandlung
sowie der Richtung der Probenentnahme betrachtet. In Bild 5.8 a) sind die gemessenen
Werte fUr die Temperaturleitfahigkeit dargestellt. Die Richtung der Probenentnahme ist
durch das Symbol gekennzeichnet. Proben mit dem Warmefluss parallel zur Aufbau-
richtung sind mit Dreiecken dargestellt. Die LFA-Proben, die senkrecht in den aufgebauten
PBF-LB-Probe vorlagen, haben ein Quadrat als Symbol, vgl. Bild 4.7 b). Die Farben
unterscheiden die Proben nach PBF-LB mit grin und nach der Sinter-HIP Nachbehandlung
mit blau. Die bildanalytisch ermittelte relative Dichte ist neben jeder Messkurve angegeben.
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Bild 5.8: a) Gemessene Werte fur Temperaturleitfahigkeit WC-12Co, hergestellt durch
PBF-LB und nachbehandelt mit Sinter-HIP, b) berechnete Warmeleitfahigkeit.
Die Richtung des Warmeflusses bezogen auf die Aufbaurichtung wahrend der
Messung ist Uber die Symbole dargestelit.
Die Temperaturleitfahigkeit sinkt wie erwartet mit steigender Temperatur. Fur die PBF-LB
Proben konnte ein Zusammenhang zwischen der relativen Dichte der Probe und ihrer
Temperaturleitfahigkeit hergestellt werden. Mit steigender relativer Dichte wird eine hdhere
Temperaturleitfahigkeit gemessen. Die Aufbaurichtung hat keinen Einfluss auf die
gemessene Temperaturleitfahigkeit. Die Messkurve flr die waagrecht entnommene Probe
liegt entsprechend der relativen Dichte zwischen den beiden senkrecht entnommenen
Proben.

Die Nachbehandlung im Sinter-HIP Prozess erhdht deutlich die Temperaturleitfahigkeit.
Hier liegen die Messkurven ebenfalls entsprechend der relativen Dichte. Dabei ist der
Zusammenhang zwischen der relativen Dichte und der Temperaturleitfahigkeit nicht linear.
Eine geringe Erhéhung der Dichte bewirkt eine hohe Steigerung der Temperaturleit-
fahigkeit. Das deckt sich mit Erkenntnissen fur porése Werkstoffe nach Bal‘shin [157]. Das
Verhaltnis der Eigenschaft P des pordsen Werkstoffs zu dem Wert Py des volldichten kann
mit der Gleichung

5.1
P_O = p;lel ( )
mit der relativen Dichte prs und dem Dichteexponenten n beschrieben werden. Je nach
Eigenschaft nimmt der Dichteexponent unterschiedliche Werte an. Fur die Warmeleit-
fahigkeit betragt er 1,5 < n < 3,5 [157].

Die mittlere spezifische Warmekapazitat ¢, von WC-12Co nach PBF-LB betragt
0,246 £ 0,011 J/g Kim Bereich RT bis 1200 °C. Fur die Berechnung der Warmeleitfahigkeit
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nach Gleichung (4.3) wird die relative Dichte mit dem theoretischen Wert pin = 14,82 g/cm?
multipliziert. In Bild 5.8 b) sind die berechneten Werte dargestellt. Da die spezifische
Warmekapazitat und die Dichte als temperaturunabhangig angenommen werden, sind die
Verlaufe der Temperaturleitfahigkeit und der Warmeleitfahigkeit qualitativ gleich. Die Werte
bei Raumtemperatur fur die PBF-LB Proben mit parallelem Warmefluss liegen bei
42 W/m K und nach Sinter-HIP bei 75 W/m K.

Im Folgenden werden die Werte flr die Warmeleitfahigkeit bei Raumtemperatur mit
empirischen Zusammenhangen und Messwerten aus der Literatur verglichen. Der
Zusammenhang nach Wang et al. [65], Gleichung (2.15), eignet sich, um den Einfluss der
WC-Korngrolie zu bericksichtigen, Tabelle 5.2. Hier sind die Proben in aufsteigender
WC-Korngrolde sortiert. Der Volumenanteil der Binderphase wird entsprechend WC-12Co
mit 0,19 angenommen. So variieren die berechneten Werte im Bereich 106 — 122 W/mK.
Experimentell ermittelte Werte in der Literatur liegen im ahnlichen Bereich. Die grobkornige
WC-Co Hartmetalle zeigen eine Warmeleitfahigkeit mit 132 W/m K fur WC-10Co [69] und
105 W/m K fur WC-11Co [158]. Die Abweichung zwischen den gemessenen und berech-
neten Werten liegt zwischen 30 % und 72 %. Der Zusammenhang nach Wang kann daher
nicht fur die untersuchten PBF-LB Proben angewandt werden. Die Abweichung kann mit
vorhandenen Gefligedefekten erklart werden.

Tabelle 5.2: Vergleich der experimentell ermittelten Warmeleitfahigkeit Aexp mit
berechneten Werten

Prel Dmean Aexp A, berechnet nach (2.15) Abweichung
% Mm W/mK W/mK

99,5 2,1 751+4 106 30 %

99,3 2,1 7114 106 33 %

96,5 2,7 322 114 72 %

94,6 3,2 42 + 2 117 64 %

82,3 4,2 50+3 122 59 %

5.2.3 Einfluss der Porositat auf die Warmeleitfahigkeit

Da die Warmeleitfahigkeit des Hartmetalls nach PBF-LB deutlich unter den Literaturwerten
liegt und Porositat in den Proben vorhanden ist, wird der Einfluss der Porenform mithilfe
der FE-Simulation untersucht. Die simulativ ermittelte Warmeleitfahigkeit des volldichten
WC-12Co Hartmetalls Amatix ist in Bild 5.9 dargestellt. Die Werte fur Auatix wurden anhand
der LFA-Messsignale der PBF-LB Probe mit pr = 88 % und der nachverdichteten Probe
mit prer = 99,5 % bestimmt. Die simulativ ermittelte Warmeleitfahigkeit Awawix betragt bei
200 °C 81 W/m K bzw. 80 W/mK. Die geringe Abweichung fUr Auatix trotz unterschiedlicher
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Porositat der Ausgangsproben zeigt, dass die FE-Simulation in der Lage ist, den Einfluss
der Porositat abzubilden. Der experimentell ermittelte Wert bei 200 °C betragt maximal
58 + 2 W/mK, s. Bild 5.8 b), und liegt deutlich unter dem simulativ ermittelten.

100 T T T T T
—o— nach PBF-LB
. —a— nach PBF-LB + Sinter-HIP
X 804 & ]
§ \
E == 0, =88,0%
£ 60-
n
0,6=99,5%
40 ; . . :

200 400 600 800 1000
Temperatur [°C]

Bild 5.9: Simulativ ermittelte Warmeleitfahigkeit der Matrix Ayatix. FUr die Bestimmung
wurden Messsignale der Probe nach PBF-LB und der nachverdichteten Probe
genutzt.

In Bild 5.10 a) sind die experimentell bestimmten Werte fir die Warmeleitfahigkeit als

Funktion der relativen Dichte aufgetragen. Es kann ein exponentieller Verlauf

angenommen werden.

a) b)
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Bild 5.10: a) Warmeleitfahigkeit der PBF-LB Proben als Funktion der Dichte und b)
Dichteexponent der Balshin-Gleichung fur die Warmeleitfahigkeit

Die simulativ ermittelte Warmeleitfahigkeit Amatrix kann ahnlich zur theoretischen Dichte als

maximal erreichbare WLF angesehen werden. Deswegen wird das Verhaltnis Aexp / Amatrix

in Abhangigkeit von der relativen Dichte logarithmisch aufgetragen um den
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Dichteexponenten n entsprechend der Bal'shin Gleichung (5.1) zu bestimmen,
Bild 5.10 b). Die Steigung ist der Dichteexponent und wird durch die lineare Fitfunktion zu
3,18 = 1,06 bestimmt. Damit liegt der Dichteexponent im Bereich der Sinterstahle [157].

5.3 Geflge

In diesem Kapitel wird das Geflige der additiv gefertigten Proben beschrieben. Dabei
werden die Defekte aus dem PBF-LB-Prozess, die chemische und die Phasen-
zusammensetzung unter Einbezug der thermischen Nachbehandlung betrachtet.
Anschlielend wird der Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Phasenzusammensetzung
und die Verdichtung untersucht. Das WC-Kornwachstum reagiert sensitiv auf die
Temperatur im PBF-LB-Prozess, sodass der Einfluss der Laserleistung und der Vorheiz-

strategie naher betrachtet werden soll.

5.3.1 Defekte im PBF-LB Gefiige
Poren

Um die Temperaturgradienten im Prozess zu reduzieren, werden das Pulverbett und die
Substratplatte vorgeheizt. Bei 900 °C setzt im Pulver das Festphasensintern ein. Wahrend
ein zusammenhaltendes Pulverbett bei der Laserbelichtung positiv wirkt, kann die
Sinterhalsbildung bei Rakelproblemen das Pulverbett signifikant storen. Wenn die Rakel-
einheit wahrend des Pulverauftrags an einer Unebenheit in der gesinterten Schicht hangen
bleibt, wird die Schicht aufgerissen und eine groRere Scholle bewegt sich im Pulverbett,
Bild 5.11. Die so entstehenden Rakeldefekte strecken sich in der xy-Ebene Uber mehrere
Millimeter aus und wirken sich negativ auf die Verdichtung im PBF-LB-Prozess aus. In
Bild 5.11 sind unten zwei reprasentative Schliffe parallel zu Baurichtung dargestellt. Je
nach Ausrichtung der angeschliffenen Flache im Bauraum sind langliche Defekte mit hoher
Kerbwirkung sichtbar, wie sie bereits durch mehrmaliges Anschleifen in Bild 4.8 a)
angedeutet wurden. Bedeckt die neue Schicht das Bauteil nur unvollstandig, wird die
unterliegende Schicht erneut belichtet. Das resultiert in starker verdichteten, aber auch
ubermalig erhitzten Gefligebereichen, die in Kapitel 5.3.4 naher betrachtet werden.
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Belichtetete Probe

Vorgeheiztes Pulver

neben der Bauplatte Riss in der Pulverschicht

Pulverscholle

Schutzgas

Pulverauftrag

uberhitzte Bereiche

Bild 5.11: Entstehung eines Rakeldefektes im PBF-LB-Prozess

Im Folgenden wird das Geflige nach PBF-LB und anschlielender Nachbehandlung
betrachtet. Bild 5.12 stellt die Langsschnitte der unbehandelten (AB) und der nach-
behandelten Proben dar. Wahrend des PBF-LB-Prozesses kommt es bei einigen Proben
aufgrund der hohen Pulverbetttemperatur wie oben beschrieben zu Problemen beim
Rakeln der neuen Schicht. In Bild 5.12 g) sind die Schichten mit Pulverbettdefekten
schematisch dargestellt. Die genaue Lage kann mit IR-Aufnahmen ahnlich zu Bild 5.11
bestimmt werden, was jedoch bei der hohen Anzahl der Schichten eine automatisierte
Bildverarbeitung bendtigt. In den PBF-LB Proben sind zwei Arten von Gefugen zu finden.
In einem PBF-LB-Gefiige ohne Pulverbettdefekte sind die Poren gleichmaRig verteilt,
Bild 5.12 a). Das Gegenteil ist in Bild 5.12 b) dargestellt, mit groReren sichtbaren
Defekten. UnregelmaRig geformte groRere Defekte werden als Pulverbettdefekte
klassifiziert. Neben den Pulverbettdefekten treten im Geflige feine Risse entlang der
Baurichtung auf, die mit blauen Pfeilen in Bild 5.12 a) markiert sind. Die Risse befinden
sich vorzugsweise im zentralen Teil des Zylinders und sind auf thermisch induzierte
Spannungen zurlckzuflhren. Diese Spannungen werden auf Seite 69 thematisiert.
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Bild 5.12: a-f) Lichtmikroskopie-Aufnahmen nach PBF-LB und Nachbehandlung, g)
schematische Darstellung der Proben nach PBF-LB. Risse sind mit blauen
Pfeilen markiert.
Bild 5.12 c-d) zeigen lichtmikroskopische Aufnahmen von Langsschliffen der Proben nach
dem Sinter-HIP. Wenn das Pulverbett keine Defekte aufweist, ist eine erfolgreiche
Nachverdichtung zu beobachten, Bild 5.12 c). Wenn die Verdichtung hingegen im
PBF-LB-Prozess durch Pulverbettdefekte begrenzt wurde, ist die Verdichtung nach Sinter-
HIP ebenfalls nicht vollstandig, Bild 5.12 d). Hier sind langliche Poren senkrecht zur
Baurichtung zu erkennen, vergleichbar mit den Poren, die fur die Modellierung des LFA-
Versuches in Bild 4.8 genutzt wurden. Die Mikrorisse, die nach PBF-LB im Zentrum der
Proben waren, sind nach Sinter-HIP Nachbehandlung verschlossen. Bild 5.12 €) und f)
zeigen die Verdichtung nach dem HIP-Prozess zentral und in Randbereichen der Proben.
Im zentralen Teil der Zylinder sind nach wie vor Risse entlang der Bauchrichtung
vorhanden. Im Randbereich verringert die oberflachennahe Porositat die Verdichtung.

Tabelle 5.3 listet die Dichtewerte auf, die mithilfe der Heliumpyknometrie und der
Archimedes-Methode bestimmt wurden. Mit der Heliumpyknometrie wurden hohere Werte
gemessen. Helium dringt in die Porositat und Risse, die mit der Oberflache verbunden sind
ein, sodass diese Methode nur die geschlossene Porositat berucksichtigt. Vor der Messung
der Archimedes-Dichte werden diese Poren mit Paraffin verschlossen, was zu geringeren
Dichtewerten und insgesamt zu stark streuenden Dichtewerten fihrt. Die AB-Proben
weisen eine relative Dichte von 91 % bezogen auf die theoretische Dichte von WC-12Co
o = 14,82 g/cm? auf. Hier kann teilweise offene Porositdt angenommen werden, die bei
relativen Dichten zwischen 85 % und 95 % erwartet wird [17], und durch die HIP

Nachbehandlung nicht geschlossen wird. Dennoch fuhren beide Nachbehandlungs-
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methoden, Sinter-HIP und HIP, zu einer gesteigerten Dichte, wobei die Verdichtung nach
Sinter-HIP hoher ist.

Tabelle 5.3: Dichte der Proben vor und nach der Nachbehandlung mit Sinter-HIP und
HIP. Angabe von Mittelwert und Standardabweichung aus funf
Einzelmessungen.

AB PBF-LB + Sinter-HIP PBF-LB + HIP

Dichte, Heliumpyknometer [g/cm?®] 13,44 + 0,01 14,46 £ 0,07 14,28 + 0,01
Archimedes-Dichte [g/cm?] 13,45+ 0,11 13,83 £ 0,57 13,88 + 0,06
Rel. Dichte, Heliumpyknometer [%] 90,7 97,6 97,4

Die Triebkraft fir das SchlielRen der Defekte hangt von ihrer Grélze ab. Da gréliere Poren
durch einen auReren Druck leichter geschlossen werden, werden nach Gleichung (2.7)
grélere Pulverbettdefekte eher durch HIP geschlossen als durch Sinter-HIP. Unter der
Annahme eines spharischen Pulverbettdefekts mit einem Radius von 100 ym kann die
Sinterspannung fur Sinter-HIP und HIP unter der Annahme einer Oberflachenenergie von
1 J/m? berechnet werden.

2 12, (5.2)
= — —100 MPa = —100 MP '
gyip 100 um 00 a 00 a
]
21 (5.3)
Osinter-HIP = ~Tog ;’fn — 5MPa = —5MPa

Bei derart gro3en Defekten bestimmt folglich ausschlieBlich der externe Druck die
Sinterspannung. Ein 20-fach hoéherer Wert fir die Sinterspannung im HIP-Prozess zeigt
das Potenzial, die Pulverbettdefekte zu verringern. Andererseits benetzt die Flissigphase
im Sinter-HIP Prozess die Rissflanken und fuhrt so zu RissschlieBung. Trotz unter-
schiedlicher Wirkungsmechanismen brachte die Nachbehandlung fir beide Prozesse eine
Dichtesteigerung von 90 % auf rund 97 %. Im PBF-LB-Prozess mit einem stabilen
Pulverauftrag ist die Nachbehandlung mit Sinter-HIP eine sinnvollere Wahl, weil die

vertikalen Risse und die Porositat verschlossen werden.
Risse

Im Folgenden werden die horizontalen Risse zwischen Proben und der Bauplatte, die beim
Abkihlen nach dem Prozess zum Abspringen der PBF-LB Proben flihren, naher
betrachtet. Die Proben einer Charge springen teilweise bis vollstandig ab, Bild 5.13. Das
Abspringen ist auf Spannungen zurtckzufuhren, die durch die Unterschiede in der
Warmeausdehnung zwischen den PBF-LB Proben und der Bauplatte verursacht werden.
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Bild 5.13: Abgesprungene PBF-LB Proben

Die Spannungen nach dem Abkuhlen werden mit Abaqus [159] abgeschéatzt. Dazu werden
von Teppernegg et al. [150] verwendete und im Anhang zusammengetragene Werkstoff-
konstanten genutzt. Die Starttemperatur flr die Bauplatte und die Proben wird auf 900 °C
festgelegt und sinkt mit 2 K/min auf Raumtemperatur. Die Warme wird Uber die Bauplatte
nach unten abgeflhrt. Das Materialverhalten der Bauplatte wird als elastisch-plastisch

betrachtet.

Die Verteilung der Hauptspannungen in der Bauplatte und in den Wirfeln ist in Bild 5.14
dargestellt. Fir bessere Ubersichtlichkeit sind Bauplatte und Wiirfel einzeln dargestellt,
damit die Spannungsverteilung am Ubergangbereich sichtbar ist. In der Bauplatte liegen
unterhalb der Warfel Zugspannungen vor. Die maximale Hauptspannung liegt zwischen
200 MPa und 220 MPa, Bild 5.14 a). Im Hartmetall unterscheiden sich die Spannungen im
Wairfelzentrum und an den Warfelkanten deutlich. Im Bereich der Wurfelkanten bilden sich
Zugspannungen und im Wadarfelzentrum Druckspannungen aus, Bild 5.14 b). Die
Zugspannung von 90 MPa unterliegt der Festigkeit des Hartmetalls. Da die Anbindung an
der Wirfelkante jedoch eine hohe Kerbwirkung hat, kdnnen hier auch Risse entstehen. Da
zu Beginn des Prozesses nicht sofort eine geschlossene Pulverschicht vorliegt, kdnnen
hier zusatzliche Defekte vorliegen, die die Rissausbreitung begunstigen. Chen und Yan
zeigen in ihrer gekoppelten CFD-FEM-Simulation, dass an Defekten, die sich in xy-
Richtung ausbreiten, hohe Spannungen in z-Richtung entstehen [160]. Diese Spannungen
sorgen fur Risswachstum an der Grenzflache zwischen Wiirfel und Bauplatte.
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a) b)

o,[MPa]
705

199 MPa 220 MPa

90 MPa -112 MPa

Bild 5.14: Die maximale Hauptspannung im Zentrum des Wurfels und an der Kante nach
dem Abklhlen aus dem PBF-LB-Prozess: a) Bauplatte einzeln von oben, b)
Warfeln einzeln von unten

Im Wirfelzentrum wirkt eine makroskopische Druckspannung von 112 MPa. Nichtsdesto-
trotz finden sich in den Proben Risse entlang der Baurichtung. Um die Wirkung der Defekte
zu verstehen, wird in Abaqus eine quadratische Pore mit einem Anriss in ein zwei-
dimensionales Modell unter Annahme eines ebenen Spannungszustands mit Hartmetall-
eigenschaften, siehe Tabelle 8.3 im Anhang, eingebracht. Die quadratische Pore hat eine
hohe Kerbwirkung und reprasentiert die Defekte im PBF-LB Geflige. In der Simulation wird
die Abkuhlbedingung aus dem PBF-LB-Prozess mit 2 K/min und die Warmeabfuhr Gber die
Bauplatte verwendet, Bild 5.15 a). In Bild 5.15 b) ist der Bereich um die Pore vergrof3ert
dargestellt. Die farbigen Vektoren zeigen die Richtung und die Hohe der Hauptspannung.
Die Hauptspannung wirkt riss6ffnend. Der schematische Riss wirde sich in Baurichtung
ausbreiten. Das entspricht auch dem gelb markierten Rissverlauf, wie er sich in Schliffen,
Bild 5.15 c), findet. Die Risse, die vertikal nach oben verlaufen, entstehen vermutlich,
wenn sich der Wirfel von der Bauplatte abldst und die Uberlagerte Druckspannung entfallt.
Somit liegt der Weg zu einem rissfreien Geflige in einem gleichmafig verdichteten,
defektfreien Geflige. Dafiir muss das Pulverbett eine hohe Packungsdichte aufweisen, die
durch flieRfahige Agglomerate mit geringer Porositat bestimmt ist [161]. Um die
Rissausbreitung in Baurichtung zu verhindern, sollten die thermisch induzierten
Spannungen reduziert werden. Daflr kann eine artgleiche Bauplatte aus Hartmetall
verwendet werden, damit kein Unterschied in Warmeausdehnungskoeffizienten vorliegt.



70 Geflige

a)
0, [MPa]
42 : = = = _.-‘m_—:-.:- 3
! gg ."I'.' :‘ S . 3 1]
31 \
2.4
2.1 \
. {7
14 |
1.0 |
0.7 §
l 0'3
0.0

Bild 5.15: a) Verteilung der maximalen Zugspannung im abgekuhlten 2D-Modell, b)
VergroRRerter Ausschnitt um die Pore ¢) Rissausbreitung zwischen den
Defekten in einer PBF-LB Probe entlang der Baurichtung

5.3.2 Kohlenstoff- und Cobaltgehalt

Der Kohlenstoff- und Cobaltgehalt beeinflussen die Breite und die Lage des Zweiphasen-
gebiets sowie die Phasenzusammensetzung. In Tabelle 5.4 sind die ermittelten Werte flr
den Cobalt- und Kohlenstoffgehalt im Pulver sowie in den PBF-LB Proben dargestellt. Flr
die einfachere Zuordnung im Phasendiagramm, sind die Kohlenstoff-Messwerte mit ©® - @
nummeriert. Der Cobaltgehalt sinkt durch den PBF-LB-Prozess um zwei Prozentpunkte.
Da durch Rontgenfloureszenz auch das in der n-Phase gebundene Cobalt erfasst wird,
kann angenommen werden, dass das Verdampfen die Ursache fur den reduzierten Gehalt
an Cobalt ist. Der Cobaltgehalt verandert sich nicht mehr im Nachbehandlungsprozess.

Tabelle 5.4: Gemessene Cobalt- und Kohlenstoffgehalte entlang der Prozesskette

Nummer in Kohlenstoff Cobalt

Bild 5.16 Gew.-% Gew.-%
XW 0738 @ 5,54 + 0,04 11,71
AB @ 514 + 0,14 9,88

XW0738 mit C-Zugabe ©) 5,77 £ 0,02

AB mit C-Zugabe @ 5,24 £ 0,02 9,98
PBF-LB + HIP 10,13
PBF-LB + Sinter-HIP 10,44

Um die Auswirkung des Cobaltverdampfens auf die Phasenzusammensetzung zu
verstehen, sind in Bild 5.16 zwei quasibinare Schnitte des Zustandsdiagramms W-C-Co
bei 10 Gew.-% bzw. 12 Gew.-% Co Uberlagert dargestellt. Beide Diagramme zeigen die
stabilen Phasen, die von der Temperatur und dem Kohlenstoffgehalt abhangen. Mit

durchgezogener Linie ist das Phasendiagramm fur die Zusammensetzung des Pulvers
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~WC-12Co" dargestellt, das bereits in Bild 2.3 vorgestellt wurde. In gestrichelter Linie ist
das Phasendiagramm fur die Zusammensetzung ,WC-10Co“ eingezeichnet. Dabei andert
sich die gesamte Zusammensetzung unter der Annahme, dass wahrend des
PBF-LB-Prozesses nur Cobalt verdampft. Das Zweiphasengebiet WC + 3 verschiebt sich
durch die Cobaltverdampfung zu hoheren Kohlenstoffgehalten, lila Pfeil. In Bild 5.16 sind
ebenfalls die Zusammensetzungen ®-® eingezeichnet, deren gemessener Kohlenstoff-
gehalt auch in Tabelle 5.4 zu finden ist. Die Pfeile verbinden jeweils das Pulver und die
Probe nach dem PBF-LB-Prozess. Das Ausgangspulver XW0738 @ liegt laut Berech-
nungen im Dreiphasenbereich WC + 3 + Graphit. Nach dem PBF-LB-Prozess verschiebt
sich die Zusammensetzung zum Punkt @ und es gelten die gestrichelten Linien im
Diagramm. Nun befindet sich die Zusammensetzung deutlich im Dreiphasengebiet
WC + B + n. Die Pulvermodifikation mit zusatzlichem Kohlenstoff bringt die Punkte ® und
@ in das Diagramm. Das modifizierte Pulver liegt laut Messungen aus Tabelle 5.4 deutlich
im Dreiphasenbereich WC + 3 + Graphit. Der PBF-LB-Prozess verringert auch in diesem
Fall den Kohlenstoffgehalt, sodass die Zusammensetzung bei Punkt @ landet. Die
Kohlenstoffveranderung im Pulver (Abstand der Punkte ®-®) kann vorerst nicht mit der
Veranderung in den PBF-LB-Proben (Abstand der Punkte @-®) korreliert werden. Es sind
noch weitere Iterationen notwendig, um eine Zusammensetzung im Zweiphasen-Gebiet zu

erhalten.
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Bild 5.16: Quasibinarer Schnitt durch das Phasendiagramm W-C-Co bei 10 Gew.-% Co
und 12 Gew.-% Co mit eingetragenen Zusammensetzungen auf Basis der
Tabelle 5.4.
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Nach PBF-LB ist die Zusammensetzung trotz Kohlenstoffzugabe im (WC + (3 + n)-Bereich.
Mogliche Ursachen flr den reduzierten Kohlenstoffgehalt sind die Verdampfung von
Cobalt, in dem zuvor Kohlenstoff gelést wurde oder das Entweichen als COz2, wenn Oxide
reduziert werden. Neben der Lage und der Breite des Zweiphasengebiets, wirkt sich der
Cobaltgehalt auf den Volumenanteil der Schmelze aus. Der Volumenanteil der Schmelze
wird in Abhangigkeit des Kohlenstoffgehalts und der Temperatur fir beide
Zusammensetzungen WC-12Co und WC-10Co mithilfe der Software Thermocalc
berechnet und in Bild 5.17 dargestellt. Der Temperaturbereich wird fur den PBF-LB-
Prozess bzw. die Sinter-HIP Nachbehandlung zwischen 1400 °C und 2800 °C gewahlt. Mit
steigender Temperatur werden mehr Wolfram und Kohlenstoff im Cobaltmischkristall
beziehungsweise der Cobaltschmelze geldst und der Volumenanteil der Schmelze steigt.
Die grote Zunahme ist im Bereich 2400 — 2600 °C. Der Schmelzanteil sinkt laut
Berechnungen durch die Cobaltverdampfung, vgl. Bild 5.17 a) und b).

a) b)
N 1.0 1.0 2800°C
© 0.9 WC-12Co 0.91 we- ’
£ ogl— " 0] WE10C0 2600°C
» 0.7 — 07{ 2400°C
©06{ T 0.6 — ——2200°C
c 0.54 — 054+—o N — 2000°C
S 0.4 P 0.4- 1800°C
£ 03] - 0.3 ——1600°C
B 0.2“_ T - 0.2“ '___'__.---"' 140000
> 01{ —— 01{ — —
0.0F—— : . 0.04—— : .
40 45 50 55 6040 45 50 55 60

Kohlenstoff [Gew.-%] Kohlenstoff [Gew.-%]

Bild 5.17: Volumenanteil der Schmelze in Abhangigkeit von der Temperatur und Kohlen-
stoffgehalt in a) WC-12Co und b) WC-10Co. Die nummerierten Eintrage
entsprechen den Werkstoffen aus Tabelle 5.5.

Der Ubergang zwischen dem WC +B- und WC + B + n-Bereich wird durch den

abknickenden Verlauf im Bereich 1400 — 1800 °C sichtbar. Durch die Bildung der n-Phase

sinkt der Schmelzanteil zusatzlich, was die Verdichtung mit Flissigphase behindert. Fur
die Sinter-HIP Nachbehandlung der AB-Probe aus Tabelle 5.4 bei 1400 °C bedeutet die

Cobalt- und Kohlenstoffverdampfung eine Reduktion der Schmelze von 25 Vol-% auf

16 Vol-% verglichen mit dem Ausgangspulver, Tabelle 5.5. Die Zugabe von zusatzlichem

Kohlenstoff zum Pulver erhéht den Schmelzanteil im PBF-LB auf mindestens 18 Vol-%.

Damit fiir die Zusammensetzung @ gleich viel Schmelze verglichen zu WC-12Co entsteht,

muss die Temperatur auf 1800 °C erhdht werden. Die Temperatursteigerung wird ebenfalls

das WC-Kornwachstum beschleunigen, was die Harte des Hartmetalls verringern wird.
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Tabelle 5.5: Volumenanteil der Schmelze bei 1400 °C basierend auf Thermocalc-
Berechnungen in Bild 5.17 unter Berucksichtigung des gemessenen

Kohlenstoffgehalts.
Kohlenstoff Phasendiagramm  Schmelzanteil
Gew.-% Vol-%
O] Pulver 5,54 WC-12Co 25
@ AB 514 WC-10Co 16
@ AB mit C-Zugabe 5,24 WC-10Co 18

Der erhdhte Schmelzanteil nach Kohlenstoffzugabe kann zur Verdichtung im PBF-LB-
Prozess und auch im nachfolgendem Sinter-HIP-Prozess beitragen. In Tabelle 5.6 sind die
Dichtewerte fur die PBF-LB Proben aus Pulver mit zusatzlichem Kohlenstoff dargestellit.
Die relative Dichte nach dem Heliumpyknometer ist in Bezug auf die theoretische Dichte
von WC-12Co pi = 14,82 g/cm?® angegeben. Die erzielten Dichten sind mit den Proben aus
Tabelle 5.3 vergleichbar, weil dieselben Parameter fur die Herstellung genutzt wurden. Die
Kohlenstoffzugabe erhoht die relative Dichte im AB Zustand um 0,5 %, was auf den
leichten Anstieg des Schmelzanteils von 16 Vol.-% auf 18 Vol.-% zurickzufuhren ist.

Tabelle 5.6: Dichte der Proben mit zusatzlichem Kohlenstoff vor und nach der
Nachbehandlung mit Sinter-HIP

Dichte, Heliumpyknometer Rel. Dichte, Heliumpyknometer

[9/cm?] [%]
AB mit C-Zugabe 13,51 £ 0,14 91,2
PBF-LB + C + Sinter-HIP 14,40 £ 0,10 97,2

Der Kohlenstoffgehalt nach PBF-LB konnte nicht wie gewlnscht erhoht werden. Die
Pulvermodifikation durch Kohlenstoffzugabe ist nicht ohne weitere Agglomerations- oder
Legierungskonzepte mdglich. Die gebildeten Agglomerate, Bild 5.4 b), haben sich
maoglicherweise aufgrund hoher Dichteunterschiede zum WC-12Co Pulver beim
Pulverauftrag entmischt [162]. Trifft der Laserstrahl auf die Agglomerate kann es aul3erdem
durch die hohe Absorption innerhalb von Nanosekunden zur Sublimation von Ruly kommen
[163]. Damit entweicht der zugegebene Kohlenstoff in die Prozesskammer ohne die

Hartmetall-Zusammensetzung zu beeinflussen.

Wie im Phasendiagramm fur WC-10Co, Bild 5.16, bereits gezeigt, liegt die
Zusammensetzung @ im (WC + B + n)-Bereich. Das in Bild 5.18 dargestellt Geflige wurde
mit Murakami-Losung geatzt und hinsichtlich des Auftretens der n-Phase untersucht. Die
AB-Proben weisen spharische Defekte auf, Bild 5.18 a). In den AB-Proben ist die feine
schwarz-braun erscheinende n-Phase nach der Atzung gleichmaRig im Geflge verteilt,
Bild 5.18 b). Domashenkov et al. fanden mithilfe der Rietveld Analyse 3 % Co4W2C in WC-
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12Co Proben nach PBF-LB [164]. Die n-Phase kann durch die schnelle Abkuhlung
stabilisiert werden [11], sodass die Entstehung im PBF-LB-Prozess auch bei geringerer
Unterkohlung als im Sinterprozess maglich ist. Nach der Sinter-HIP Nachbehandlung,
Bild 5.18 c) liegt die n-Phase akkumuliert vor. Es gibt daneben auch Bereiche, die frei von
n-Phase sind. Nach HIP ist die Morphologie der n-Phase unverandert, Bild 5.18 d).

b) AB, geatzt

)
'

"22' e <
o olgn
Bild 5.18: Das AB Geflge a) vor und b) nach dem Atzen mit Murakami-Reagenz, c)
Sinter-HIP und d) HIP

In der Darstellung des geatzten Gefliges kdnnen nicht die einzelnen Formen der n-Phase
unterschieden werden. Deswegen wird im Folgenden die Roéntgenbeugung fur die
Charakterisierung der Phasen eingesetzt. Der Anteil der Karbidphase an der Oberflache
wurde daflr mit 1angerer Atzzeit reduziert, um den Einfluss der Prozessparameter auf die
Phasenzusammensetzung zu verstehen. Durch dieses Vorgehen ist eine Quantifizierung

der Phase nicht mehr madglich. Die untersuchten Faktoren sind:
A: Laserleistung bei gleichbleibender Vorheizstrategie und Scangeschwindigkeit
Tsubs = 700 °C, NIR b und vs = 1080 mm/s

B: Vorheizstrategie bei gleichbleibender Scangeschwindigkeit und einer ahnlichen

Laserleistung

vs = 1080 mm/s und PL =300 - 320 W
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C: Nachbehandlungsroute mit HIP und Sinter-HIP
Tsubs = 700 °C, NIR b; PL =240 W und vs = 1080 mm/s
D: Kohlenstoffgehalt im Ausgangspulver
Tsubs = 700 °C, NIR b; PL =240 W und vs = 1080 mm/s.
In allen Darstellungen dient das verwendete XWO0738 Pulver als Referenz.

A: Die Laserleistung bestimmt den Energieeintrag im PBF-LB-Prozess. Die Proben aus
einer Charge, mit der NIR b-Vorheizstrategie und konstanter Scangeschwindigkeit von
1080 mm/s hergestellt, werden mit aufsteigender Laserleistung untersucht. Die normierten
Diffraktogramme des Pulvers und der Proben mit 220 W, 280 W und 320 W sind in
Bild 5.19 a) dargestellt. Unabhangig von der Laserleistung zeigen die Diffraktogramme der
PBF-LB-Proben Signale fur die n-Phasen Co2W4C und CosWsC. Mit steigender
Laserleistung werden allerdings wie erwartet die 3-Co Peaks bei 51,5° schwacher. Nach
PBF-LB ist in allen Proben ein Peak bei 46,3° sichtbar, der (331)- bzw. (422)-Gitterebenen
der CosW3C-Phase zugeordnet werden kann. Alle PBF-LB Proben weisen die Co2W4C-
Phase auf, deren (511)-Ebenen bei 49,4°-49,6° identifiziert werden kdénnen. In
Bild 5.19 b) ist der normierte Peak fur die (100)-Ebene in WC dargestellt. Der Abstand der
(100)-Ebenen gibt die Lange der Gitterkonstante entlang der c-Achse wieder, die auf die
Kohlenstoffstdchiometrie schlieRen lasst. Der Peak wird mithilfe der Pseudo-Voigt-
Fitfunktion mit der Software OriginPro [143] angepasst. Damit werden die Lage des Peaks
und die Halbwertsbreite bestimmt. Die Peaklage und -form unterscheiden sich kaum fur
die untersuchten Proben. Damit wird die Stochiometrie und die Defektdichte in der

WC-Phase nicht durch die Laserleistung beeinflusst.
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a) b)

4 Co,W,C

Intensitat [a. u.]
Intensitat [a. u.]
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Bild 5.19: Phasenanalyse des XW 0738 Pulvers und der PBF-LB Proben mit unter-
schiedlicher Laserleistung. Fur alle PBF-LB Proben gelten Tsubs = 700 °C,
NIR b und vs = 1080 mm/s.
B: Die Vorheizstrategie beeinflusst die mittlere Temperatur und die Prozessdauer im
PBF-LB-Prozess, Tabelle 5.1. Damit kann die Phasenentstehung und ihr Wachstum
beeinflusst werden. Der Einfluss der Vorheizstrategie auf die Phasenzusammensetzung ist
in Bild 5.20 a) dargestellt. Unabhangig von der Vorheizstrategie entsteht die n-Phase im
PBF-LB-Prozess. Durch die NIR-Vorheizung (grine und rote Linien) wird der Co3sWsC-
Peak bei 46,5° verstarkt.

a) b) — Teupe = 700 °C, NIR b

. = WC « WC — Teue =500 °C, NIR a
. o kfz-Co —Tgupe = 900 °C

5|4 A A 2 4 Co,W,C . = *— Pulver

S, & Co,W,C S,

5 . ; B,

‘0 am [ ] n [}

5 :

= IS

40 50 60 70 80 90 36 38 40 42 44 46 48
2 O [deg], . =0,179 nm 2 © [deg], . =0,179 nm

Bild 5.20: Phasenanalyse des XWO0738 Pulvers und der PBF-LB Proben mit den
angewandten Vorheizkonzepten. Die Prozessparameter fir die blaue und

grune Kurve sind vs = 1080 mm/s und PL = 300 W. Die rote Kurve entspricht
vs = 1080 mm/s und PL = 320 W.
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In Bild 5.20 b) ist der (100)-Peak der WC-Phase bei 20 = 41,6° Uberlagert und normiert
dargestellt. Es sind keine Unterschiede zwischen den PBF-LB-Proben sichtbar. Die
Peaklage verschiebt sich nach dem PBF-LB-Prozess gleichermalien zum gréfieren Winkel
hin, der flr alle Vorheizstrategien gleich ist. Die Peakbreite verandert sich nicht. Damit kann
ebenfalls kein Zusammenhang der Vorheizstrategie auf die Phasenzusammensetzung

nachgewiesen werden. Fur alle drei Vorheizarten bildet sich n-Phase im PBF-LB-Prozess.

C: In Bild 5.21 sind die identifizierten Phasen entlang der Prozesskette vom Pulver bis zu
nachbehandelten Proben dargestellt. Im Pulver kobnnen WC und -Co eindeutig identifiziert
werden. Nach PBF-LB sind sowohl die WC- als auch die Cobaltpeaks verbreitert. Die
Peakverbreiterung wird vermutlich durch Gitterverzerrung aufgrund betrachtlicher Menge
an Wolfram verursacht, die in p-Co gelost ist. Auf der Grundlage der durchgefuhrten
Analyse kann die Zersetzung von WC zu W2C und WC1x in der Karbidphase angenommen
werden. Ermrich et al. [138] beobachteten mit einem Mikrodiffraktometer kleine Bereiche
von W2C und WCix in laserbehandelten WC-6Co Proben. Allerdings war die
Laserenergiedichte in ihrer Studie um zwei GréRenordnungen geringer als im eigenen
PBF-LB-Prozess. Daher ist in AB-Proben ein erheblicher Anteil an Zersetzungsprodukten
W2C und WC1x zu erwarten. Obwohl diese einzelnen Phasen nicht bestimmt werden
konnten, sind die WC-Peaks breiter und verschieben sich zu héheren 26-Winkeln. Diese
Verschiebung bedeutet kleinere Gitterparameter, was durch eine Anderung der
Stéchiometrie oder Druckeigenspannungen im WC erklart werden kann. Nach dem Sinter-
HIP werden die Eigenspannungen teilweise beseitigt [28], sodass sich die Peakbreite im
XRD-Diagramm verringert, Bild 5.21 b). Aul3erdem wurden neue Peaks bei 40,7° und
49,0° gefunden, die sich auf die (331)- bzw. (511)-Ebenen in Co2W4C beziehen. Weiterhin
wird ein signifikanter Peak bei 42,9° identifiziert, der sich auf die (111)-Ebene in WC1x
bezog. W2C wurde anhand der Peaks der (110)- und (112)-Ebenen bei 40,3° und 73,3°
identifiziert. Mit kfz-Co assoziierte Peaks kdonnen bei 51,5° und 90,5° unter Verwendung
der (111)- bzw. (220)-Ebenen identifiziert werden.
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Bild 5.21: Phasenanalyse des XW0738 Pulvers, AB, nach Sinter-HIP und HIP, b)
normierte WC (100) Peaks. Die Prozessparameter fur die PBF-LB Proben sind
Tsubs = 700 °C, NIR b; PL = 240 W; vs = 1080 mm/s.
Die WC-Peaklage, Bild 5.21 b) verschiebt sich nach beiden Nachbehandlungverfahren
wieder zu groReren Winkeln hin. Der Peak in der PBF-LB + HIP Probe ist schlechter
angepasst als alle anderen, was an dem geringeren R>-Wert erkennbar ist, Tabelle 8.9 im
Anhang. Deswegen kénnen die Lage des Maximums und die Peakbreite nur vorbehaltlich
verglichen werden. Nach der Sinter-HIP Nachbehandlung ist die Halbwertsbreite deutlich
reduziert. Die Halbwertsbreite kann durch das Messinstrument beeinflusst werden. Da
jedoch alle Diffraktogramme mit derselben Anlage aufgenommen wurden, werden
Eigenspannungen, Stapelfehler und Versetzungen ursachlich fir die Peakverbreiterung
sein [144]. Somit ist es mdglich, dass die WC-Koérner wahrend der Sinter-HIP Behandlung
ausheilen und einige Korngrenzen abgebaut werden, was in Kapitel 5.3.3 naher
beschrieben wird.

Die untersuchten Parameter im PBF-LB-Prozess zeigen keinen Einfluss auf die
Phasenzusammensetzung. Der PBF-LB-Prozess fuhrt zur Bildung der n-Phase, die auch
nach der Nachbehandlung vorliegt. Die einzelnen Phasen sind nach der Sinter-HIP
Behandlung starker ausgepragt und deutlicher im Diffraktogramm zu erkennen.
Nichtsdestotrotz ist das untersuchte Volumen von ca. 0,3 mm? gering und reprasentiert
nicht die Gesamtheit der Phasen.

D: Neben den Prozessparametern entscheidet der Kohlenstoffgehalt des Pulvers Uber die
Phasenzusammensetzung. Deswegen sind in Bild 5.22 die normierten Diffraktogramme
fir PBF-LB-Proben mit urspringlichem Pulver (blau) und mit erhéhtem Kohlenstoffgehalt
(grin) dargestellt. Um die Auspragung der Phasen zu betonen, wird die Probe mit
erhohtem Kohlenstoffgehalt zusatzlich mit Sinter-HIP (rot) nachbehandelt. Zusatzlicher
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Kohlenstoff bewirkt eine reproduzierbare Anderung in der Phasenzusammensetzung. Die
Intensitat der Co2W4C-Phase am Beispiel der (400)- und (511)-Peaks verringert sich. Die
Lage der B-Co-Phase kann nicht eindeutig den Literaturwerten [140] zugeordnet werden.
Weiterhin ist nach Kohlenstoffzugabe hexagonales a-Co messbar, erkennbar am (511)-
Peak bei 55,4° und (114)-Peak bei 47,5°. Der Peak bei 20 =46,6° kann Co3WsC
zugeordnet werden. Nach Sinter-HIP wird das Signal der (111)-Ebene der B-Co-Phase bei
51,3° deutlich ausgepragter, wahrend die n-Phase nachlasst.

3) " = WC b) = — PBF-LB+C + Sinte]r—HIP
o Kz-C a — AB mit C-Zugabe
- o kfz-Co — AB

—_ * hex-Co —_ n

S 14 © ° a4 Co,W,C ? 3

@ @

Tl Al a . p

2 7 - . L
c c

Z 2

£ =

40 50 60 70 80 90 36 38 40 42 44 46 48
20 [deg], A =0,179 nm 20 [deg], A =0,179 nm
Bild 5.22: a) Diffraktogramme flr PBF-LB Proben aus XW0738, sowie PBF-LB Proben
mit erhdhtem Kohlenstoffgehalt vor und nach Sinter-HIP, b) normierte WC
(100) Peaks. Die Proben sind mit den gleichen Prozessparametern PL= 240 W
und vs = 1080 mm/s hergestellt.
Die Peaklage und -Form des WC (100)-Peaks verandert sich nicht durch die
Kohlenstoffzugabe. Somit wirkt der zusatzliche Kohlenstoff der Bildung der n-Phase
entgegen, hat aber keine Wirkung auf die WC-Phase. Die Aussagekraft der Diffrakto-
gramme nach Sinter-HIP sinkt, weil die n-Phase agglomeriert vorliegt und es auch
Bereiche mit mehr n-Phase gibt.

5.3.3 Karbidphase

Nachdem die Gesamtheit der Phasen im vorigen Kapitel dargestellt wurde, liegt im
Folgenden der Fokus auf der Karbidphase. Da Wolfram im Vergleich zu Cobalt und
Kohlenstoff ein sehr hohes Atomgewicht hat, wird der Ruckstreuelektronenkontrast fur die
Darstellung des Gefliges und die qualitative Verteilung des Wolframs genutzt. Bild 5.23
zeigt reprasentative Merkmale des Gefiiges nach PBF-LB. In Bild 5.23 a) ist eine Warme-
einflusszone (WEZ) zwischen der blauen und schwarzen Linie zu erkennen. Oberhalb der
schwarzen Linie ist ein Schmelzbad zu erkennen. In diesem Bereich sind feine spharische
Poren gleichmalig verteilt. Die helle Farbe des Schmelzbads weist auf eine hohe
Konzentration von Wolfram hin, das im Cobaltbinder geldst ist. Der Wolframgehalt in der
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Binderphase ist ahnlich hoch zur Karbidphase [164]. Sowohl in der WEZ als auch innerhalb
des blauen Rahmens in Bild 5.23 b) sind eutektische Strukturen in der Binderphase
vorhanden. Konyashin et al. [15] identifizierten ahnliche Strukturen als n-Phasen bei der
Untersuchung der Benetzbarkeit von Wolframkarbid. In ihrer Studie waren n-Phasen in
stochiometrischen und kohlenstoffarmen WC-65Co-Modellbinderlegierungen vorhanden.
Gleichzeitig wurden mit Wolfram Ubersattigte Binderbereiche gefunden, blaue Pfeile in
Bild 5.23 b). In der Nahe der WC-Kdrner sind Diffusionszonen von mehreren hundert nm
deutlich als dunkle Rander sichtbar (VergroRerung in der roten Box in Bild 5.23 b)). Hier
ist der Wolframgehalt niedriger, weil dieses sich an WC-Kérnern wiederausscheidet.

o/*

g Blnder ,:- = ;

Bild 5 23 Gefuge nach PBF LB a) Warmeelnflusszone b) eutektische Strukturen (blaue
Box) und Diffusionszonen (rote Box) in der Binderphase

Im Folgenden wird das Augenmerk auf die Karbidphase gelegt. Das WC-Kornwachstum
wird in Abhangigkeit von der Vorheizstrategie, der Kohlenstoffzugabe und der Nach-
behandlung untersucht. In Bild 5.24 ist die durch Atzung freigelegte Karbidphase neben
einem metallographischen Schliff dargestellt. Im Geflige sind eckige Karbide neben
rundlichen Strukturen erkennbar. Die eckigen Karbide weisen zwei verschiedene
Aspektverhaltnisse auf. Zum einen sind die prismenférmigen Karbide mit einem hohen h/t
Verhaltnis vorhanden, zum anderen entstehen durch die Zusammenlagerung

plattenformiger Karbide mit einem niedrigen h/t Verhaltnis Riesenkarbide.
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Bild 5.24: Morphologie der einzelnen Gefligebestandteile in PBF-LB WC-12Co.
*Geschliffene und geatzte Probe sind zwei PBF-LB-Proben, die mit gleichen
PBF-LB-Parametern hergestellt wurden

Im vorigen Kapitel wurde der Einfluss der Vorheizstrategie auf die Phasenzusammen-

setzung vorgestellt. Da die Temperatur und die Aufbauzeit durch die Vorheizstrategie be-

einflusst werden, wird das WC Kornwachstum fur die verwendeten Vorheizstrategien naher
beschrieben. In Bild 5.25 a) sind die WC-Korngrdfden in Probe Nr. 9 in unterschiedlicher

Bauhohe flr die drei Vorheizstrategien dargestellt. Da die Laserleistung, Scan-

geschwindigkeit und die Position auf der Bauplatte gleich sind, kann der Einfluss der

Vorheizstrategie deutlich gezeigt werden. Die Ergebnisse legen nahe, dass die Bauhohe

im Bereich < 10 mm keinen Einfluss auf die WC-KorngréRe hat. Die Vorheizstrategie hat

jedoch einen signifikanten Effekt auf das WC-Kornwachstum. Die WC-Korngrofe sinkt von

Tsubs = 900 °C Uber NIR a zu NIR b. Das trifft sowohl fur die feinen (D10) als auch fir die

groben Koérner (Dgo) zu, wobei fur die KorngréRe Doo der Unterschied deutlicher ist.
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Bild 5.25: WC-Kornwachstum fur die verwendeten Vorheizstrategien: a) WC-Korngrofie
in Abhangigkeit von der Bauhohe fur drei Vorheizstrategien in Probe Nr. 9, b)
die Kornwachstumsgeschwindigkeit basierend auf der Aufbauzeit.
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Die Aufbaugeschwindigkeit flr die verwendeten Vorheizstrategien aus Tabelle 5.1 wird fr
die Bestimmung der Wachstumsgeschwindigkeit der WC-Kdrner dD/dt herangezogen.
Dafur wird die Differenz der Korngréfie in der PBF-LB-Probe und der im Pulver durch die
Gesamtbauzeit dividiert. Die Prozesszeit inkludiert nicht die Abkulhlung auf
Raumtemperatur, weil fir Temperaturen <900 °C kein WC-Kornwachstum zu erwarten ist.
Die Wachstumsgeschwindigkeit wurde fur die Korngréf3en D1o, Dso und Dgo bestimmt und
ist in Bild 5.25 b) dargestellt. Die veranderte Vorheizstrategie wirkt sich vor allem auf das
Wachstum der grolieren WC-Korner aus. Die Wachstumsgeschwindigkeit halbiert sich fr

Dgo mit der entwickelten Vorheizstrategie NIR b.

Einige experimentell ermittelte Kornwachstumsraten, basierend auf Literaturwerten, sind
in Tabelle 5.7 zusammengefasst. Die mittlere AusgangskorngroRe Do ist mit der Dgo
WC-Korngrofie im Pulver von 0,85 um vergleichbar. Die Temperatur im PBF-LB-Prozess
ist lokal und zeitlich begrenzt deutlich hoher als bei den aus der Literatur entnommenen
Messungen. Folglich ist die ermittelte Wachstumsgeschwindigkeit von 1,18 — 3,77 um/h
deutlich hoher als in der Literatur. Die einzige vergleichbare Wachstumsrate liegt fur
WC-10Co mit Uberhdéhtem Kohlenstoffgehalt bei 1540 °C (grau unterlegt). Diese
Wachstumsrate hat eine ahnliche GroRenordnung mit der entwickelten NIR b-
Vorheizstrategie. Damit nahert sich die Vorheizstrategie NIR b Mechanismen an, die in
konventionellen Prozessen vorliegen.

Tabelle 5.7: Geschwindigkeit fur WC-Kornwachstum aus der Literatur

Werkstoff Do T dD/dt Quelle
gm °C [um/h]
WC-20Co 2 1450 0,1 [35]
1380 0,48
WC-10Co, Graphit 1 1460 0,78 [42]
1540 1,39
1380 0,05
WC-10Co, n-Phase 1 1460 0,24 [42]
1540 0,25

In Bild 5.26 ist das Gefuge nach der Sinter-HIP-Behandlung dargestellt. Hier ist eine in-
homogene Verteilung der Binderphase zu erkennen. Einerseits lasst sich in Bild 5.26 a)
ein Bereich der hohen Kontiguitdt der Karbidphase erkennen. Andererseits ist in
Bild 5.26 b) ein Bereich mit geringer Kontiguitat und gleichmaRig verteilten feinen
WC-Kdrnern zu sehen. Die Kontrastanalyse der RE-Bilder wird verwendet, um den
Wolframgehalt in der Binderphase mit dem Kontrast zwischen WC in hellgrau und der
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Binderphase in dunkelgrau zu korrelieren. Der Wolframgehalt in der Binderphase nimmt
nach dem Sinter-HIP-Prozess ab. Auffallend ist, dass die ursprunglich im Pulver vorhan-
denen WC-Koérner wahrend PBF-LB und Sinter-HIP gewachsen sind. Dartber hinaus lasst
der Vergleich zwischen dem AB- (Bild 5.23) und dem Sinter-HIP Geflige vermuten, dass
wahrend der Sinter-HIP Nachbehandlung neue kleinere WC-Korner aus den Ubersattigten

Binderbereichen ausgeschieden werden.

: _ ausgeschledenes WC
: v b.» HY

DR
~

Bild 5.26: RE-Aufnahme des Gefuges nach Sinter-HIP a) ausgepragtes WC-
Kornwachstum, b) WC Wiederausscheidung in der Binderphase

Das Geflige der HIP-Proben zeigt Ahnlichkeiten sowohl zum Geflige nach PBF-LB als
auch zu dem nach Sinter-HIP, wie in Bild 5.27 zu sehen ist. Der Binder ist nicht mehr mit
Wolfram Ubersattigt wie in den AB-Proben und somit ahnlich zu den Sinter-HIP-Proben.
Auf der anderen Seite ist die Verteilung der n-Phase ahnlich zu den AB-Proben, was im
nachsten Kapitel naher beschrieben wird. Aus den Schmelzpools mit Gasporen, wie in
Bild 5.23 a), werden in Bild 5.27 b) WC-Kdrner ausgeschieden. Die WC-Korner sind poros
und unterscheiden sich in ihrer Form von den der Sinter-HIP-Proben.

SRS LI | WPy bQ g - -Wé“" L
- x 4 -, ewachnsenes -,'. Y oA e 1

\ ¢ \ .'_J b‘ ; \ _‘! L ‘.‘.‘ g ; { .f:\x_!.h-_'f_?;&‘ o
L Binder ; 7 0AS Vi I AR A\

i ausgeschledenes WC
'."-';- ;h‘i‘k\‘ " 5 -\, '.‘

I " » m il > \\\CV
NN S T 10 pum

o s oy TEUSER S
WAiwd .‘.. ko X

Bild 5.27: RE-Aufnahme des Gefuges nach HIP a) ausgepragtes WC-Kornwachstum, b)
WC Wiederausscheidung in der Binderphase

In Bild 5.28 sind die WC-Korngrofden D1o, Dso und Dgo und die mittlere Korngrofde dar-
gestellt, die entlang der Prozesskette mit dem Linienschnittverfahren bestimmt wurden. Die
mittlere KorngréRe steigt deutlich von 0,51 ym im Pulver auf 2,47 ym nach dem PBF-LB-
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Prozess. Dieser Anstieg setzt sich wahrend der Sinter-HIP Nachbehandlung fort.
Hingegen andert sich wahrend der HIP Nachbehandlung die mittlere WC-KorngréRe kaum.
Vor allem bei groReren WC-Koérnern wird entlang der Prozesskette ein ausgepragtes
Kornwachstum beobachtet, wie aus der Entwicklung von Dso und Dgo vom AB zum Sinter-
HIP-Zustand ersichtlich ist. Dies deutet darauf hin, dass aufgrund der Wiederausscheidung
von WC aus der Ubersattigten Binderphase mehr kleinere Kérner im Gefige vorliegen.

Folglich wird die WC-KorngroRenverteilung breiter.
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Sinter-HIP  + HIP

Bild 5.28: relevante Korngrof3en im XW 0738 Pulver nach PBF-LB, PBF-LB + HIP und
PBF-LB + sinter-HIP

Erganzend zur Wachstumsrate im PBF-LB-Prozess, vgl. Bild 5.25 b), wird der Wert fur die
HIP-Nachbehandlung ermittelt. Die Dauer der Nachbehandlung von vier Stunden ubertrifft
deutlich die Aufbaudauer im PBF-LB-Prozess der 10 mm hohen Probe. Gleichzeitig wirkt
eine konstante Temperatur von 1150 °C ohne Flussigphase. Die Korngréfdenverteilung
verschiebt sich durch die Wiederausscheidung zu kleineren Grof3en, sodass dD/dt negativ
ist, Tabelle 5.8. Die Beurteilung von WC-Kornwachstum entlang der Prozesskette zeigt,
dass das signifikante WC-Wachstum im PBF-LB-Prozess stattfindet. Die dabei im
Cobaltmischkristall gelésten Elemente Wolfram und Kohlenstoff scheiden sich an den
vorhandenen WC-Koérnern aus aber auch als feine neue Korner. Die Sinter-HIP
Nachbehandlung bewirkt durch hdhere Temperatur und die Flussigphase weiteres
Kornwachstum der Karbidphase. Im Hinblick auf die mittlere WC-KorngroRe zeigt sich die
HIP Behandlung bei 1150 °C als bessere Nachbehandlungsmethode.
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Tabelle 5.8: WC-Kornwachstumsgeschwindigkeit dD/df wahrend der HIP-
Nachbehandlung

dD/dt in um/h
D1o Dso Dgo
HIP (1150 °C, 4 h) -0,05 -0,02 -0,06

Im Weiteren werden die Kristallorientierung und die Defekte in der Karbidphase naher
untersucht. In Diffraktogrammen in Bild 5.21 b) reduziert sich die WC-Peakbreite sowohl
nach HIP als auch Sinter-HIP, Bild 5.21 b). Das deutet auf einen Abbau von Defekten hin.
Um die Missorientierungen lokal zu untersuchen, sind in Bild 5.29 inverse Polfiguren (IPF)
der WC-Phase dargestellt. Dabei steht die Farbe fur die Kristallorientierung, wie sie in der
Legende erscheint. Im AB-Zustand sind Farbgradienten innerhalb eines WC-Korns
sichtbar, die fur einen stetigen Wechsel der Kristallorientierung sprechen. Diese
Fehlorientierung ist nach der Nachbehandlung nicht mehr sichtbar. Sowohl nach HIP als
auch nach Sinter-HIP haben die WC-Korner eine durchgangige Kristallorientierung.
Besonders nach Sinter-HIP finden sich koaliszierte WC-Kdrner im Geflige (markiertes Korn
in Bild 5.29 d)), weil die Bewegung und Ausrichtung der Korner in der Flussigphase
vereinfacht wird. Durch Koaleszenz steigt die WC-Korngréfe jedoch sprunghaft an.

AB (Zoom) ¢) PBF-LB+HIP d) PBF-LB + Sinter-HIP

Bild 5.29: Inverse Polfiguren der WC-Phase: a) in AB, b) Bildausschnitt mit mehreren
Kérnern mit Fehlorientierung, c) nach HIP und d) nach Sinter-HIP. Das
markierte Korn in d) ist nach dem Mechanismus der Koaleszenz entstanden.

Die Fehlorientierung wird in einer local average misorientation (LAM) Darstellung,

Bild 5.30, als Farbskala von 0° bis 2,5° gezeigt. Oberhalb 5° Missorientierung wird die

Korngrenze definiert, sodass die gezeigten Missorientierungen innerhalb des WC-Korns

vorliegen. Im AB-Zustand ist die Fehlorientierung bis zu 2° in jedem WC-Korn messbar.

Die gleichbleibende Skalierung zeigt den deutlichen Unterschied zwischen den Proben
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nach PBF-LB und nach der Nachbehandlung. Nach der Nachbehandlung andert sich die
Verteilung der Fehlorientierungen deutlich. Die grof3te Missorientierung liegt an den
Praparationsschaden, Bild 5.30 c) und d). Die WC-Koérner zeigen nach der Nach-
behandlung keine intragranulare Fehlorientierung. Die Fehlorientierungen in der
WC-Phase koénnen wahrend der Nachbehandlung abgebaut werden, was sich in
schmaleren XRD-Peaks wiederspiegelt. Da eine hohere Defektdichte das Kornwachstum
in Fest- und Flussigphase begunstigt [4, 33], kann mit den Fehlorientierungen nach PBF-
LB das starke Kornwachstum im Prozess erklart werden. Das Kornwachstum wahrend der

Nachbehandlung ist nicht mehr so ausgepragt, weil die Defekte abgebaut werden.

a) AB b) AB {(Zoom) ¢) PBFLB+HIP d) PBF-LB + Sinter-HIP

Praparationsschaden

Bild 5.30: Lokale Missorientierung in der WC Phase der AB-Proben und nach der
Nachbehandlung

Der Kohlenstoff, der fur die richtige Phasenzusammensetzung hinzugegeben wird, um die
Zusammensetzung im Zweiphasen-Gebiet zu erhalten, wirkt sich zwangslaufig auch auf
das WC-Kornwachstum aus, wie an Literaturwerten in Tabelle 5.7 zu sehen ist. Fir
Zusammensetzungen im Graphit-Bereich ist die Wachstumsrate um siebenmal hoher als
im n-Phasenbereich, wo Kohlenstoffmangel herrscht. Im Folgenden werden die
KorngroRen in Proben aus Pulver mit und ohne C-Zugabe dargestellt. Die
Prozessparameter sind gleich. Die KorngroRenverteilungen, als Histogramme dargestellt,
geben einen differenzierteren Uberblick liber das WC-Kornwachstum als der Mittelwert mit
einer Standardabweichung. Es wird erwartet, dass durch die Kohlenstoffzugabe das WC-
Kornwachstum verstarkt wird und die KorngréRenverteilung breiter wird, weil die grof3en
Korner starker wachsen [2, 16].
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Bild 5.31: Verteilung der WC-KorngréfRen dargestellt durch eine logarithmische

Normalverteilung fir unterschiedliche Laserleistungen in PBF-LB Proben aus

zwei Pulvern und die Sinter-HIP-Nachbehandlung, a) 240 W, b) 260 W, c)

280 W und d) 300 W.
In Bild 5.31 sind die Lognormal-Verteilungen fur die WC-KorngrolRe dargestellt. In
Abhangigkeit von der Laserleistung sind die Proben vor (blau) und nach der Zugabe des
zusatzlichen Kohlenstoffs (schwarz) dargestellt. Fur Laserleistungen von 240 W, 280 W
und 300 W sind aulRerdem die Verteilungen nach dem Sinter-HIP in magenta abgebildet.
Fur die Laserleistungen 260 — 300 W, Bild 5.31 b-d), verschiebt sich das Maximum der
Verteilung zu hoheren Werten fur kohlenstoffreiche Zusammensetzungen. Die Sinter-HIP
Nachbehandlung verstarkt den Effekt nochmals. Fir die Probe mit der geringsten
Laserleistung, Bild 5.31 a), konnte das verstarkte Kornwachstum durch die
Kohlenstoffzugabe nicht nachgewiesen werden. Konyashin et al. [42] fanden, dass die
kinetische Konstante flir das Kornwachstum, Gleichung (2.12), mit hdherem Kohlen-
stoffgehalt starker durch die Temperaturerh6hung beeinflusst wird. Da die Temperatur von
der Laserleistung abhangt, reagiert die kohlenstoffreiche Zusammensetzung sensitiver auf
die Anderung der Laserleistung. In Proben aus Pulver ohne C-Zugabe konnte diese
Steigerung nicht nachgewiesen werden.
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In Bild 5.32 ist die Wachstumsgeschwindigkeit der WC-Kdérner flir PBF-LB-Proben mit
erhohtem Kohlenstoffgehalt dargestellt. Es ist ein monotoner Anstieg der Wachstumsrate
fir die Doo-Kdrner mit steigender Laserstrahlleistung zu beobachten. Die Wachstums-
geschwindigkeit bei PL =240 W kann mit dem Wert fur die NIR b-Vorheizstrategie aus
Bild 5.25 b) verglichen werden. Wenn das Pulver ohne C-Zugabe verarbeitet wird, betragt
die Wachstumsrate 1,2 uym/h. Mit erhéhtem Kohlenstoffgehalt steigt die Wachstumsrate
auf 1,6 um/h.
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Bild 5.32: Wachstumsgeschwindigkeit der Wolframkarbide dD/dt nach der
Kohlenstoffzugabe

Zusammenfassend wirkt sich die Kohlenstoffzugabe deutlich auf das WC-Kornwachstum

aus. Die geringe Zunahme von 5,14 Gew.-% auf 5,24 Gew.-% erhoht bereits die

Wachstumsrate. Wie im Phasendiagramm in Bild 5.16 dargestellt ist, ist die

Kohlenstoffzugabe noch nicht ausreichend, um die Bildung der n-Phase zu unterbinden.

Folglich muss ein noch starkeres WC-Kornwachstum in Kauf genommen werden, wenn

das Hartmetall im Zweiphasen-Gebiet liegen soll.

5.3.4 Binderphase

Im Folgenden wird der Cobaltmischkristall nédher untersucht. Die lokale Verteilung der
Phasen und die chemische Zusammensetzung nach PBF-LB und der anschliellenden
Nachbehandlung werden beschrieben. Die Binderphase kommt in zwei Morphologien vor:
groRere Bereiche ohne Karbide und zwischen den WC-Kdrnern homogen verteilte
Binderphase. Die groReren Cobalt-,Seen” finden sich oft unterhalb der Rakeldefekte,
Bild 5.33. Die Prozessinstabilitaten, wie eine inhomogene Pulverschicht, fihren zu den
lokalen Uberhitzungen, wodurch die Schmelze instabil wird und sich zu einem Tropfen
zusammenzieht. Die Tropfenbildung der Schmelze tritt beim Uberhitzen auf [79] und wurde
im Kapitel 2.2.3 beschrieben. In diesem Schmelztropfen lasst sich eine gerichtete
Erstarrung senkrecht zur Grenzflache entlang des Pfeils in Bild 5.33 e) beobachten. Feine
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neu ausgeschiedene WC-Koérner befinden sich im oberen Bereich der Schmelzraupe,
Bild 5.33 c) und unterbrechen die gerichtet erstarrte Bereiche. Durch den erstarrten
Bereich verlauft ein Riss, Bild 5.33 a), parallel zur Aufbaurichtung. Es ist bemerkenswert,
dass die Cobaltphase nicht in der stabilisierten kfz-Form vorliegt, wie sie in gesintertem
Hartmetall vorliegen wurde, sondern laut EBSD in hexagonal dichtest gepackter Form.
Neben den Temperaturen, die flr das Flussigphasensintern relevant sind, Tabelle 2.3,
vermuten Lad’yanov et al. einen weiteren Phasenibergang in flissigen Cobalt bei 1590 °C
[165]. Bei dieser Temperatur besitzt Cobalt eine kubisch raumzentrierte (krz) Struktur. Die
krz-Modifikation von Co ist instabil und kommt nur in epitaktisch gewachsenen
Diinnschichten mit einer Gitterkonstante von 2,827 A [166] oder Nanopartikeln [167] vor.
Das energetisch gunstigere hdp-Co ist durch eine geringe elastische Verzerrung
erreichbar. Die kfz-Struktur zeigt ein globales Minimum, was mit einer hdheren elastischen
Verzerrung verbunden ist. Es ist durchaus mdglich, dass die hdp-Modifikation (a-Co)
unterhalb des Rakelfehlers aus der krz-Struktur entsteht, die durch Uberhitzen verursacht

wird.

SE Phasen WC Kiistallorientierung a-Co

e) Gerichtete Erstarrungl

Anteil 1010

B aco 0313
. B-Co 0,003
|:| WE  Ojpcs 0001 2110

Bild 5.33: AB Geflige unterhalb eines Rakelfehlers a) RE-Kontrast b) Phasenverteilung,
inverse Polfiguren flr ¢c) WC und d) a-Co, €) die gerichtete Erstarrung ist in
einem vergroRerten Ausschnitt dargestellt.

Im Weiteren wird die Binderphase, die homogen zwischen den WC-Kornern verteilt ist,

untersucht. Hier ist kein gerichtetes Erstarren sichtbar. In Bild 5.34 ist das Geflige der

Probe nach PBF-LB dargestellt. Das SE-Bild in Bild 5.34 a) zeigt zwei unterschiedliche
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Phasen: WC und Cobaltmischkristall. Eine eindeutige Zuordnung der Phasen im
Cobaltmischkristall mit EBSD ist aufgrund der niedrigen Werten fur den Konfidenzindex
(confidence index, Cl) schwierig, Bild 5.34 b). Von allen in Tabelle 4.4 aufgefihrten
Phasen weisen WC, B-Co und Co2W4C einen signifikanten Konfidenzindex auf. Fur die
anschliellende quantitative Bewertung der Phasenzusammensetzung werden 79 % der
Messpunkte mit einem CIl > 0,1 bericksichtigt. In diesem Bildausschnitt werden knapp
11 % n-Phase gemessen. Ein Wert, der die Literaturwerte tbertrifft. Wie in Bild 5.34 c), d)
und e) zu sehen ist, sind keine zusammenhangende Bereiche mit der gleichen

kristallographischen Orientierung von kfz-Co und Co2W4C zu erkennen.

Bk L s, / 101 001

Bild 5.34: AB Geflige: a) SE, b) Konfidenzindex, c) Phasenverteilung, inverse Polfiguren
fur d) B-Co und e) Co2W4C

Die Zuordnung der Phasen wird durch die WDS-Analyse unterstutzt. In Bild 5.35 sind
neben einer RE-Aufnahme die Verteilungen der Elemente dargestellt. Das Cobalt ist in der
Binderphase nicht homogen verteilt, Bild 5.35 b). Die wolframreichen Bereiche im Binder
konnen der n-Phase zugeordnet werden. In den intrakristallinen Poren in der Karbidphase
wird ein hoher Anteil an Kohlenstoff detektiert, Bild 5.35 d). Es liegt die Vermutung nahe,
dass die Kohlenstoff-Ansammlungen durch die Praparation verursacht werden. Auf3erdem
ist die Kohlenstoff-Verteilung innerhalb der WC-Koérner nicht homogen. Da der erhdhte
Kohlenstoffgehalt in allen Kérnern an der gleichen Seite erscheint, handelt es sich um
einen Topographieeffekt. Der Detektor ist an dieser Seite der Probe platziert.
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Bild 5.35: AB Geflige: a) RE, WDX Elementenmapping fur b) Cobalt, c) Wolfram und d)
Kohlenstoff

In Bild 5.36 sind die Ergebnisse der EBSD-Analyse der PBF-LB + HIP Proben dargestellit.
Im SE-Bild sind schon drei Phasen erkennbar: WC, Binder und die n-Phase, die mit EBSD
als Co2W4C identifiziert wird. Der Konfidenzindex ist hoher als in der AB-Probe, sodass
94 % der Messpunkte mit Cl > 0,1 fur die anschlieRende quantitative Bewertung der
Phasenzusammensetzung bericksichtigt werden. Ahnlich wie in den AB-Proben besteht
jeder Binderbereich aus B-Co und Co2W4C. Der Phasenanteil der WC-Phase ist in dem
vorliegenden Bildausschnitt groRer, deswegen kénnen die absoluten Werte flir die
Phasenanteile nicht verglichen werden. Das Verhaltnis der n-Phase zu 3-Co sinkt nach
HIP, was jedoch nicht auf dem Wachstum der n-Phase beruht, sondern auf besserer
Indizierbarkeit der Cobaltphase. Die Temperatur im HIP-Prozess reicht aus, um
Kristalldefekte auszuheilen und damit den Cl zu erhéhen. Es konnten erneut keine
groBeren Korner mit einer gemeinsamen Orientierung fur die beiden Phasen gefunden

werden.
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Bild 5.36: PBF-LB+HIP Gefluge: a) SE, b) Konfidenzindex, c) Phasenverteilung,
inverse Polfiguren fur d) B-Co und e) Co2W4C

In Bild 5.37 sind die Ergebnisse der WDX-Untersuchung nach HIP dargestellt. In der RE-
Aufnahme kann die n-Phase nicht von der Karbidphase unterschieden werden,
Bild 5.37 a). Im Cobalt- und Wolfam-Elementenmapping kénnen die drei Phasen jedoch
deutlich voneinander abgegrenzt werden, Bild 5.37 b) und c). Liegt die n-Phase scheinbar
zwischen zwei WC-Kornern, wurde vorher vorliegendes Co komplett zu n-Phase
umgewandelt [11]. Innerhalb der Karbidphase sind wie in AB-Proben
Kohlenstoffansammlungen und -gradienten zu finden. Die WDX-Analyse belegt die
Wiederausscheidung von Wolfram und Kohlenstoff, wobei die Abnahme an Wolframgehalt
im Binder deutlicher ist.
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Bild 5.37: PBF-LB + HIP Gefuge a) RE, WDX Elementenmapplng flr b) Cobalt, c)
Wolfram und d) Kohlenstoff
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In Bild 5.38 sind die Ergebnisse der EBSD-Analyse nach der Sinter-HIP Nachbehandlung
dargestellt. Die (Co,W)-Phase bildet deutlich groRere Bereiche im Vergleich zur AB-Probe
und wird teilweise als Co2W4C indiziert. Das SE-Bild in Bild 5.38 a) zeigt deutlich zwei
unterschiedliche Zusammensetzungen der Binderphase: hellgrau mit héherer Wolfram-
und niedrigerer Cobaltintensitat und dunkelgrau mit niedrigerem Wolfram- und hoherem
Cobaltanteil. Folglich kdnnen beide kubische Phasen B-Co und Co2W4C, wie in der
Phasenverteilung (Bild 5.38 c)) dargestellt, identifiziert werden. Der Cl ist vergleichbar zu
Proben nach HIP, sodass mehr als 92 % der Messpunkte mit Cl > 0,1 fir die Phasen-
verteilung indiziert werden. Im Gegensatz zu den AB-Proben kann jedem Binderbereich
entweder B-Co oder Co2W4C zugeordnet werden, das sich mit agglomeriertem Erscheinen
in Bild 5.18 c) deckt. Einerseits sind in Bild 5.38 d) kubische Cobaltkdrner von etwa 50 ym
mit einer Korngrenze angedeutet, andererseits sind n-Karbide Co2W4C in einem Bereich
von etwa 20 um gewachsen, wie in Bild 5.38 c) zu sehen ist. Die grélieren Bereiche der

n-Phase bestehen aus kleineren Kornern, Bild 5.38 e) [11].
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Bild 5.38: PBF-LB + Sinter-HIP Gefuge: a) SE b) Konfidenzindex, c)
Phasenverteilung, inverse Polfiguren fir d) f-Co und e) Co2W4C

In Bild 5.39 sind die Verteilungen der Elemente nach Sinter-HIP dargestellt. Die
Binderbereiche zeigen eine homogene Zusammensetzung. In diesem Bildausschnitt
wurde keine n-Phase erfasst. In der Karbidphase sind erneut ein Gradient an Kohlenstoff

und Kohlenstoffansammlungen sichtbar.
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c) Wolfram und d) Kohlenstoff

Es lasst sich zusammenfassen, dass die Sinter-HIP Nachbehandlung die zuvor heterogene
chemische Zusammensetzung des Binders uber mehrere Binderbereiche hinweg homo-
genisiert. Damit unterscheidet sich die Binderphase deutlich von der nach der
HIP-Nachbehandlung. Die homogene Verteilung der Elemente und die gleiche
Kornorientierung Uber groRere Bereiche hinweg deuten auf einen Gleichgewichtszustand

im Geflge hin, der durch die Flussigphase begunstigt wurde.

AbschlieRend wird das Geflige mit zusatzlichem Kohlenstoff in PBF-LB + Sinter-HIP
Zustand untersucht. In Bild 5.40 sind die Ergebnisse der EBSD-Messung dargestellt. Die
zugeordneten Phasen entsprechen den Phasen in Proben aus dem ursprunglichen Pulver.
Die n-Phase wurde hier ebenfalls der Co2W4C-Phase zugeordnet, Bild 5.40 c). Sie liegt
grof¥flachig zusammenhangend vor und besteht aus mehreren Kérnern von ca. 5 ym,
Bild 5.40 e). Kubisches Cobalt ist in einem gréReren Bereich oben rechts erkennbar. Hier
sind die Korner ahnlich zu Bild 5.38 Uuber 100 um verteilt. In der IPF-Darstellung sind nur
zwei Orientierungen fur B-Co im gesamten Bereich erkennbar, die mit der eingezeichneten
Korngrenze voneinander getrennt sind. Im Kreis in Bild 5.40 a) und b) ist ein groRRerer
Binderbereich, der mittels EBSD nicht indiziert wurde. Hier wurde kein Kikuchi-Pattern
aufgenommen, sodass keine Auswertung moglich ist. Eine mdgliche Ursache ist die

plastische Verformung durch die Praparation.
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a) SE b) Cl ¢)  Phase d) IPF kfz-Co e) IPF Co,W,C

. K;}lgrenze %
Antei ;
wc 0,017 111
kfz-Co 0,113 A
mm Co,W,C 0,676 101 001

Bild 5.40: Geflige mit zusatzlichem Kohlenstoff nach Sinter-HIP: a)
Sekundarelektronen, b) Konfidenzindex, c) Phasenverteilung, inverse
Polfiguren fir d) B-Co and e) Co2W4C

5.4 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften des WC-Co Hartmetalls sowie die Eigenschaften der
einzelnen Phasen sind Gegenstand des nachfolgenden Kapitels. Makroskopische
Untersuchungen der Harte und der Bruchfestigkeit werden durch die Nanoindentation und

Eigenspannungsmessungen erganzt.

5.4.1 Harte

In Tabelle 5.9 sind die Hartewerte vor und nach der Nachbehandlung dargestellt. Die Harte
steigt von 863 HV30 nach PBF-LB auf 1106 HV30 durch die Verdichtung mittels HIP. Die
Sinter-HIP Nachbehandlung erhdht die Harte vergleichbar auf 1086 HV30.

Tabelle 5.9: Harte HV30 nach PBF-LB und anschlielRender Nachverdichtung

AB PBF-LB + HIP PBF-LB + Sinter-HIP
863 + 43 1106 + 45 1086 + 34

In Bild 5.41 ist der Vergleich der ermittelten Hartewerte mit Literaturwerten dargestellt.
Wenn der Cobaltgehalt von 10 Gew.-% angenommen wird, liegt die Harte der nach-
behandelten Proben zwischen den groben und extragroben Hartmetallen. Die hier unter-
suchten Hartmetalle kdnnen anhand der WC-Korngrof3e als grob klassifiziert werden.
Somit liegt die Harte auch in nachbehandelten PBF-LB-Proben unter den Literaturwerten.

Die reduzierte Harte kann durch die verbleibende Porositat erklart werden.
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Bild 5.41: Vergleich der Hartewerte mit Literaturangaben, abhangig von Cobaltgehalt und
WC-Korngrole [3].

5.4.2 Eigenspannungen

Da der Volumenanteil der WC-Phase deutlich hoher als der der Binderphase ist, ist sie
geeignet um die Eigenspannungen entlang der Prozesskette zu untersuchen. Im Pulver
liegt in der WC-Phase eine geringe Druckspannung von 150 MPa vor, Tabelle 5.10. Der
PBF-LB-Prozess beeinflusst die Eigenspannungen deutlich, sodass die Druckspannung in
der WC-Phase auf 917 MPa ansteigt. Die Nachbehandlung mit HIP fihrt zu einer
deutlichen Reduktion der Druckspannung auf 281 MPa. Die Sinter-HIP Nachbehandlung
fihrt zu einer leichten Reduktion auf 625 MPa.

Tabelle 5.10: Eigenspannungen gemessen am WC (112) Peak mit Co-Strahlung

Pulver AB PBF-LB + HIP PBF-LB + Sinter-HIP
-150 £ 23 MPa -917+78 MPa  -281 + 66 MPa -625 + 62 MPa

Kayser bestimmte die Spannungen in der WC-Phase abhangig von der Abkuhlrate in
WC-7Co und WC-20Co mit Neutronenbeugung [22]. Dabei ermittelte er Spannungen
von -209 MPa bis -172 MPa fur WC-7Co und von -532 MPa bis -502 MPa fur WC-20Co.
Es ist festzustellen, dass zwischen Pulver und PBF-LB+HIP eine qualitative
Ubereinstimmung der vorliegenden Eigenspannungen erreicht werden konnte. Dabei ist
jedoch der von Kayser gezeigte Pulvereinfluss zu bericksichtigen, sodass quantitative
Aussagen nur eingeschrankt mdglich sind. Basierend darauf kann qualitativ gefolgert
werden, dass die durch den PBF-LB-Prozess eingebrachten Eigenspannungen in der WC-
Phase durch die Nachbehandlungsroute reduziert werden kdnnen, wie bereits in lokaler
Missorientierung in Bild 5.30 gezeigt wurde.
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5.4.3 Nanoindentation

In Bild 5.42 sind beispielhaft die Indentationen in der Karbid- und der Binderphase am

Beispiel einer Probe nach der Sinter-HIP Behandlung dargestellt.

(W Nanoindenter
> W
v * r
N
S ¢ |ndentation
b * Binderphase

Indentation
Carbidphase

5 um

Bild 5.42: Beispielhafte Indentationen in einer PBF-LB + Sinter-HIP Probe

In Bild 5.43 sind die gemittelten Be- und Entlastungskurven fir die Karbid- und die Binder-
phase dargestellt. Die Karbidphase zeichnet sich in allen Zustanden durch die geringere
Verschiebung aus. Die Flache unter der Kurve im HIP-Zustand ist fir die Karbid- und die
Binderphase ahnlich hoch. In der Binderphase im Sinter-HIP-Zustand liegen drei Typen
vor. Die starken Abweichungen deuten auf die unterschiedlichen Bestandteile der

Binderphase hin.

a) b) ©)
(M—2)—3
10{ AB 10, PBF-LB + HIP 10sinter-HIP , 5 O_O
—— Carbidphase —— Carbidphase

_ 8 Binderphase _ 8 Binderphase _ 8
Z Z Z
£ 6; E 6 E 6
% % 2
3 4 O 4 & 44

2 24 21

0 T T T T T T 0 T T T T T T 0 7 T T T i

0 20 40 60 80 100 120 140 0 20 40 60 80 100 120 140 0 50 100 150 200 250 300
Verschiebung [nm] Verschiebung [nm] Verschiebung [nm]

Bild 5.43: Beispielhafte Be- und Entlastungskurven fir die Karbid- und die Binderphase
in a) AB, b) PBF-LB + HIP und c) PBF-LB + Sinter-HIP

Im Folgenden werden die Eigenschaften der Karbidphase dargestellt. In Bild 5.44 ist die
Martensharte der Karbidphase dargestellt. Im AB Zustand streuen die Werte um 23,4 GPa.
Die HIP-Nachbehandlung verringert die Harte etwas. Die Sinter-HIP Nachbehandlung wirkt
sich signifikant aus. Die mittlere Harte der Karbidphase steigt auf 31,2 GPa, Bild 5.44 a).
Nach Sinter-HIP ist eine bimodale Verteilung, Bild 5.44 b), mit Maxima um 37 GPa und um
27 GPa zu erkennen, die der Basis- bzw. der Prismenflache der WC-Kdrner zugeordnet
werden kdnnen. Der Ausreil3er bei 53 GPa konnte der n-Phase entsprechen.
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{ PBF-LB + Sinter-HIP
504 ~———_ Karbidphase
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Mittelwert + Ausreifder Medianlinie

Bild 5.44: Martensharte der Karbidphase: a) als Boxplot fur alle Zustande, b) Mess-
kurven in PBF-LB + Sinter-HIP Proben mit Zuordnung der kristallographischen
Orientierung

Der E-Modul folgt qualitativ den Hartewerten, Bild 5.45. Bis auf zwei Ausreil}er im

Sinter-HIP Zustand liegen die Werte nah beieinander. Die hohe Streuung im AB-Zustand

kann auf die schwierige Zuordnung der Phasen wahrend des NI-Versuchs zurickgefihrt

werden. Der mittlere E-Modul der Karbidphase betragt im AB-Zustand 585 GPa und sinkt
nach HIP auf 509 GPa. Nach Sinter-HIP sind ebenfalls zwei Verteilungen um 760 GPa und

um 619 GPa zu erkennen.

a) 1200 b) 1200 —
) . ) - PBF-LB + Sinter-HIP
1000 - B Karbidphase
'_1000— =
0 o -:-\-
% %5 800
: 800 ] —_ | 7S . —— .
£ 3 600
g T 8 —
= 5 400+
w600 - I w A
p—— ] 200+
400 1 0
AB PBF-LB PBF-LB + 80 90 100 110
+ HIP Sinter-HIP Verschiebung [nm]
25%~75% Bereich innerhalb 1,5 IQR%
Mittelwert ¢ AusreilRer Medianlinie

Bild 5.45: E-Modul der Karbidphase: a) als Boxplot fir alle Zustande, b) Messkurven in
PBF-LB + Sinter-HIP Proben mit Zuordnung der kristallographischen
Orientierung
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In Tabelle 5.11 sind die gemittelte Werte fUr die Harte und der E-Modul der Karbidphase
dargestellt. Die Streuung der Werte liegt unabhangig von der Nachbehandlungsroute bei
15 - 25 %.

Tabelle 5.11: Gemittelte Werte fur Harte und E-Modul der Karbidphase

AB PBF-LB + HIP PBF-LB + Sinter-HIP
Viossungen 7 10 12
Harte 23,4 £ 5,9 GPa 21,8 +4,2 GPa 32,1+7,4GPa
23,4 GPa+25 % 21,8 GPa+19 % 32,1 GPa+23 %
E-Modul 585 + 90 GPa 509 + 74 GPa 708 + 143 GPa
585 GPa+15 % 509 GPa + 14 % 708 GPa + 20 %

Der Vergleich mit Literaturwerten, die ebenfalls mit Nanoindentation ermittelt wurden,
Tabelle 5.12, zeigt, dass die Harte im Bereich liegt, die im WC-Co gemessen wurde [168].
Die Unterscheidung zwischen der Basis- und Prismenflachen war im Rahmen der
Untersuchungen nicht moglich, sodass die extremen Werte nicht erreicht werden.

Tabelle 5.12: Harte und E-Modul in Wolframkarbid, gemessen durch Nanoindentation.

Harte (GPa) E-Modul (GPa) Quelle
Basisflache Prismenflache Basisflache Prismenflache
30£2 23+2 670 £ 45 578 £ 48 [168]
402 3312 674 + 14 542 + 34 [169]
30+5 22+10 [52]
53 29 [170]
325+35 255+5,0 650 + 60 475 + 80 [171]

In Bild 5.46 sind die Hartewerte der Binderphase flir die drei Zustande dargestellt. Die
Harte streut im AB-Zustand stark um den Mittelwert von 14,2 GPa. Nach HIP ist die
Streuung reduziert, der Mittelwert liegt mit 17,2 GPa hoher als im AB-Zustand. Im Sinter-
HIP-Zustand kénnen anhand der Harte mindestens zwei Phasen, Bild 5.46 b) unter-
schieden werden. Die weichere Phase mit 5,7 GPa entspricht dem Cobaltmischkristall 3.
Die hartere Phase mit 19,9 GPa grenzt an die Harte der Karbidphase und entspricht der
n-Phase.
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Bild 5.46: Martensharte der Binderphase: a) als Boxplot fur alle Zustande, b) Mess-
kurven in PBF-LB + Sinter-HIP Proben mit Zuordnung der - und n-Phase
In Bild 5.47 ist der E-Modul der Binderphase dargestellt. Im AB-Zustand betragt der
mittlere E-Modul 297 GPa. Die Streuung wird durch die HIP-Nachbehandlung reduziert und
der Mittelwert auf 353 GPa erhoht. Nach der Sinter-HIP Nachbehandlung kdénnen
mindestens zwei Phasen unterschieden werden. Die Phase @ mit dem mittleren E-Modul
von 254 GPa entspricht dem Cobaltmischkristall. Die Phase @ mit dem mittleren E-Modul
von 927 GPa entspricht der n-Phase, Bild 5.47 b). Die Belastungskurve, die mit der Zahl
® markiert ist, entspricht vermutlich einem Binderbereich, der an eine Pore angrenzt und
deswegen einen sehr niedrigen E-Modul hat.
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Bild 5.47: E-Modul der Binderphase a) als Boxplot fir alle Zustande, b) Messkurven der
PBF-LB + Sinter-HIP Proben mit Zuordnung der Belastungskurven aus
Bild 5.43 c)
In Tabelle 5.13 sind die gemittelten Werte fur die Harte und der E-Modul der Binderphase
fur alle Messungen dargestellt. Im Gegensatz zur Karbidphase reduziert die HIP-

Nachbehandlung die Streuung, wahrend nach Sinter-HIP eine hohe Streuung vorliegt.

Tabelle 5.13: Gemittelte Werte fur Harte und E-Modul der Binderphase

AB PBF-LB + HIP PBF-LB + Sinter-HIP
Anzahl der 12 13 38

Messungen

14,2+ 5,0 172+24 6,937
Harte [GPa

[ ] 14,2 £ 35 % 17,2+ 14 % 6,9 £54 %

297 £ 76 353 £ 29 287 £ 157

E-Modul [GPa]
297 £ 26 % 353+8 % 287 £ 55 %

Der E-Modul der B-Phase @ mit 254 GPa nach Sinter-HIP ist mit 230 GPa fur eine
Modellbinderlegierung vergleichbar [172], Tabelle 5.14. Kayser bestimmte den E-Modul
eines Modellbinders mit Impulsanregungsverfahren mit 214 GPa in vergleichbarer
Grélenordnung [22]. Im Cobaltmischkristall in AB und PBF-LB + HIP-Zustand wurde
aufgrund des hoéheren Wolframgehalts ein héherer E-Modul, verglichen zu gesinterten
Hartmetallen gemessen.
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Tabelle 5.14: Literaturwerte fur die mechanischen Eigenschaften der Binderphase im
gesinterten Hartmetall

Werkstoff Harte (GPa) E-Modul (GPa) Quelle
Co-Modellbinder 4,8+0,2 2307 [172]
WC-11Co, fein 11,6 £ 5,0 [52]
WC-6-11Co 11 [170]
WC-11Co, fein 8,0+£5,5 200+ 75 [171]

5.4.4 Bruchfestigkeit im Vierkugelversuch

Das Diagramm in Bild 5.48 zeigt die Festigkeitsverteilung, die durch den Vierkugelversuch
fur die drei Werkstoffzustande bestimmt wurde. Zur Beschreibung der Verteilung wurde die
Maximum-Likelihood-Methode verwendet. Fir alle Verteilungen ist ein Prognoseband von
90 % angegeben. Im Diagramm der AB- und PBF-LB + HIP-Proben liegen drei bzw. sechs
Festigkeitswerte aul3erhalb des Prognosebands. In Tabelle 5.15 sind die entsprechenden
Weibullparameter m und 0o zusammengefasst. Hier spielt die unbekannte Quer-
kontraktionszahl des PBF-LB WC-12Co eine Rolle. Wahrend der Weibullmodul m nicht von
der Querkontraktionszahl abhangt, hangen die berechnete Bruchfestigkeit und somit auch
die charakteristische Festigkeit davon ab. Somit wurde die Verteilung flr beide Werte
v =0,22 und v = 0,29 beschrieben und die charakteristische Festigkeit bestimmt.

- ; o0
a) - 4|b) % —7] €)%
< 90/ 90% Prognoseband .- 90 : 90
S -~
5 63.21 63.2 63.2
~ 50 501 50
=
79 L
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g 5 Y bl disution 5 | weibull disfribution 54 - i
% SR m=42 e m ‘_‘gg? "“Pa { oy = 1138 MPa
> o, = 416 MPa %o = : :
@ 1 : : : : 1 ! i $eorerers] 1
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Bruchfestigkeit [MPa]

Bild 5.48: Weibullverteilung der Bruchfestigkeiten im Vierkugelversuch

Die AB-Proben weisen die niedrigste charakteristische Festigkeit in Verbindung mit dem
niedrigsten Weibullmodul von 4,2 auf. Die HIP-Nachbehandlung erhoht leicht die Bruch-
festigkeit und reduziert die Streuung. Nach dem Sinter-HIP steigt die Bruchfestigkeit um
das Dreifache. Gleichzeitig wird die Streuung mit dem Weibullmodul von 6,5 verringert.
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Tabelle 5.15: Auswertung der Vierkugelversuche

m 0o, v=0,22 oo, v=0,29 oo,v
MPa MPa
AB 4,2 396 416 471 -495
PBF-LB + HIP 4,9 511 537 547 - 576
PBF-LB + Sinter-HIP 6,5 1082 1138 1065 - 1121

Die Festigkeit der AB- und PBF-LB + HIP Proben kann nicht vollstandig durch eine
Weibullverteilungsfunktion beschrieben werden, da mehrere Werte aullerhalb des
Prognosebands liegen. Die Verteilung der Festigkeit basiert auf der Verteilung der
Defektgrofien. Die Messwerte der Festigkeit sind in Bild 5.49 a) und b) als Histogramm
dargestellt und mithilfe von Matlab mit einer Fitfunktion beschrieben. In beiden Fallen
beschreibt die Fitfunktion eine bimodale Verteilung, was auf zwei Arten von Defekten
hinweist. Aus den Gefugeaufnahmen in Bild 5.12 kommen Mikrorisse und Poren als
mogliche Defektarten in Frage. In Bild 5.49 c) und d) sind die Summenkurven fiotal(G) der
angenaherten Verteilungen als gestrichelte Linie dargestellt. Die dazugehodrigen
Verteilungen 1 und 2 werden jeweils mit den Dichtefunktionen f1(o) und f2(o) beschrieben.
Die Verteilung 1 bei geringen Festigkeitswerten entspricht dem Versagen an Mikrorissen.
Da sie parallel zur Aufbaurichtung und oft zentral in der Probe verlaufen, liegen sie in den
auf Zug belasteten Bereichen und fuhren zum Versagen. Die Poren verursachen ebenfalls

das Versagen in Abhangigkeit von ihrer Gréf3e und Position.
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Bild 5.49: Bimodale Verteilung der Bruchfestigkeit der AB- und PBF-LB + HIP Proben

Mikrorisse sind unerwlnscht und konnten beispielsweise durch den Einsatz der
Stutzstrukturen, die als Sollbruchstellen zwischen den Proben und der Bauplatte dienen,
eliminiert werden. Damit das Potential der rissfreien Proben sichtbar wird, werden die
Messwerte, die der Verteilung 2 zugeordnet werden, erneut im Weibulldiagramm
aufgetragen, Bild 5.50. Die Festigkeitsverteilungen der rissfreien Proben weisen einen
héheren Weibullmodul und eine hohere charakteristische Festigkeit auf. Die
charakteristische Festigkeit steigt nach der HIP Nachbehandlung auf 601 MPa, erreicht
jedoch nicht den Wert nach der Sinter-HIP-Nachbehandlung von 1138 MPa. Somit liegt die
uberlegene Rolle der Sinter-HIP-Nachbehandlung nicht nur an der Rissschlieffung. Die
oben beschriebenen Nanoindentationsversuche zeigen, dass der E-Modul der
Binderphase nach dem Sinter-HIP deutlich sinkt und somit die Duktilitat steigt. Das wirkt
sich vermutlich stark auf die Bruchfestigkeit aus.
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Bild 5.50: Weibullverteilung der Biegebruchfestigkeiten der rissfreien Proben

In Bild 5.51 sind die reprasentativen Rissverlaufe nach dem Vierkugelversuch dargestellt
[173]. Unterhalb sind die Bruchspannung im Vierkugelversuch und die Vickers-Harte fur
die dazugehorige Probe angegeben. Die Rissaufnahmen sind mit der Verteilung der
maximalen Hauptspannung aus Bild 4.13 unterlegt, wobei die Legende nur die
versagensrelevanten Zugspannungen abbildet. Die AB Proben versagten bei deutlich
geringeren Spannungen, an grolReren Defekten nahe des Probenzentrums. Der stark
gekrimmte Risspfad deutet darauf, dass der Riss von einem gréf3eren Defekt zum anderen
wachst, wie das bereits in Bild 5.15b) an vertikalen Rissen gezeigt wurde. Der
Bruchursprung in den PBF-LB + HIP Proben liegt naher am Zentrum. Der Risspfad verlauft
weniger gebogen. Der Rissverlauf in PBF-LB + Sinter-HIP Proben entspricht dem simulativ
bestimmten maximalen Spannungsverlauf. Der Bruchursprung liegt zentral, wo hohe
Zugspannungen zu erwarten sind und der Riss verlauft geradlinig nach auflen. Da im
Sinter-HIP-Prozess sowohl Poren als auch vertikale Risse eliminiert werden, entsteht hier
ein homogener Werkstoff, der auf der Makroskala homogen ist und als ein Kontinuum

betrachtet werden kann.
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b) PBF-LB+HIP C) PBF-LB + Sinter-HIP
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Bild 5.51: Reprasentativer Rissverlauf nach dem Vierkugelversuch in Proben a) in AB, b)
PBF-LB + HIP und c) PBF-LB + Sinter-HIP Zustand.

Tabelle 5.16 fasst die Literaturwerte fur die Festigkeit von WC-Co Hartmetallen
zusammen, die sowohl mit konventionellen Verfahren als auch mit additiver Fertigung
hergestellt wurden. Die Werte sind als Mittelwerte angegeben und liegen hoher als in
dieser Arbeit ermittelte Werte. Da die WC-KorngréfRe und der Cobaltgehalt die Festigkeit
stark beeinflussen, ist ein direkter Vergleich der verflugbaren Daten schwierig. Daruber-
hinaus hangt das effektive Volumen wahrend des Biegeversuchs erheblich vom
Weibullmodul ab. Aus diesem Grund sind die Untersuchungen von Torres et al. [174] far
einen Vergleich am besten geeignet. Diese Arbeit liefert das effektive Volumen und die
Parameter fir die Weibull-Verteilung, was eine Umrechnung erméglicht. Unter Verwen-
dung der Werte fur WC-16Co, mittlerer Korngrof3e (owc-16co= 3281 MPa, m =7,
Veftwc-16co = 0,05 mm?3) und Gleichung (4.12) kann die charakteristische Festigkeit von
2167 MPa flur den in dieser Arbeit verwendeten Vierkugelversuch berechnet werden. Der
von Torres et al. verwendete Werkstoff hat einen hdheren Cobaltgehalt und eine feinere
WC-Korngrolde, die zusammen eine hohere Bruchfestigkeit beguinstigen. Dennoch ist der
Weibull-Modul mit den PBF-LB + Sinter-HIP-Proben vergleichbar. Die Bruchfestigkeit der
hier vorliegenden Proben wird durch die Prasenz der n-Phase deutlich reduziert. Das wirkt
sich in PBF-LB + Sinter-HIP Proben, die groRere Bereiche der n-Phase aufweisen [11],
starker aus. Somit kann das Potential fur die Bruchfestigkeit nicht ohne vorhergehende
Anpassung der Zusammensetzung fur das zweiphasige Hartmetall ermittelt werden.
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Tabelle 5.16: Literaturwerte fur die Bruchfestigkeit
Werkstoff, Test o m Quelle
Herstellungsroute MPa
Konventionell hergestellt
WC-40Co, EDM 3PB 1475 16,5 [175]
WC-12Co, 2,5 ym 2021 - [176]
berechnet
WC-12Co, 3,2 ym 1840 - [176]
WE-2TaC-6Co, 1240* 8,4 [27]
gesintert
WC-2TaC-6Co, .
HIP bei 1260 °C 3PB, ISO 3327 2540 8,8 [27]
WC-2TaC-6Co, *
HIP bei 1360 °C 2330 14,8 [27]
WC-16Co, fein 4208 8 [174]
WC-16Co, medium B3B 3281 7 [174]
WC-27Co, grob 3341 10 [174]

Additiv hergestellt

WC-12Co, grob, Binder

Jotting 3PB, ASTM B406 2684 - [177]
WC-20Co, Gel-Printing - 2612 - [178]
WC-12Co, grob, PBF-LB 3PB 500 - [179]
WC-12Co, grob, PBF-LB B3B 350 hier

* Bei einer Versagenswahrscheinlichkeit von 50 %

In der Literatur finden sich nur wenige Werte fir die Bruchfestigkeit von additiv
hergestellten Hartmetallen. Der grof3te Unterschied besteht zwischen sinterbasierten [177,
178] und laserbasierten Verfahren [179]. Die Festigkeitswerte von Proben, die mit
sinterbasierten Verfahren wie Binder Jetting und Gel-Printing hergestellt wurden, sind
deutlich héher und vergleichbar mit konventionell hergestellten Proben. Hier ist der
starkere Einfluss des Sinterns verglichen zur Formgebung merklich. Die von Zhao et al.
[179] hergestellten Proben zeigen vergleichbare Ergebnisse, wie hier vorgestellte.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der PBF-LB-Prozess mit anschlieRender Nachbehandlung
fur WC-12Co Hartmetalle untersucht. Der gro3flachige Energieeintrag des NIR-Strahlers
im Rakelprozess erhoht die Temperatur der frisch aufgetragenen Schicht und
homogenisiert die Temperaturverteilung tber der Bauplatte. Der Effekt der punktuellen
Belichtung mit dem Laserstrahl auf die Temperatur ist nur mit vielen Annahmen
abzuschatzen. Der Cobalt- und Kohlenstoffgehalt wird im PBF-LB-Prozess reduziert. Die
Zusammensetzung andert sich so, dass das (WC + B)-Gebiet schmaler wird und die
korrekte Einstellung des Kohlenstoffgehalts noch eine grof3ere Rolle spielt. Nach PBF-LB
bildet sich n-Phase, die fein verteilt im Binder vorliegt. Sie konnte am ehesten der
Zusammensetzung Co2W4C zugeordnet werden. Die PBF-LB Parameter haben im
untersuchten Prozessfenster keinen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung. Die
Karbidphase weist jedoch viele Defekte innerhalb der WC-Korner auf, die auch fur das
verstarkte Kornwachstum verantwortlich sind.

Die angepasste Vorheizung mit dem NIR-Strahler bringt eine gleichmafRige Temperatur-
verteilung Uber die gesamte Bauplatte mit 950 + 34 °C vor der Laserbelichtung. AuRerdem
gelang es, durch die Reduktion der Substratplattentemperatur und angepasster NIR-
Belichtungsdauer die WC-Korngrof3e nach PBF-LB zu reduzieren. Die Vorheizstrategie hat
die Phasenzusammensetzung nicht beeinflusst. Die Wachstumsrate fur die WC-Korner ist
mit dem konventionellen Flussigphasensintern vergleichbar, wenn die Temperatur-
unterschiede in Betracht gezogen werden. Die hohe Temperatur im PBF-LB-Prozess sorgt
fur die lokale Entstehung des kubisch raumzentrierten Cobalts, das in konventionellen
Prozessen nicht vorkommt.

Die Nachbehandlung der additiv gefertigten Hartmetalle bringt eine signifikante
Verdichtung. Die HIP-Nachbehandlung verschliel3t die Porositat im Probeninneren, jedoch
nicht die Mikrorisse aus dem PBF-LB-Prozess. Die Sinter-HIP-Nachbehandlung mit
Flussigphase schliel3t die Mikrorisse und kleinere Defekte. Die Nachbehandlungsroute
beeinflusst damit die Art der verbleibenden Defekte. Fur das Verschliellen grolerer
Rakelfehler reicht der Druck und die Menge der Schmelze im Sinter-HIP-Prozess nicht aus.
Eine hohere Sintertemperatur wirde zwar mehr Schmelze, aber auch verstarktes
Kornwachstum bewirken. Eine HIP-Nachbehandlung bei hdéheren Temperaturen, die
teilweise mit Flissigphase verlauft, ist eine vielsprechende Methode um die Rakelfehler

und Risse zu eliminieren.
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Die Risse entlang der Baurichtung und das Abplatzen der Proben konnten im Rahmen der
Arbeit auf die thermisch induzierten Spannungen zuruckgefuhrt werden. Neben der
geringen Abkuhlrate nach dem Prozess hilft eine Substratplatte mit angepasstem Warme-

ausdehnungskoeffizient.

Die erhohte Temperatur wahrend der Nachbehandlung bewirkt WC-Kornwachstum. Durch
die Wiederausscheidung von W und C aus der Binderphase entstehen jedoch neue
kleinere WC-Korner. Die Korngrofenverteilung wird nach der Nachbehandlung breiter,
ohne dass der Mittelwert stark variiert. Die Gitterverzerrungen und intragranulare Defekte
in der WC-Phase verschwinden nach der Nachbehandlung, wie die EBSD-Unter-
suchungen gezeigt haben. Die n-Phase liegt nach dem HIP-Prozess immer noch fein
verteilt in der Binderphase vor. Wahrend des Sinter-HIP-Prozesses wachst die n-Phase
deutlich, sodass sie auch mit XRD besser detektierbar ist. Viele der Binderbereiche liegen

ohne n-Phase als kubisches Cobalt vor.

Die Binderphase wird durch die Nachbehandlung starker beeinflusst. Wolfram und Kohlen-
stoff werden ausgeschieden. Die Zusammensetzung der Binderphase wird homogenisiert.
Die Harte und der Elastizitatsmodul der Binderphase werden reduziert, wodurch der Binder
seine wichtige Eigenschaft der Duktilitdt im Hartmetall wieder erhalt. Die Bruchfestigkeit
steigt nach HIP durch die reduzierte Porositat. Die noch héhere Bruchfestigkeit nach
Sinter-HIP kann durch die duktilere Binderphase und verschlossene Mikrorisse erklart

werden.

Im Vergleich mit konventionell hergestellten Hartmetallen haben die additiv hergestellten
eine deutlich geringere Warmeleitfahigkeit. Dies ist auf die Porositat im Gefluge zurtick-
zufuhren. Es ist gelungen im Rahmen der Arbeit, den Einfluss der Porenmorphologie auf
die Warmeleitfahigkeit im FE-Modell abzubilden und damit die theoretisch erreichbare
Warmeleitfahigkeit Amatrix mit 80 W/m K zu bestimmen. Die Harte des untersuchten Werk-
stoffs ist vergleichbar mit den konventionell gefertigten extra groben Hartmetallen. Die
Bruchfestigkeit ist aufgrund vieler Defekte deutlich geringer. Die Rakelfehler aus dem
PBF-LB-Prozess, die nach der Sinter-HIP Nachbehandlung vorlagen und Risse entlang
der Baurichtung, die nach dem HIP-Prozess vorlagen, sind flr die geringe Festigkeit

verantwortlich.

Der Kohlenstoffgehalt in PBF-LB-Proben konnte durch zusatzlichen Ruf} im Pulver erhoht
werden. Die Wirkung auf die Phasenzusammensetzung war erst nach der Sinter-HIP-
Behandlung sichtbar. Die Zugabe an Kohlenstoff hat gezeigt, dass die Bildung der n-Phase
reduziert werden kann. Die bendtigte Kohlenstoffmenge zur vollstandigen Unterdriickung
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konnte jedoch nicht ermittelt werden, da unbekannt ist, wie viel im Prozess verloren geht.
Zusatzlicher Kohlenstoff bewirkte Kornwachstum, wobei die grofleren Korner starker

gewachsen sind.

Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass der PBF-LB-Prozess mit anschlielRender
thermischer Nachbehandlung geeignet ist, um grobkdorniges WC-10Co Hartmetall additiv
herzustellen. Die entwickelte Vorheizstrategie mit durchgehender Substratplatten-
temperatur von 700 °C und mit dem Aufheizen der neu aufgetragenen Schicht mit
0,4 W/mm? fur vier Sekunden brachte ausreichende Verdichtung mit dem geringsten
WC-Kornwachstum. Die hervorragenden Eigenschaften von Hartmetall resultieren aus der
Kombination der duktilen Binderphase und der homogen verteilten Hartphase. Da im
Gefuge nach PBF-LB neben der Hartphase eine verfestigte Binderphase vorliegt, erweist
sich die Nachbehandlung mit Sinter-HIP als sehr hilfreich, um die Duktilitdt der
Binderphase zu erhéhen. Das Schliel3en der Mikrorisse und der verbleibenden Porositat
bewirkt eine Steigerung in der Bruchfestigkeit und verringert die Streuung der

Eigenschaften.

Da fur vergleichbare mechanische Eigenschaften eine genaue Werkstoffzusammen-
setzung notwendig ist, mussen in weiteren Untersuchungen die Cobalt- und
Kohlenstoffgehalte kontrolliert werden. Die chemische Zusammensetzung flir PBF-LB-
Pulver wird mit iberhéhtem Kohlenstoffgehalt ungeeignet flr andere Fertigungsverfahren,
sodass gesonderte Pulver hergestellt werden mussen. Es ist nicht ohne weiteres maoglich,
Kohlenstoff in beliebiger Menge beizumischen, ohne dass es zu Entmischungen im
Pulverauftrag kommt. Das Zusammenspiel des zusatzlichen Kohlenstoffs mit WC-
Kornwachstumshemmern wird interessant flr die Untersuchung der Wachstums-
mechanismen im PBF-LB-Prozess.

Das Pulver stellt eine sehr wichtige EingangsgroRe dar und konnte hinsichtlich der
Porositat und der WC-Kornwachstumshemmer weiter untersucht und optimiert werden. Es
wird aktuell an Verfahren wie Plasmaspharodisierung gearbeitet, um die Porositat durch
teilweises Wiederaufschmelzen der Pulveragglomerate zu reduzieren. Spharische dichte
Agglomerate versprechen eine hohere Pulverbettdichte.

Die Prozessfuhrung ist im Punkt des Pulverauftrags noch nicht ausreichend stabil. Die
Auftragsvorrichtungen wie Kohlefaserbirsten oder metallische Platten verschlei3en beim
Auftrag der abrasiven, erhitzten Pulver. Die verschlissene Kante verhindert eine glatte
Schicht, wodurch zusatzliche Inhomogenitaten im Prozess zu erwarten sind und die
Aufbauhdhe limitiert ist.
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Um eine ausreichende Verdichtung zu erreichen, wird aktuell im PBF-LB-Prozess lokal zu
viel Energie eingebracht, was die Ausbildung von einem homogenen Gefuge verhindert.
Wenn die Pulverbettdichte hoher ist, ist weniger Uberhitzung fiir das Wiederaufschmelzen
notwendig, was die Schmelze stabiler und die Cobaltverteilung homogener macht.
AuRerdem kann durch einen verringerten Energieeintrag die Cobaltverdampfung
beschrankt werden.

Um die laserbasierte additive Fertigung fur Hartmetalle weiterzuentwickeln, besteht entlang
der Prozesskette ferner Forschungsbedarf. Die chemische Zusammensetzung des Pulvers
beeinflusst die Phasenzusammensetzung und das WC-Kornwachstum. Der Einfluss der
Kornwachstumshemmer wie VC und Cr2Cs im PBF-LB-Prozess ist noch nicht hinreichend
untersucht. Die lokal erreichten Temperaturwerte tUbersteigen die Schmelztemperatur von
Cr2Cs, sodass verglichen zu konventionellem FlUssigphasensintern andere Mechanismen
die Kornfeinung beeinflussen. Der Kohlenstoffgehalt nach PBF-LB konnte im Rahmen
dieser Arbeit noch nicht kontrolliert erhoht werden. Weitere Untersuchungen sind
notwendig, um die Anderung des Cobalt- und Kohlenstoffgehalts entlang der Prozesskette

zu verstehen.

Im PBF-LB-Prozess sollte ein Substratplatte mit einem angepassten Warmeausdehnungs-
koeffizient eingesetzt werden, um die Risse aufgrund thermisch induzierter Spannungen
zu eliminieren. Da die Substratplatte durch eine Spule induktiv erwarmt wird und der
Warmeubergang zwischen dem Substrat und dem PBF-LB-Bauteil sich von Stahl
unterscheidet, muss die Substratplattenvorheizung neu kalibriert werden. Die
Nachbehandlungsrouten im Rahmen dieser Arbeit haben eine Richtung gezeigt, wie alle
Defekte aus dem PBF-LB-Prozess beseitigt werden konnen. Die HIP-Nachbehandlung bei
héherer Temperatur, die teilweise mit Flissigphase verlauft, ist eine vielversprechende
Methode um Rakelfehler und Risse zu eliminieren.
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8 Anhang
8.1 Fehlerfortpflanzung

m=2ne, + 2 pa+ 2
B T 9a ¢ ap P

dc,

8.2 Simulationsannahmen

8.2.1 Temperaturleitfahigkeit

Bild 8.1: Simulationsmodell fur die Temperaturleitfahigkeit

Temperatur [°C]
233
212

Bild 8.2: Temperaturverteilung im LFA-Versuch flr verschiedene Zeiten

Tabelle 8.1: Modellparameter der Simulationen fir die Temperaturleitfahigkeit

Simulierte Zeit [s] 0,5
Warmeleitfahigkeit [mJ/s mm K] 41,27
Warmekapazitat [mJ/t K] 2,46E+08
Warmefluss an der Oberflache [mJ] 25 000
Pulszeit [s] 0,0006

Randbedingungen adiabatisch
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Y

L

Bild 8.3: Simulationsmodell der NIR-Vorheizung
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8.2.2 Abkiihlung

Tabelle 8.2: Annahmen fur die Temperaturverteilung wahrend der NIR-Vorheizung

Warmefluss an der Oberflache [mJ] 600
Verteilung gleichmalig
Schichtdicke Pulver [um] 30
A Pulver [mJ/s mm K] 5

z

A

X ¥

Bild 8.4: Simulationsmodell der NIR-Vorheizung

Tabelle 8.3: Modellparameter der Simulation fur die Abkuhlung der Bauplatte mit Proben

WC-12Co Bauplatte (1.4404) [180]
Dichte [t/mm?] 14,8:107 8,0-107
WAK [106 1/K] 6,5 [65] 18
co [mJ/tonne K] 0,25-10° 0,5-10°
\Y 0,29 [150] 0,25

A [mJ/s mm K] 120 [65] 15
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Tabelle 8.4: Elastische [180] und plastische Kennwerte des Bauplattenmaterials [181]

Temperatur Plastische Dehnung Fliel3grenze E-Modul
K % MPa GPa
293 200
0 212
323
0,01 242
373 0 186 104
0,01 216
0 157
47 1
3 0,01 187 86
0 138
573 179
0,01 168
0 128
673 172
0,01 158
0 120
773 165
0,01 150

Tabelle 8.5: Elastische [150] und plastische Kennwerte des Hartmetalls [46]

Temperatur Plastische Dehnung Flieldgrenze E-Modul
K % MPa GPa
293 560
773 540
0,01 647
973 0,04 1215
0,1 1466
0,2 1652
0,01 297
0,04 446
1073 0.1 641 520
0,2 793
1173 500
0,01 149
0,04 223
1273 0.1 305 480
0,2 409

1373 410
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8.2.3 Vierkugelversuch

Bild 8.5: Simulationsmodell fur den Vierkugelversuch

Tabelle 8.6: Modellparameter der Simulation des Vierkugelversuchs. Die Kugeln werden
als starr angenommen.

WC-12Co
Dichte [t/mm?] 14,8-107
E-Modul [GPa] 560 [150]

v 0,29 [150]
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8.3 Position und Breite des WC-(100)-Peaks
Tabelle 8.7: Position und Breite des WC (100) Peaks in Pulver und PBF-LB Proben mit
unterschiedlicher Laserleistung

2 O, Maximum Halbwertsbreite,  Anteil Lorentz-Fkt, R2
FWHM My
Pulver 41,52 £ 0,01 0,51+ 0,01 -5,28 + 3,99 0,99234
PL=220W 41,65 + 0,01 0,52 £ 0,01 -1,96 + 0,87 0,99597
PL=280W 41,67 £ 0,01 0,52 £ 0,01 -1,93 £ 0,94 0,99510
PL=320W 41,48 + 0,004 0,38 £ 0,01 -0,14+ 0,21 0,99699

Tabelle 8.8: Position und Breite des WC (100) Peaks in Pulver und PBF-LB Proben mit
unterschiedlicher Bauplattenvorheizung

2 ©, Maximum Halbwertsbreite,  Anteil Lorentz-Fkt, R2
FWHM Mu
Pulver 41,52 £ 0,01 0,51 +£0,01 -5,28 + 3,99 0,99234
Tsubs =900 °C 41,66 + 0,01 0,52 £ 0,01 -1,55+ 0,74 0,99560
Tsubs = 500 °C, NIR a 41,68 + 0,01 0,52 £ 0,01 -1,96 + 1,00 0,99445
Tsus = 700 °C, NIR b 41,66 £ 0,004 0,52 + 0,01 -1,47 + 0,65 0,99641

Tabelle 8.9: Position und Breite des WC (100) Peaks in Pulver und PBF-LB Proben mit
unterschiedlicher Nachbehandlung

2 ©, Maximum Halbwertsbreite,  Anteil Lorentz-Fkt, R2
FWHM My
Pulver 41,52 £ 0,01 0,51 £ 0,01 -5,28 + 3,99 0,99234
AB 41,67 = 0,01 0,52 £ 0,01 -1,93 £ 0,94 0,99510
PBF-LB + HIP 41,49 £ 0,01 0,51 £ 0,01 -10,1 £ 9,36 0,97473
PBF-LB + sinter-HIP 41,58 + 0,02 0,37 £ 0,01 -0,55+£ 0,65 0,99741

Tabelle 8.10: Position und Breite des WC (100) Peaks in PBF-LB Proben mit
unterschiedlichem Kohlenstoffgehalt

2 ©, Maximum Halbwertsbreite, FWHM Anteil Lorentz-Fkt, mu R2
AB 41,66 + 0,004 0,52 + 0,01 -1,47 + 0,65 0,99320
AB +C 41,70 £ 0,01 0,50 + 0,01 -1,71 £ 0,93 0,99484
PBF-LB + Sinter-HIP 41,65 + 0,01 0,51 + 0,01 -3,03 + 1,57 0,99452
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8.4 Ermittelte KorngroRen

Tabelle 8.11: WC-KorngrofRe in XW 0738 Pulver, nach PBF-LB und in nachbehandelten

Proben
D1o Dso Dso Dmean
um
Pulver 0,21 0,43 0,85 0,51 £ 0,40
AB 0,76 1,78 4,92 2,47 +2,15
PBF-LB + HIP 0,55 1,70 4,70 2,25+ 1,90
PBF-LB + sinter-HIP 0,70 2,13 7,20 3,22 + 3,16

Tabelle 8.12: WC-KorngréRen in Proben mit gleichen PBF-LB Parametern vor und nach
Zugabe des zusatzlichen Kohlenstoffs

D1o Dso Dgo Dmean
um um pm pm

PL=240W 0,73 1,69 4,83 2,41+ 2,26
XW0738 PL=260W 0,57 1,49 4,74 2,13+ 2,01
PL =280 W 0,47 1,56 6,07 2,62+ 2,79
PL =300 W 0,74 1,91 5,05 2,54+ 2,16
PL=240W 0,62 2,15 5,94 2,87 + 2,56
XW0738 + C PL =260 W 0,69 2,34 6,55 3,13+ 2,74
PL=280W 0,8 2,6 7,03 3,74+ 2,98

PL =300 W 0,9 2,7 7,5 3,65+ 3,03
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8.5 Bruchfestigkeit

8.5.1 Bestimmung des effektiven Volumens

Matlab-Code fur die Berechnung des effektiven Volumens
m = 4.9; %Weibullmodul der Proben

A = importdata(['1_9 590 _0_22.rpt7);
%Abaqus-> Report... integration volume, maximal principal stress, mid, min =>
% Die drei Hauptspannungen sigmal, sigmall, sigmalll

% A =reshape(A.', 1, []);

B = sortrows(A,4,'descend');
%Max. Hauptspannung absteigend sortiert

% load new1.txt

% load element2.inp

% B(B(:,4)<0|B(:,5)<0,:)=[];

B = max(B,0);
%Maximale Hauptspannung bestimmt

% B(B(:,5)<0,:)= B(B(:,5)=0,:);

% [rn,cn]=size(nodes);

[re,ce]=size(B);

% [rs,cs]=size(element2);

fori=1:re
C(i)=(B(i,4)"m+B(i,5)*m)*(1/m);
%Berechnung der equivalenten Spannung nach "Principle of independent
%Action [Barnett, Hermann, Wingfield Fracture of Brittle Materials unde
%rTransient Mechanical and thermal loading, 1967]

end

sigma_eq = max(C);

sigma_eq2 = max(B(:,4));

sigma_eq1 = max(max(B(:,4)),1);

for j=1:re

% if B(j,4)>700||B(j,5)>700]|B(j,5)>700
Veff(j) = (B(,4)"m+B(j,5)*m+B(j,6)*m)/(sigma_eq1*m))*B(j,3);
%Bestimmung des effektiven Volumens unter Bertcksichtigung der drei
%Hauptspannungen
Veff1(j) = ((B(j,4)*m)/(sigma_eq1*m))*B(j,3);

% else

% Veff(j) = 0O;
% Veff1(j) = 0;
% end

end

Veff_total = sum(Veff)*2;
Veff_totall = sum(Veff1)*2;
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8.5.2 Rohdaten der Vier-Kugel-Versuche

Tabelle 8.13: Proben nach PBF-LB, Rohdaten fur die Weibull-Verteilung

Fmax Omax, V = 0.22 Omax, V = 0.29 Pr
[N] [MPa] [MPa] [%]
473.2 229.65465 241.55841 2.46479
512.7 244.9169 257.5992 5.98592
520.23 249.68977 262.62915 9.50704
539.89 250.30959 263.28786 13.02817
545.26 264.56574 278.27266 16.5493
577.18 267.17695 281.00398 20.07042
583.2 270.07539 284.06664 23.59155
583.4 283.35551 298.05078 27.11268
592.07 285.34121 300.13057 30.6338
614.3 300.19386 315.7495 34.15493
635.2 300.69868 316.28414 37.67606
655.5 301.1959 316.79303 41.19718
659.5 310.99614 327.11937 44.71831
715.18 329.34868 346.41119 48.23944
725.46 336.12019 353.52856 51.76056
780.05 360.51272 379.18954 55.28169
810.8 374.89084 394.31015 58.80282
845.08 388.52776 408.63804 62.32394
912.17 422.75473 444.65568 65.84507
953.69 425.87353 447.93021 69.3662
957.01 444.78634 467.83477 72.88732
963.23 450.08029 473.38574 76.40845
980.01 452.89907 476.36601 79.92958
1014.84 478.44262 503.21965 83.4507
1015.52 478.6513 510.70368 86.97183
1034.66 485.53896 537.85877 90.49296
1098.94 511.36952 589.25949 94.01408
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Tabelle 8.14: Nach HIP: Rohdaten fur die Weibull-Verteilung

Fmax Omax, V = 0.22 Omax, V = 0.29 Pr

[N] [MPa] [MPa] [%]
577.45 266.02826 279.68642 2.99145
628.19 290.2077 305.10759 7.26496
672.17 314.6254 330.78071 11.53846
679.1 321.21886 337.7112 15.81197
693.94 321.44436 337.95136 20.08547
698.06 333.88361 351.03092 24.35897
724.84 338.06495 355.42331 28.63248
740.64 340.93897 358.44301 32.90598
892.17 417.93477 439.39492 37.17949
1047.86 495.34877 520.7834 41.45299
1060.38 507.2905 533.3462 45.7265

1097.98 507.84242 533.91641 50
1109.17 520.62506 547.35861 54.2735
1136.27 537.41024 565.00746 58.54701
1155.18 543.49902 571.40344 62.82051
1167.99 547.57846 575.69576 67.09402
1176.47 558.56904 587.25823 71.36752
1239.98 568.54692 597.73555 75.64103
1253.21 581.50243 611.35764 79.91453
1260.53 585.57726 615.64345 84.18803
1260.73 591.53373 621.9098 88.46154
1298.26 609.16199 640.43576 92.73504
1328.56 610.59802 641.95212 97.00855
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Tabelle 8.15: Nach Sinter-HIP: Rohdaten fur die Weibull-Verteilung

Fmax Omax, V = 0.22 Omax, V = 0.29 Pr

[N] [MPa] [MPa] [%]
1570.55 803.62031 844.73278 4.02299
1656.59 814.06262 855.87358 9.77011
1684.19 816.2907 858.21148 15.51724
1687.65 864.10539 908.48769 21.26437
1714.2 872.48503 917.33214 27.01149
1786.34 926.02314 973.5786 32.75862
1947.76 934.47005 982.43036 38.50575
1986.57 935.24951 983.2513 44.25287
2079.03 958.55747 1007.77109 50
2109.78 985.05454 1035.66002 55.74713
2116.25 1034.65748 1087.5837 61.49425
2361.31 1086.12222 1141.8841 67.24138
2542.59 1107.50812 1164.61163 72.98851
2737.46 1184.2925 1245.35303 78.73563
4290.08 1250.87641 1314.91996 84.48276
5638.47 1273.71261 1339.15336 90.22989
5945.28 1328.47863 1396.71403 95.97701

8.5.3 Fitfunktion der bimodalen Festigkeitsverteilungen

Die Fitfunktion beschreibt eine bimodale Verteilung, die im nachsten Schritt als Summe
zweier normierter Weibullverteilungen dargestellt wird. Die Verteilungen werden mit dem
Formparameter m und Skalenparameter oo beschrieben. Die Lage der Verteilungsfunktion

wird mit dem Lageparameter /loc angegeben.

(o —loc m_l_ o —loc\™ 8.1
fila) =m ( - ) expl—( p ) l (8.1)
footar = @)+ @/ Fi@)+ () do) 82)

(8.3)
r= Z(ftotal(o-i) - fziel(o'i))z g; € {Utest}

L
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g{ninr Xopt = {M1, My, locy, locy, 001 02} (8.4)
opt
Optimierung Uber globalen gradientenfreien DIRECT Algorithmus [182]
Tabelle 8.16: Fitting Parameter fir die bimodale Festigkeitsverteilung
m loc scale

AB 1 (Riss) 6,0317 51,0564 254,6896
AB 2 (Rissfrei) 6,2123 72,6374 411,9601
PBF-LB + HIP 1 (Riss) 5,9188 8,8484 344,6544

PBF-LB + HIP 2 (Rissfrei) 9,8646 142,6527 459,0365
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