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1 Einleitung

Produktionsprozesse haben sich mit voranschreitender technischer Entwicklung von der
hindischen Fertigung zur industriellen Produktion gewandelt. Mit der additiven Fertigung (AM
engl. additive manufacturing) wird der Schritt zur dritten industriellen Revolution vollzogen [1]. Sie
erlaubt eine vollig neue Herangehensweise an den Produktionsprozess basierend auf
Digitalisierung und Vernetzung. Getrieben wird die Technologie von dem Trend zur
Individualisierung von Produkten, beschleunigten Produktentwicklungszyklen und dem Drang
zur Kostensenkung. Fir den Industriestandort Deutschland hat AM eine besondere Bedeutung,
da der Technologie das Potenzial zugesprochen wird, die Abwanderung der Produktionsstitten

in Niedriglohnlinder zu stoppen [2].

Ursichlich fir das groB3e Potenzial von AM ist das Verfahrensprinzip, das auf dem direkten
Aufbau des Bauteils aus dem Werkstoff beruht. Dies bringt, im Vergleich zu konventionellen
Verfahren, viele Vorteile mit sich. AM erlaubt es, die Individualisierbarkeit handischer Arbeit mit
der maschinellen Produktionsweise industrieller Fertigung zu kombinieren. Die nahezu
uneingeschrinkte geometrische Gestaltungsfreiheit ermdéglicht Funktionsintegrationen oder
lastgerechte Gewichtsoptimierung. Haufig haben die Bauteile eine organisch anmutende Form,

welche durch die lastgerechte Verteilung des Werkstoffes bedingt ist.

Fir die additive Verarbeitung von Metallen haben sich Verfahren durchgesetzt, die das
Ausgangsmaterial in Form von Pulver oder Draht mittels einer fokussierten Energiequelle wie
einem Laser oder Elektronenstrahl aufschmelzen und so eine schmelzmetallurgische Bindung
erzeugen [3]. Anhand der Abmessungen des Produkts, der erforderlichen Genauigkeit und

Oberflichenqualitit kann ein geeignetes additives Verfahren ausgewihlt werden [4].

Das selektive Laserschmelzen (SLM) erlaubt komplexe Geometrien zu fertigen, die, z. B. in Form
von integrierten Kiihlkanalen, bei Werkzeugen von groler Bedeutung sind [5]. Im SLM-Prozess
wird das Bauteil schichtweise aus einem Pulverbett aufgebaut. Mit Hilfe eines Lasers wird der
Querschnitt des Bauteils in der jeweiligen Schicht aufgeschmolzen. Dabei wird nicht der gesamte
Querschnitt auf einmal belichtet, sondern der Laser fihrt den Querschnitt in Bahnen oder
punktuell ab. Dies hat zur Folge, dass immer nur ein sehr kleines Schmelzbad existiert, woraus
eine hohe Erstarrungsrate resultiert. Der Werkstoff erstarrt in einer einzigartigen Mikrostruktur,
die durch die hohe Erstarrungsrate, gerichtete Erstarrung, grole Temperaturgradienten und eine

hohe Kristallwachstumsrate bestimmt wird [3, 0].



2 1 Einleitung

Aktuell werden in der Industrie hauptsichlich Aluminium-, Stahl-, Titan-, Nickel- und
Kobaltchromlegierungen mit SLM verarbeitet [6-8]. Aluminium- und Titanlegierungen werden
hiufig fir gewichtsoptimierte Strukturbauteile verwendet. Stahl ist der am meisten angewendete
Konstruktionswerkstoff [9]. Das Hauptelement Eisen kommt haufig vor und ist preiswerter als
Leichtmetalle wie Aluminium oder Titan. Durch Legierungsmodifikation decken Stihle ein
gewaltiges Spektrum an Eigenschaften ab. Fur die additive Fertigung sind Stdhle interessant, die
besondere Eigenschaften aufweisen. So wird fir Konstruktionsbauteile grof3tenteils
korrosionsbestindiger Stahl verwendet [6]. Ein weiteres Anwendungsfeld ist die Herstellung von
Werkzeugen [5]. Die besonderen Anspriiche an die mechanischen Eigenschaften, die fiir
Werkzeuge bendétigt werden, erfiillen die Werkzeugstahle. Diese Legierungen sind durch hohe
Kohlenstoff- und Karbidbildnergehalte gekennzeichnet. Durch die Neigung zu Rissbildung und
Verzug resultiert eine herausfordernde Verarbeitbarkeit im SLM-Prozess. Werkzeugstahle
wurden bisher auf Grund dieser Herausforderungen selten mit SLM prozessiert. Es besteht daher
ein groBer Bedarf die Zusammenhinge zwischen dem Prozess, der Verarbeitbarkeit, dem

entstehenden Gefiige und den resultierenden Eigenschaften aufzuklaren.

In dieser Arbeit sollen die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften dreier hochfester
Stahllegierungen, verarbeitet im SLM-Prozess, untersucht werden. Die Stahllegierung
Fe85CrdMo8V2C1 (Massenanteil in %) zeigt bereits im Gusszustand unter Druckbelastung
interessante mechanische Eigenschaften. Durch die Realisierung relativ hoher Erstarrungsraten
beim Giel3prozess dinnwandiger Bauteile wird eine maximale Festigkeit von ca. 4000 MPa,
verkntpft mit einer beachtlichen Bruchstauchung von ca. 20 % erzielt [10]. Die Methode des
GieBens schrinkt die Geometrie der herstellbaren Bauteile ein. Zudem sind typische GieB3fehler
wie Seigerungen und Lunker nicht auszuschlieBen. Die hochstfeste Stahllegierung
Fe85CrdMo1V1WS8C1 (Massenanteil in %) zeigt im Guss eine noch hohere Druckfestigkeit von
bis zu 5500 MPa und sollte durch die partielle Substitution von Molybdin und Vanadium durch
Wolfram eine bessere Schweil3barkeit aufweisen [11]. Eine Legierungsentwicklung auf Grundlage
der Erfahrungen mit den beiden genannten Legierungen, speziell auf die Anforderungen des
SLM-Prozesses zugeschnitten, soll ermdglichen, das Potenzial des SLM-Prozesses

auszuschopfen.

An den beiden Ausgangslegierungen soll der Einfluss des Prozesses, das Geflige und die
mechanischen Eigenschaften untersucht und dem Gusszustand vergleichend gegentbergestellt
werden. Es wird die Auswirkung verschiedener SLM-Prozessparameter wie Laserleistung,

Lasergeschwindigkeit und Schraffurabstand untersucht. Zudem wird eine Substratplattenheizung



verwendet und die Folgen fir die Rissneigung, den Verzug, das Gefiige und die mechanischen

Eigenschaften bewertet.

Bei der Legierungsentwicklung soll die Verarbeitbarkeit der Legierung im SLM-Prozess
verbessert werden, was sich in hoheren Aufbauraten und geringerer Riss- und Verzugsneigung
bemerkbar macht. Anhand der Legierungsentwicklung werden Moglichkeiten zur gezielten
Beeinflussung des Gefiiges und damit der mechanischen Eigenschaften durch Anpassung der

SLM-Prozessparameter innerhalb bestimmter Bauteilbereiche aufgezeigt.

Im Rahmen der Arbeit werden Prototypen von Werkzeugen aus allen untersuchten Legierungen
mit dem SLLM-Prozess hergestellt. Dabei wird die gesamte Prozesskette vom CAD-Entwurf (engl.
computer aided design), iber den SLM-Prozess, bis hin zur Nachbearbeitung und einem Test der
Werkzeuge durchlaufen. In der Folge wird eine Ubertragung auf die industrielle Fertigung

moglich sein.



2 Grundlagen

Das selektive Laserschmelzen erlaubt geeignete metallische Werkstoffe in nahezu beliebige
geometrische Formen zu bringen. Wihrend des Prozesses unterliegt der Werkstoff besonderen
thermischen Bedingungen, wie beispielsweise einer hohen Erstarrungsrate oder zyklischer
Erwirmung, hervorgerufen durch den schichtweisen Aufbau. Um die Einflisse des Prozesses auf
den Werkstoff beurteilen zu kénnen, ist ein tiefes Verstindnis tiber die Prozessbedingungen

notwendig.

Zunichst wird ein Uberblick tiber die additiven Fertigungstechnologien gegeben, um eine
Einordnung des SLM-Prozesses zu ermoglichen. AnschlieBend wird der SLM-Prozess selbst
erldutert, wobei der Fokus auf den Prozessbedingungen liegt, die den verarbeiteten Werkstoff
beeinflussen. Die Beschreibung von Gefiige und Eigenschaften SLM prozessierter Stihle und
konventionell verarbeiteter Werkzeugstihle soll die Wechselwirkungen aus Prozessbedingungen,

der Gefiigeentstehung und den mechanischen Eigenschaften verdeutlichen.

2.1 Additive Fertigungstechnologien

Additive Fertigungsverfahren sind Herstellungstechnologien, bei denen das Werkstlick schicht-
oder elementweise aufgebaut wird. Sie unterscheiden sich damit grundlegend von
konventionellen Fertigungsverfahren, bei denen subtraktiv (z. B. spanende Verfahren),
verformungsbasiert (z. B. Schmieden) oder urformend (z. B. Giellen) gefertigt wird. Die
Industrie, die hinter AM steht, ist einer der am schnellsten wachsenden Wirtschaftszweige mit
einem Zuwachs um 259 % im Jahr 2016 auf ein Umsatzvolumen von iber 5 Mrd. € [12].
Additive Fertigungsanlagen fur die industrielle Anwendung (>5000 €) werden inzwischen von 62
Herstellern weltweit angeboten. 34 Anbieter gibt es alleine fiir Metalle mit dem Einsatz in der
additiven Fertigung. Weltweit werden neue Forschungsstandorte gegrindet, die sich

ausschlieflich mit AM beschiftigen und neue Fabriken um AM herum aufgebaut [12].

Das erste Patent, das die Methode der additiven Fertigung beschreibt, wurde bereits 1973 in
Deutschland angemeldet [13]. Zu diesem Zeitpunkt fehlte es noch an leistungsfihigen
Computern. Somit war eine kommerzielle Verfugbarkeit der Verfahren erst Ende der 1980er
Jahre gegeben [14, 15]. Die ersten angewendeten Verfahren waren die Stereolithographie, /ayer
laminated manufacturing, Schmelzschichtung (FDM) und selektives Lasersintern [15]. Sie wurden

zunichst fast ausschlieBlich zur Herstellung von Prototypen und Modellen eingesetzt, woraus
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sich der Begriff rapid prototyping entwickelt hat. Das selektive Laserschmelzen wurde 1996 vom

Fraunhofer ILT in Aachen entwickelt [16].

Mit der Zeit verschob sich der Anwendungsbereich der additiven Fertigungsverfahren von der
Prototypenherstellung hin zur Bauteilfertigung, wodurch sich der Begrifft des rapid prototyping in
additiv manufacturing gewandelt hat. Ursdchlich fur die Wandlung des Anwendungsbereiches sind
die zahlreichen Vorteile, die additive Fertigungstechnologien bei der Herstellung geeigneter

Bauteile bieten:

+ FEine nahezu uneingeschrinkte geometrische Gestaltungsfreiheit erlaubt es, beliebige
Geometrien wie Hohlraume, Gitterstrukturen, Kiihlkanaile oder gradierte Porositit zu fertigen.
AuBerdem koénnen Bauteile in ihrer Geometrie belastungsgerecht konstruiert werden, was
hiufig auf der Basis von Topologieoptimierung geschieht. Im Gegensatz zu subtraktiven
Verfahren wird ein stirker gewichtoptimiertes Teil sogar gunstiger, da weniger Material
geringere Materialkosten und eine geringere Produktionszeit bedeutet.

+ Die Zeit, die zwischen Entwurf eines Bauteils und der abgeschlossenen Produktion eines
ersten Bauteils vergeht, ist im Vergleich zu Verfahren wie z. B. Gussprozessen kiirzer, da
Zwischenschritte wie der Formenbau entfallen. Dies erlaubt es z. B. Sonderwerkzeuge in
kurzer Zeit zu realisieren oder die Produktionszeit von Formwerkzeugen zu verringern [5].

+ Komplexe Bauteile mit geringer Stiickzahl konnen teilweise giinstiger mit additiven Verfahren
hergestellt werden [17]. Auch koénnen hiufig Baugruppen zu einem Teil zusammengefihrt
werden, was insbesondere die Montagekosten verringert.

+ Hiufig kann das Ausgangsmaterial wiederverwendet werden und der Energieaufwand, der von
der Rohstoffgewinnung bis zum fertigen Bauteil aufgewendet werden muss, ist bei gleicher

Stiickzahl meist geringer als bei konventionellen Verfahren [18, 19].

Gleichzeitig hat die Verfahrensgruppe auch mit zahlreichen Nachteilen zu kidmpfen, die

Gegenstand heutiger Forschung und Entwicklung sind:

— Die Volumenaufbaurate additiver Prozesse ist noch zu gering, um hohe Stiickzahlen
kostendeckend fertigen zu kénnen. Mit einer Steigerung der Aufbaurate ist iiblicherweise eine
Verringerung der Genauigkeit und Oberflichenqualitit verbunden.

— Durch den schichtweisen Aufbau ist die Oberflichenqualitit bei hohen Schichtdicken durch
den Treppenstufeneffekt herabgesetzt [20]. Bei einigen Verfahren kann es zu Anhaftungen des
Ausgangsmaterials an der Oberfliche kommen. Es besteht auBerdem die Gefahr von
Porositit, die zwischen den Schichten entsteht. Die Restporositit ist insbesondere bei

dynamisch belasteten Bauteilen kritisch zu bewerten.
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— Im Vergleich zu den konventionellen Verfahren ist das Ausgangsmaterial teurer, da meistens
ein vorgelagerter Prozessschritt notwendig ist, um den Werkstoff in eine geeignete Form zu
bringen (z. B. Pulver-, Draht-, Granulatherstellung).

— Der Stand der Normen und der Aufwand zur Zertifizierung hat noch nicht den Stand der
konventionellen Verfahren erreicht, ist aber Gegenstand intensiver Bemuhungen.
Insbesondere flir neue Materialien existieren keine Normen und Zertifizierungen, sodass hier

Forschungsbedarf besteht.

Die Anwendungsbereiche additiv gefertigter Teile sind durch die Vor- und Nachteile der
Verfahren bestimmt. So wird aktuell mehrheitlich in vier Industriesparten additive Fertigung
angewendet. Am hiufigsten kommt die additive Fertigung bei der Produktion von
Kunststoffteilen zum FEinsatz [21]. Der zweitgroBite Anwendungsbereich ist die Herstellung
komplexer Motorenteile oder leichter Strukturbauteile fiir das Transportwesen. Hauptanwender
ist hier die Luft- und Raumfahrtindustrie, da hier geringe Stickzahlen und hohes
Leichtbaupotenzial aufeinandertreffen [22]. Ein drittes wichtiges Anwendungsfeld ist die
Werkzeugindustrie. Spritz- und Metallgussformen lassen sich schnell und mit geeigneter Kithlung
realisieren [5] und auch Sonderwerkzeuge mit geringen Stickzahlen fertigen [12]. Zusitzlich
stellen mehr als 20 % der Firmen, die eine additive Fertigungsanlage betreiben, damit eigene
Werkzeuge her [21]. Der vierte Anwendungsbereich findet sich in der Medizintechnik, die von
der Individualisierbarkeit und der Méglichkeit gradierter Porositit profitiert. Mit Hilfe additiver
Fertigungsverfahren lassen sich Implantate herstellen, die an den Patienten individuell angepasst
sind. Die einstellbare Porositit erlaubt es dartiber hinaus, eine zum Knochen passende Steifigkeit

zu generieren und ermoglicht das Einwachsen von Zellen in das Implantat [23].

Die Prozesskette, von der Idee bis hin zu einem einsatzbereiten additiv gefertigten Bauteil,

verlduft bei allen additiven Fertigungsverfahren nach dem gleichen Schema:

Zunachst muss ein geeigneter Werkstoff ausgewahlt werden, welcher der Funktion des Bauteils,
aber auch der speziellen Herstellungstechnologie gerecht wird. Die Werkstoffeigenschaften
beeinflussen alle nachfolgenden Schritte mal3geblich. Nur mit einem geeigneten Werkstoff ist

eine kosteneffektive Fertigung moglich.

Im zweiten Schritt muss ein CAD-Modell des zu fertigenden Bauteils erstellt werden. Dazu kann
ein Bauteil vollig neu konstruiert, ein vorhandenes CAD-Modell verwendet oder Daten aus
bildgebenden Verfahren wie 3d-Scanner oder Computertomographie genutzt werden. Nur im
ersten Fall ist es moglich, alle Vorteile des Fertigungsverfahrens optimal auszuschopfen. Hiufig

kommen dann Verfahren wie die Topologicoptimierung zum Einsatz, die eine belastungsgerechte



2.1 Additive Fertigungstechnologien 7

Konstruktion ermdglicht. Auf Grundlage dieser Daten wird das Bauteil verfahrensgerecht neu
konstruiert. ~ Bei  gewichtsoptimierten =~ Bauteilen = bestimmen  die  mechanischen
Werkstotfeigenschaften die Querschnittsdicke und damit auch Materialeinsatz und Prozesszeit.
Zu diesem Zeitpunkt sollten bereits die Ausrichtung des Bauteils auf der Substratplatte, die
Stiitzflichen und die Spannflichen fir eine eventuelle spanende Nachbearbeitung bedacht

werden.

Die CAD-Daten werden anschlieBend tiblicherweise in das stl-Format (engl. stereolithographie)
tbertragen. Dabei wird die Oberfliche des 3d-Teils mit Dreiecken abstrahiert. Die Ausrichtung
des Bauteils auf der Substratplatte muss bestimmt werden. Sofern der Prozess Stiitzen verwendet,
werden diese nun erstellt. Hs ist dabei auf eine einfache Nachbearbeitung zu achten.
Beispielsweise konnen Stiitzen im Inneren von Hohlrdiumen nur erschwert oder gar nicht mehr

entfernt werden.

AnschlieBend werden das Bauteil und die Stiitzstruktur virtuell in Schichten zerlegt und der
Wegverlauf des ,,Werkzeugs® im additiven Prozess in jeder Schicht berechnet. Die

prozessspezifischen Parameter sind werkstoffabhingig.

Der cigentliche additive Bauprozess ist abhingig vom angewandten Fertigungsverfahren und

wird im Kapitel 2.2 fir SLM detailliert beschrieben.

AbschlieBend wird das Bauteil vom Substrat separiert und die Stiitzen werden entfernt. Eventuell
muss die Oberfliche nachbearbeitet werden. Ublich sind des Weiteren Wirmebehandlungen,
Sinterprozesse oder heilisostatisches Pressen. AnschlieBend koénnen Gewinde und Passungen

eingefligt werden.

Die einzelnen additiven Fertigungsverfahren lassen sich anhand verschiedener Merkmale
kategorisieren. Ublich sind Einteilungen anhand des Ausgangsmaterials (z. B. Pulver, Draht,
Suspension, Gas), der Energiequelle (z. B. laserbasierte Verfahren) oder nach den verarbeitbaren
Materialien (Polymere, Metalle, Keramiken). Eine Ubersicht der gebriuchlichsten additiven

Fertigungstechnologien ist in Tabelle 1 gezeigt.

Im Folgenden sollen nur die Technologien vergleichend vorgestellt werden, welche zur

Metallverarbeitung geeignet sind, da innerhalb dieser Arbeit nur mit Metall gefertigt wurde.
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Tabelle 1: Ubersicht iiber kommerzielle additive Fertigungsverfabren und ibre gingigen Abkiirzungen, die verwendete
Energiequelle, den Ausgangszustand des Ansgangsmaterials und die verarbeitbaren Materialklassen.

Verfahren Energiequelle Ausgangszustand  Materialien

Elektronen-Strahlschmelzen (EBM) Elektronenstrahl Pulver Metall

Fused layer modelling (FLM) Beheizter Extruder Kunststoffstrang ~ Kunststoff

Inkjet printing MJM, PJM) UV Strahlung Flissigharz Kunststoff

Laserauftragsschweilen (LMD, LC, Laser Pulver/Draht Metall

DMD, LENS)

Layer laminated manufacturing (LLM) AnschlieBende Folien Papier, Polymer, Metall,
Sinterung Keramik

Selective laser chemical vapour deposition Laser Gas Metall, Keramik

(LCVD)

Selektives Laserschmelzen (SLM, LBM) Laser Pulver Metall

Selektives Lasersintern (SLS) Laser Pulver Polymer, Formsand, Metall,

Keramik
Stereolithografie (SLA) UV Strahlung Flissigharz Polymer, Keramik
Wire arc additive manufacturing (W AAM) Lichtbogen Draht Metall

Beim Elektronenstrahlschmelzen (EBM, engl. electron bean melting) wird metallisches Pulver mittels
eines Elektronenstrahls aufgeschmolzen. Das Verfahren findet wegen des Elektronenstrahls im
Vakuum statt. Da der Elektronenstrahl mit magnetischen Linsen, die keiner Massetrigheit
unterliegen, gesteuert wird, kann die Position und die Belichtungsgeschwindigkeit des
Elektronenstrahls nahezu verzégerungsfrei gesteuert werden [20]. Dies fithrt in der Praxis dazu,
dass der Querschnitt des Bauteils mit mehreren virtuellen Schmelzpunkten bearbeitet wird. Dazu
wird der Elektronenstrahl so schnell zwischen den Schmelzpunkten hin und her gefiihrt, dass
dennoch mehrere kontinuierliche Schmelzbahnen entstehen. Ein weiterer Vorteil des EBM-
Verfahrens ist die Moglichkeit, dass Pulverbett mit dem Elektronenstrahl vorzuheizen. Dies
ermoglicht es, besonders rissempfindliche Materialien wie Titanaluminide zu verarbeiten [24]. Die
am haufigsten mit EBM verarbeitete Legierung ist Ti-6Al-4V [25]. Auch einige Stahllegierungen
wie H13 [26-28], 1.3343 [29] oder M2 [30] wurden bereits mittels EBM verarbeitet. Nachteile des
EBM-Verfahrens sind eine hohe Oberflichenrauigkeit, Einschrinkungen in der
Legierungsauswahl bei leicht abdampfenden Legierungselementen oder elektrostatischer
Aufladung und ein erhShter Aufwand, um das vorversinterte Pulver und das Bauteil zu trennen.
Besonders beim Werkzeugbau bietet der SLM-Prozess Vorteile gegeniitber dem EBM-Verfahren
durch die hier geringere Oberflichenrauheit [31] und der Moglichkeit das Pulver aus Kithlkanilen

auszuschutten.



2.1 Additive Fertigungstechnologien 9

Beim generativen Laserauftragsschweilen (LMD engl. faser metal  deposition) wird das
Ausgangsmaterial in Form von Pulver oder Draht direkt dem Laserfokus zugefithrt. Die drei
reprisentativsten Verfahrensvarianten sind direct metal deposition (IDMD), laser engineered net shaping
(LENS) und direct light fabrication (DLF). Der Laser und die Pulverdiise kénnen an einem
beweglichen Arm befestigt sein, der neben den Achsen x-y-z auch Rotationen erlauben kann.
Dadurch ist das Verfahren geometrisch sehr flexibel und ermdglicht auch schrige Aufbauten.
Von allen additiven Fertigungsverfahren, die Metall verarbeiten, ist die Aufbaurate von LMD-
Vetfahren am groften (ca. 4 cm®/min [32]), sodass sie sich auch fiir groe Bauteile eignen. Ein
Nachteil der Verfahren ist die sinkende geometrische Genauigkeit mit steigender Aufbaurate.
Neueste Anlagen begegnen diesem Problem mit einem hybriden Fertigungsansatz, der LMD und
spanende Nachbearbeitung in einer Maschine vereint. Mittels LMD kénnen Stihle wie H13 [33,
34|, ALSI 4340 [35, 36], ALSI 410 [37, 38], ALSI 304 [39] und ALSI 316L [40] verarbeitet
werden. Die Verarbeitung hochlegierter Werkzeugstihle stellt mit LMD eine groflere
Herausforderung als mit SLM dar, da die Temperierung der meist gro3eren Bauteile schwerer zu

realisieren ist.

Das selektive Lasersintern (SLS) ist von der Anlagentechnik identisch aufgebaut wie SLM. Es
unterscheidet sich lediglich durch den Grad der Erhitzung des Pulvers. Wihrend beim SLM-
Prozess das Pulver vollstindig aufgeschmolzen wird, findet beim SLS-Prozess nur eine Sinterung
statt [41]. Dies fihrt dazu, dass kaum thermische Spannungen entstehen. Dies macht nach dem
SLS-Prozess noch eine klassische Sinterung erforderlich. Im SLS-Prozess wird nur ein
Grinkorper aufgebaut. Dies ermoglicht das Verfahren auch fir Keramiken und sogar
Pulvermischungen (Metall + Keramik, Polymer + Keramik, etc.) anzuwenden [42, 43]. Der
Hauptanwendungsfall liegt in der Verarbeitung von Polymeren. Metalle mussen fur die

Verarbeitung meist einen organischen Binder enthalten.

Layer  laminated — manufacturing (ILLM) beruht auf dem schichtweisen Zusammenfiigen
vorgeschnittener Bauteilquerschnitte. Bei Metallen ist Verklebung oder Schweillen tblich, um
eine dauerhafte Verbindung der Schichten zu erreichen. Stihle werden u. a. beim Formenbau mit
LLM verarbeitet [44, 45]. Durch profilierte Schnittkanten der Querschnitte kann eine sehr

niedrige Rauheit erreicht werden [46].

Das selektive Laserschmelzen ist ebenfalls fir die Verarbeitung von Metall geeignet und wird im

nachfolgenden Kapitel beschrieben.
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2.2 Selektives Laserschmelzen
2.2.1 Technische Aspekte
Prozess

SLM (oder LBM engl. laser beam melting oder LM engl. Jaser melting) ist ein pulverbettbasiertes
additives Fertigungsverfahren, bei dem ein Laser als Energiequelle dient. Die Bauteile werden
schichtweise aufgebaut. Dazu wird zunichst eine diinne Schicht Pulver aufgetragen. Ublich sind
20-150 um Schichtdicke. Mit Hilfe des Energieeintrags des Lasers wird nachfolgend der
Pulverbettbereich aufgeschmolzen, welcher zum Querschnitt des Bauteils gehort. AnschlieBend
wird die Bauplattform um eine Schichtdicke abgesenkt und erneut mit Pulver beschichtet. Dieser

Kreislauf wiederholt sich bis zur Fertigstellung des Bauteils (Abbildung 1).

Die Auslenkung des Laserstrahls wird mit beweglichen Spiegeln gesteuert. Des Weiteren muss die
Fokuslage des Lasers auf der Substratplatte konstant gehalten werden. Dies kann u. a. mit einer f-
Theta-Linse erreicht werden, die durch ihre Linsenkriimmung die Fokuslage in Abhingigkeit des
Auslenkungswinkels des Laserstrahls anpasst. Der Prozess findet unter Schutzgasatmosphire
statt. Ubliche Schutzgase sind Argon oder Stickstoff. Als Laser dienen Nd:YAG Laser mit einer
Leistung von bis zu 1000 W, die in konventionellen Anlagen im kontinuierlichen Betrieb

arbeiten. Sie haben eine Wellenlinge von 1064 nm, die von Metallen optimal absorbiert wird.

Industriell verfiigbar sind Aluminium-, Stahl-, Titan-, Nickel- und Kobaltchromlegierungen [6-8].
Fiir jede Legierung ist ein anlagen- und materialspezifischer Parametersatz notwendig. Ublich ist
die Verwendung vorlegierter Pulver einer Legierung. Theoretisch erlaubt es der Prozess, auch
gradierte Werkstoffe herzustellen. Dies erfolgt tber eine schichtweise Variation der
Pulverzusammensetzung. Die nachfolgende Vermischung der Pulver im Pulverbett verhindert
cine  Wiederverwendung der Pulver, da ecine Entmischung der verschiedenen
Zusammensetzungen meist nicht méglich ist. Es gibt aulerdem Ansitze zur hybriden Fertigung,
bei der auf einem vorgefertigten Bauteil additiv aufgebaut wird [5, 47]. Das vorgefertigte Bauteil
kann ebenfalls mittels SLM gefertigt sein. Dafiir muss das gesamte Pulver dieses
Prozessdurchlaufes entfernt werden und die Baukammer mit dem Pulver des zweiten Materials
gefillt werden. Die Beschrinkung auf ein Material im SLM-Prozess bedeutet, dass auch die
Stiitzen aus demselben Material sein miissen wie das gefertigte Bauteil. Wie gut sich Stiitzen
spater vom Bauteil entfernen lassen, hingt also stark mit dem verarbeiteten Werkstoff

zusammen.



2.2 Selektives Laserschmelzen 11

Um die Prozessgeschwindigkeit zu erhéhen, sind in aktuellen Anlagen mehrere Laser verbaut. Sie
arbeiten gleichzeitig an verschiedenen Stellen des Bauteilquerschnitts. Bei bestimmten
Materialien, z. B. Aluminiumlegierungen, kann eine Hille-Kern-Strategie angewendet werden.
Dabei wird die Kontur mit geringer Schichtdicke und geringem Energieeintrag und der Kern nur
bei einem Vielfachen der Randschichtdicke und hohem Energieeintrag belichtet. Dadurch bleibt
die Oberflichengiite der Bauteile durch die geringe Schichtdicke erhalten und die Prozesszeit
wird verkirzt, da nicht in jeder Schicht das gesamte Volumen belichtet werden muss. Die
Erhoéhung der Aufbaugeschwindigkeit erlaubt es, die Gré3e der Bauteile zu erh6hen und fiihrt
dazu, dass die Baukammern der Anlagen immer gréfler werden (maximal 800 mm x 400 mm x

500 mm, X LINE 2000R, Concept Laser, Deutschland, Stand 13.02.2017).

—K b-f /
‘ |_| a_\ |_ > \ |_
1. Auftrag Pulverschicht 2. Belichtung mit Laserstrahl

> "‘w"' g
T

3. Absenkung der Bauplattform

Abbildung 1: Schematischer Ablanf des STNM-Prozesses (nach [48]).

Industrielle Anwendung

Insbesondere der SLM-Prozess hat sich von der Prototypenfertigung zu einem
Fertigungsverfahren fir Endprodukte weiterentwickelt. Die Anerkennung der Zuverldssigkeit
und Produkteigenschaften der Technologie zeigt sich u. a. an den ersten Zulassungen von SLM
gefertigten Bauteilen in der Luftfahrtindustrie. So hat GE Aviation 2015 mit der Produktion von
Einspritzdiisen begonnen, die seit 2016 im LEAP-Triebwerk fliegen [49]. Beispiele industrieller
SLM-Bauteile sind in Abbildung 2 zu sehen. Neben der Luft- und Raumfahrtindustrie wird SLM
in der Werkzeugindustrie eingesetzt. Hier kommt es auf hohe Festigkeit und
VerschleiBbestindigkeit an, sodass hauptsichlich Stihle verarbeitet werden. Die hadufigste
Anwendung ist die Herstellung von Formen fiur GieBprozesse, Umformwerkzeuge und
Sonderwerkzeuge (Abbildung 2d) [5, 50]. Andere Anwendungsgebiete finden sich in der

Medizintechnik (Implantate und Zahnersatz), in der Automobilindustrie (Motorsport) aber auch
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beim Militir [3, 4, 6, 51]. Aktuelle Problemfelder der Technologie sind u. a. die ungeniigende

Oberflichenqualitit, langsame Aufbauraten, Restporositit, fehlende Standards oder ein Mangel

an qualifizierten Fachkriften [18, 19].

Abbildung 2: SLM-Banteile ans Industrie und Forschung. a) Einspritgdiise eines Flugzeugtriebwerks (LEAP, CFM
International) mit Luftverkehrszulassung [49]; b) Fusionsreaktor der TU Dresden gefertigt am IFW Dresdeny ¢) statisches
Halterelement im Airbus A350 XWB [52]; d) innengekiihlter Bohrer mit Sonderabmafen [53]; ¢) Sensorgebause fiir den
Einsatz im Hochdruckompressor eines Flugzengtriebwerks [49].

Einflussfaktoren und Prozessparameter

Entlang der Prozesskette vom Bauteilentwurf, tber die Pulverherstellung, den SLM-Prozess und
die Nachbearbeitung, bis hin zum fertigen Bauteil miissen zahlreiche Einflussfaktoren auf das
Endprodukt berticksichtigt werden. Rehme [54] hat in seiner Arbeit 157 Einflussfaktoren
aufgezihlt, wovon einige als konstant angenommen werden kénnen, wahrend bei vielen anderen
nur ein sehr geringfigiger Einfluss zu erwarten ist. Die Anzahl der signifikanten Einflussfaktoren
wurde von van Elsen [55] mit 12 angegeben. Das Thema Einflussfaktoren auf den SLM-Prozess
konzentriert sich in der Literatur mal3geblich auf die SLM-Prozessparameter. Im Folgenden soll
ein Uberblick iiber die Einflussfaktoren gegeben und anschlieBend die SL.M-Prozessparameter

beschrieben werden.

Das Material beeinflusst den Prozess durch seine intrinsischen Eigenschaften wie
Wirmeleitfahigkeit, Wirmekapazitit, latente Warme, Schmelzpunkt, Viskositit, thermische
Ausdehnung, Gasdruck und Absorption. Phasenumwandlungen, Diffusion und Loslichkeit
beeinflussen die Geflgeentstechung. Fir die FlieBfihigkeit des Pulvers und die Dichte des
Pulverbetts sind die Partikelform und PartikelgréBenverteilung des Pulvers bedeutend.
Sphirische Partikel, wie sie bei der Gasverdisung entstehen, sind am besten fiir den SLM-
Prozess geeignet [50]. Sie sorgen fir eine gute FlieBfdhigkeit und Schiittdichte des Pulvers. Bei

der PartikelgroBenverteilung muss ein Kompromiss aus Flie3fahigkeit und Schiittdichte gefunden
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werden. Eine bimodale PartikelgroBenverteilung im Verhidltnis 1:7 sorgt fiir eine gute
Schiittdichte [57]. Eine enge PartikelgroBBenverteilung fithrt zu einer besseren Flie[3fahigkeit [58,

59]. Der grof3tmogliche Partikeldurchmesser richtet sich nach der Schichtdicke.

Umwelteinfliisse spielen auch beim SLM-Prozess eine grof3e Rolle. Das Pulver kann durch die
Aullenatmosphire beeinflusst werden, sofern es z. B. beim Sieben mit dieser in Kontakt kommt.
Hygroskopische Pulver ziehen Wasser an, was zu Agglomeration, verringerter FlieBfihigkeit und
Oxidation- und Wasserstoffaufnahme im Prozess fithren kann. Innerhalb der Baukammer wird
diec Umwelt kontrolliert, um unerwinschte Effekte zu vermeiden. Die Gilite der
Schutzatmosphire  beeinflusst den  Oxidationsgrad, aber auch  Wasserstoff- und
Stickstoffautnahme des verarbeiteten Materials. Sie ist bei Titanwerkstoffen oder Stihlen ein

kritischer Faktort.

Die Aufbereitung der CAD-Daten beeinflusst u. a. die MaBhaltigkeit, Baugeschwindigkeit,
Oberflichenqualitit und Eigenspannungen. Bei der Umwandlung in das stl-Format ist zu
beachten, dass gekrimmte Oberflichen mit Dreiecken nachgebildet werden und damit eine
ausreichend hohe Anzahl an Dreiecken notwendig ist, um die geometrische Genauigkeit zu
erhalten. Die Ausrichtung der Bauteile bestimmt die BauhShe und damit die Prozessdauer.
AuBlerdem bestimmt sie die x-y-Fliche und damit die Anzahl der Bauteile auf der Substratplatte
sowie die GroBe der Querschnittsflichen. GroBe Querschnittsflichen konnen Verzug und

Eigenspannungen verstirken.

Die SLM-Anlage enthilt zahlreiche Einflussfaktoren, die vom Anwender nicht geindert werden
konnen. Dazu gehéren die Wellenlidnge des verbauten Lasers, der Betriebsmodus des Lasers, die
Strahlqualitit oder der kleinst- wund groBtmogliche Fokusdurchmesser. Auch  die
Substrattemperatur oder die Art der Pulverbeschichtung bestimmen Eigenschaften und Qualitit

der Bauteile.

Die SLM-Prozessparameter kénnen vom Anwender geindert werden und haben den gréfiten
Einfluss auf das Endprodukt. Hiufig werden die Parameter zum Volumenenergieeintrag E_ oder
Linienenergieeintrag B, zusammengefasst:

p

=SV-SA.SD R 2-7

_ P
_SV'SD . 2_2

Ey

EL
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P bezeichnet die Laserleistung, S, die Scangeschwindigkeit, S, den Schraffurabstand und Sy, die
Schichtdicke. Der Volumenenergieeintrag gibt an, wie viel Energie in das Bauteilvolumen
eingebracht wurde und der Linienenergieeintrag gibt an, wie viel Energie in den Lingsschnitt
einer Schmelzbahn eingetragen wurde. Die so berechneten Energieeintrige stellen eine sehr
starke Vereinfachung dar und sind nur aussagekriftig, wenn zusitzlich die Prozessparameter

angegeben sind.

Die Laserleistung gibt an, wie viel Energie pro Zeit durch den Laserstrahl zur Verfigung steht.
Sie muss hoch genug gewihlt werden, um das Pulver im Fokusbereich komplett und die
darunterliegende Schicht teilweise aufzuschmelzen. Sie darf aber nicht so hoch gewihlt werden,
dass es zu Verdampfung oder zum Spritzen kommt. Gibe es keine Schmelzbahninstabilititen,
wirde man die Laserleistung so hoch wie moglich wihlen und den Energieeintrag tiber die

Scangeschwindigkeit regeln, um eine hochstmogliche Aufbaurate zu erzielen.
Die Aufbaurate Ay hingt nicht direkt von der Laserleistung ab und berechnet sich nach:

AR=SV'SA'SD' 2'3

Wie schnell sich der Fokuspunkt des ILasers tiber das Pulverbett bewegt, bestimmt die
Scangeschwindigkeit. Eine hoéhere Scangeschwindigkeit bedeutet eine gréflere Aufbaurate. Sie
wird durch zwei Faktoren limitiert. Zum einen mussen die geschmolzenen Pulverteilchen
zusammentflieBen, was innerhalb eines Zeitraums von 5 bis 35 ms passiert [60]. Dabei darf sich
der Laserfokus nicht schneller als die stabile Schmelze bewegen. Zum anderen begrenzt die
thermische Leitfahigkeit des Pulvers die Scangeschwindigkeit. Wenn die Scangeschwindigkeit die
Geschwindigkeit des Wirmeflusses im Pulver iiberschreitet, wird die Schmelze instabil und die

Kontinuitiat der Schmelzbahn reif3t ab.

Zusitzlich beeinflusst die Schichtdicke die Aufbaurate und die Oberflichenqualitit. Es muss ein
Kompromiss gefunden werden, der eine hohe Aufbaurate (hohe Schichtdicken) und eine hohe
Oberflichenqualitit (geringe Schichtdicke) verbindet. In der Praxis haben sich Schichtdicken
zwischen 30 und 50 um bewihrt. Bei héheren Schichtdicken ist der Treppenstufeneffekt deutlich

sichtbar.

Der Schraffurabstand beeinflusst ebenfalls die Aufbaurate. Er ist durch die Breite der
Schmelzbahn beschrinkt. Um ein dichtes Volumen zu erhalten, miissen sich die Schmelzbahnen
tberlappen. Bei einem zu geringen Schraffurabstand kann es zu Pulververarmung kommen.

Dabei wird durch die Oberflichenspannung der Schmelze benachbartes, nicht geschmolzenes
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Pulver von der Schmelzbahn angezogen, was dann nicht fir die ndchste Schmelzbahn zur

Verftugung steht [61, 62].

Die Scanstrategie beeinflusst die Grofe und Verteilung der Figenspannungen, den Verzug, die
Porenverteilung und die Mikrostruktur. Es gibt zahlreiche verschiedene Scanstrategien, die
bereits von den Anlagenherstellern softwareseitig unterstiitzt werden und die Méglichkeiten zur
Entwicklung neuer Strategien sind grof3. Scanstrategien beruhen darauf, dass Eigenspannungen
und Verzug am grofiten sind, wenn die Scanvektorlinge nicht begrenzt ist und keine Rotation der
Scanvektoren stattfindet [63-66]. Dementsprechend wird die Scanvektorlinge durch Aufteilung
des Bauteilquerschnitts in mehrere Bereiche begrenzt. Innerhalb der Bereiche muss die Abfolge
und Richtung der Scanvektoren festgelegt werden. Zusitzlich konnen in der nachsten Schicht die
Bereiche verschoben und/oder rotiert werden. Auch eine Rotation der Ausrichtung der

Scanvektoren innerhalb eines Bereiches ist tiblich.

Abbildung 3 zeigt eine schematische Darstellung verschiedener Méglichkeiten die Scanstrategie
zu variieren. Die Abfolge der Scanvektoren beeinflusst die Belichtungszeit, Fehleranfalligkeit und
Dichte. Bei gleich ausgerichteten Scanvektoren macht der Laserspot nach jedem Scanvektor eine
Leerfahrt zum Beginn des nidchsten Scanvektors, was die Belichtungszeit erhoht. Bei der
kreuzenden Abfolge wird diese Leerfahrt vermieden. Die kreuzend-verbundene Abfolge
ermoéglicht einen durchgehenden Betrieb des Lasers und verringert damit Fehler, die durch
Latenz im Positions-Laserleistungs-Abgleich entstehen. Unabhingig ihrer Drehrichtung
hinterlasst die spiralférmige Abfolge haufig eine Pore in der Mitte der Spirale durch
Pulververarmung und sorgt fiir hohe Eigenspannungen und Verzug [63]. Die Konturversatz-
Abfolge hat dieselben Probleme wie die spiralférmige Abfolge, sorgt jedoch durch die exakte
Parallelitit zur AuBlenkontur fir eine hohe Oberflichenqualitit. Sie wird daher hdufig fir die

Hille eines Bauteils angewendet.

Durch Unterteilung des Bauteilquerschnitts in mehrere Bereiche wird die Scanvektorlinge
begrenzt. Zu kurze Scanvektorlingen erhéhen die Eigenspannungen, den Verzug und die
Fehleranfilligkeit. Haufiges Beschleunigen und Abbremsen des Laserspots tiber die Bewegung
der massetrigen Spiegel fithrt zu Fehlpositionierungen und falschen Scangeschwindigkeiten [67].
Zu lange Scanvektoren erhohen Eigenspannungen und Verzug [66]. Fir die Form der Bereiche
haben sich die Streifen- und Schachbrettstrategie bewihrt. Vergleiche der beiden Strategien
zeigen eine hohere Eigenspannungsentwicklung bei der Schachbrettstrategie [63]. Werden die
Schachfelder nicht verschoben, kann es zu Porenkanilen zwischen den Feldern kommen [68].

Die regelmiBigen Uberginge zwischen Schachfeldern konnen das Gefiige beeinflussen. Fiir
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Nickelbasissuperlegierungen wurde von feinkérnigem Gefiige an den Feldubergingen und

kolumnaren Koérnern im Inneren der Felder berichtet [69].

Abfolge der Scanvektoren
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Abbildung 3: Schematische Darstellung verschiedener Aspekte von Scanstrategien wie sie im SLM-Prozess angewandt
werden.

Die Belichtungsreihenfolge hat Auswirkungen auf die Eigenspannungen und den Verzug. Ein
gleichmiBiger Energieeintrag tiber den Querschnitt und das Vermeiden kurzer Abfolgen in der
Belichtung benachbarter Bereiche kann Spannungen und Verzug minimieren [65]. Die gréeren
Spannungen sind daher in der AuBlen-Innen-Abfolge zu erwarten. Eine feldweise Belichtung

verhindert die Belichtung benachbarter Bereiche fiir eine Feldfarbe komplett und sorgt fiir eine
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definierte und wiederholbare Scanstrategie. Der stochastische Ansatz minimiert Musterbildung

im Gefiige durch die Scanstrategie.

Neben der Bereichseinteilung innerhalb einer Scanstrategie ist es hiufig von Vorteil, das Bauteil
selbst in unterschiedliche Bereiche aufzuteilen, die mit unterschiedlichen, bedarfsgerechten SLM-
Prozessparametern und Scanstrategien verarbeitet werden. Ubliche Separationen sind:
AuBenhiille, Kernbereich, Uberhangbereich, Deckflichenbereich und winkelabhingige
Oberflichenbereiche. Die Parameter der AuBenhiille werden tblicherweise fiir eine hohe
Oberflichengtlite optimiert [70]. Denkbar sind auch in-situ gehirtete Aullenhtllen. Der
Kernbereich soll eine hohe Dichte und geeignete mechanische Eigenschaften aufweisen [50].
Uberhangbereiche missen mit verringerten Energieeintrigen bearbeitet werden, um ein
tbermaliges Anhaften von Pulver zu vermeiden [71]. Deckflichenbereiche werden hiufig

mehrfach umgeschmolzen, um eine héhere Oberflichenqualitit zu erreichen [72].

Laser-Material-Interaktion

Um eine Ubertragung der Energie des Lasers auf das Pulver zu ermdglichen, miissen die
Photonen des Laserstrahls vom Pulver absorbiert werden. Photonen koénnen als
clektromagnetische Wellen aufgefasst werden und wechselwirken mit Elektronen. Die
elektromagnetische Welle tibertrigt Energie auf das Elektron und beschleunigt es. Eine schnellere
Elektronenbewegung ist gleichbedeutend mit einer hoheren Temperatur. Die Absorbtionsrate
des Pulvers ist das Verhiltnis von absorbierter zu reflektierter und transmittierter Strahlung und
hingt damit von der Reflexion ab. Die Reflexionsrate wiederum hingt von der Wellenlinge des
Lasers und der Temperatur ab und ist materialspezifisch. Abbildung 4a zeigt schematisch die
Transmission, Reflexion und Absorption des Lasers durch das Pulverbett. Im Gegensatz zu einer
dichten Oberfliche wird der Hauptteil des Lichts bei einem Pulver nicht an den oberen Partikeln
reflektiert, sondern kann durch die ILucken zwischen den Partikeln tiefer in das Pulver
vordringen. Dementsprechend ist die Eindringtiefe des Lasers (per Definition dort, wo die
Intensitit auf 1/¢ abgefallen ist) groBler im Vergleich zu einer dichten Obetfliche [73, 74]. Die
Absorption von Pulver ist etwa doppelt so hoch wie bei einer dichten Oberfliche [43]. Ein Teil
der Strahlung kann bis auf die Oberfliche der darunterliegenden Schicht transmittiert werden

und diese erhitzen. Die Absorption A fiir das Pulverbett ergibt sich damit zu:

A=1-(R-T), 24
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wobei R der Reflexionsgrad und T die Transmission ist. Bei Raumtemperatur betrigt die

Absorption von Eisenpulver 0,64 bei Verwendung eines Nd:YAG-Lasers [73].

Die Abhingigkeit des Reflexionsgrades von der Wellenlinge des Lasers ist in Abbildung 4b
dargestellt. Fiir Metalle und Karbide steigt der Reflexionsgrad mit steigender Wellenlinge an [73],
darum werden in SLM-Anlagen Nd:YAG-Laser anstelle von CO,-Lasern verwendet. Mit

steigender Temperatur ist bei Stihlen ein geringer Anstieg des Reflexionsgrades feststellbar [75].
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Abbildung 4: a) Schematische Darstellung der Absorbtion, Reflexcion und Transmission des Laserlichts am Pulverbett
(nach [76)); b) Reflexcionsgrad verschiedener Werkstoffe in Abhdngigkeit der Wellenlinge des Lasers (nach [75]).

Eigenspannungen und Verzug

Eigenspannungen sind Lastspannungszustinde in Werkstoffen, die ohne Anliegen dullerer Krafte
oder Momente auftreten. Sie sind Folge inhomogener elastisch/plastischer Forminderungen.
Durch nahezu alle Herstellungs-, Bearbeitungs- und Fiigeverfahren werden Eigenspannungen im
Werkstoff erzeugt [77]. Eine Moglichkeit der Klassifizierung von FEigenspannungen ist die
hinsichtlich ihrer Entstehung, z. B. Umform-, Hirte- oder Schwei3eigenspannungen [78]. Eine
weitere Moglichkeit der Einteilung ist die in makroskopische Eigenspannungen (Typ I) und
mikroskopische Eigenspannungen (Typ II+III). Typ I Eigenspannungen sind iiber viele Korner
hinweg konstant und haben beim Entfernen von Teilen des Korpers makroskopische
Maf3inderungen zur Folge [79]. Im SLM-Prozess kénnen sie beim Entfernen der Stiitzen zum
Verzug des Bauteils fihren. Eigenspannungen vom Typ 1I sind innerhalb eines Korns konstant
und konnen beispielsweise durch unterschiedliche Eigenschaften benachbarter Phasen entstehen.
Eigenspannungsfelder von Gitterstorungen, wie Versetzungen, werden als Typ III klassifiziert.

Die Eigenspannungen von Typ I, II und III kénnen sich summieren und sich mit von dulleren
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Kriften induzierten Lastspannungen tGberlagern. In Folge kann sich die Festigkeit verringern und
Spannungsrisskorrosion begiinstiget werden [80]. Die Messung der Eigenspannungen von SLM
prozessierten Bauteilen gestaltet sich aufgrund komplexer Ubetlagerungen von Eigenspannungen

vom Typ I, II und III als schwierig.

Maf3geblich werden die Eigenspannungen im SLM-Prozess von der Volumenabnahme der
Schmelze bei der Erstarrung verursacht, die durch das bereits gebaute Bauteil verhindert wird. In
der neu erstarrten Schmelzbahn herrschen daher Zugspannungen, in der darunterliegenden
Schicht Druckspannungen vor. Da die Schmelze tiblicherweise eine langgezogene Form hat, sind
die Spannungen in Lingsrichtung héher als in Querrichtung [81, 82]. Als Resultat der sich
tberlagernden Spannungen liegen in einem SLLM-Bauteil an den AuBlenrindern Zugspannungen
und in der Mitte Druckspannungen vor [83, 84]. Folglich kommt es zu Verzug in Form einer
Anhebung der duBleren Kanten. Sofern diese z. B. durch Stiitzen behindert ist, kommt es zu

Rissbildung, die sich meist von der Unterseite der Bauteile in Baurichtung ausbreiten.

Die maximale GroBle der Eigenspannungen ist durch die Streckgrenze bzw. Stauchgrenze des
Materials begrenzt. Ubersteigen die Eigenspannungen die Streckgrenze, werden diese durch
Verzug oder Rissbildung abgebaut. Dementsprechend sind auch Eigenspannungen, die durch
Temperaturgradienten hervorgerufen werden, durch die Streckgrenze limitiert. Diese wiederum
ist selbst von der Temperatur abhingig. Materialien, die einen starken Abfall der Streckgrenze mit
zunehmender Temperatur zeigen, entwickeln geringere Eigenspannungen. Die Eigenspannungen
werden dann bei hohen Temperaturen durch lokale, mikroskopisch plastische Verformung

abgebaut.

Bei allotropen Materialien werden die Eigenspannungen durch zwei mogliche Mechanismen
beeinflusst. Diffusionsgesteuerte Phaseniiberginge, die mit einer Volumeninderung einhergehen,
konnen Eigenspannungen induzieren. Diffusionslose Phasenumwandlungen, die iber
Platzwechselvorginge vonstattengehen (z. B. bei der Umwandlung von Austenit in Martensit),
konnen dagegen Eigenspannungen verringern. Bei dieser Art der Umwandlung muss eine Ebene,
die Habitusebene, invariant bleiben. Die Martensitbildung findet durch eine kooperative
Scherbewegung des Austenits statt. Dabei wird die Umwandlung in einer Richtung bevorzug, die
den vorhandenen Eigenspannungen entgegenwirkt [85]. Die grof3te Spannungsreduzierung wird
durch Umwandlung bei méglichst niedrigen Temperaturen erreicht, da nach dem so erfolgten
Spannungsabbau der Temperaturgradient, der einen erneuten Aufbau an Eigenspannungen
bewirkt, méglichst klein ist. So wurde zum Beispiel bei der additiven Verarbeitung von H13 Stahl

cine Umkehrung des Spannungsverlaufs durch die Martensitumwandlung bei einer niedrigen
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Martensitstarttemperatur beschrieben [86]. Die Zugspannungen im oberen Bauteilbereich wurden

durch die Volumenzunahme bei der Martensitumwandlung in Druckspannungen umgewandelt.

Eine Reduzierung der Eigenspannungen im SLM-Prozess kann durch geeignete
Prozessparameter wie die Scanstrategie [63, 67], die Scanvektorlinge [87] oder die Schichtdicke
[66] erreicht werden. Intrinsische Materialeigenschaften spielen ebenfalls eine grofle Rolle.
Geringe  Eigenspannungen werden durch hohe thermische Leitfihigkeit, geringe
Wirmeausdehnung, niedrige Streckgrenze, niedrigen E-Modul, einen niedrigen Schmelzpunkt

und keine Allotropie begtnstigt.

Eine weitere Moglichkeit ist die Verwendung einer Substratplattenheizung, welche die
Eigenspannungen mittels zweier Mechanismen reduziert [87-92]. Erstens reduziert sie den
Temperaturgradienten und zweitens sinkt die Steckgrenze bei vielen Materialien mit steigender
Temperatur. Insbesondere der zweite Mechanismus ist fur die effektive Verringerung von

Eigenspannungen durch die Substratplattenheizung verantwortlich [93].

2.2.2 Schmelze und Erstarrung
Schmelze

Die Absorption des Laserlichts fithrt zur Erhitzung des Pulverbetts und der darunterliegenden
Schicht. Zunichst wird die Strahlung an der Oberfliche des Pulvers und dem darunterliegenden
Volumenkérper absorbiert, sodass die Erhitzung lokal begrenzt ist. Eine Wirmetibertragung
findet statt durch: Wirmeleitung, die ins Innere der Pulverpartikel oder tiefer in die
darunterliegende Schicht gerichtet ist; Warmestrahlung, die ungerichtet ist und damit einen
Energieverlust durch Abstrahlung und Schutzgaserwirmung mit sich bringt und Konvektion in
der Schmelze. Wird genug Energie absorbiert, steigt die Temperatur vom Pulver und der
darunterliegenden Schicht iiber den Schmelzpunkt. Bei zu starker Erhitzung tiber den Siedepunkt

hinaus kommt es zum Verdampfen von Material.

Das Verhalten der Schmelze hingt mal3geblich von ihrer Oberflichenspannung, ihrem
Benetzungswinkel und dem Temperaturgradienten zwischen Oberfliche und Kern der Schmelze
ab. Zunichst verbinden sich die einzelnen geschmolzenen Pulverpartikel und die
angeschmolzene darunterliegende Schicht zu einem Schmelzbad. Da die Partikel und die
darunterliegende Schicht bereits Kontakt haben, geschieht dies in einem sehr kurzen Zeitraum
von etwa 5 bis 35 ms [60]. Die treibende Kraft ist die Verkleinerung der Grenzfliche zwischen

Schmelze und Umgebung.
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Fir eine feste Anbindung zwischen den Schichten und das Erzeugen dichter Bauteile im SLM-
Prozess ist eine Benetzung der festen darunterliegenden Schicht notwendig. Die Benetzung wird
durch den Benetzungswinkel beschrieben und ist von der Grenzflichenspannung an den
Phasengrenzen flissig-fest, fliissig-gasformig und fest-gasformig abhingig. Wright ez al [94]
berichten von einer Verringerung der Benetzung mit steigendem Kohlenstoffanteil im Stahl, was
auf eine Segregation des Kohlenstoffes an die Oberfliche der Schmelze zurtickzufithren sei.
Kohlenstoff reagiert an der Oberfliche der Schmelze u.a. mit Sauerstoff und Schwefel und
beeinflusst so die Oberflichenspannung [95]. Weiterhin ist die Bildung von Oxiden zu
verhindern, da diese ebenfalls eine Verringerung der Benetzung bewitken [96]. Das
Benetzungsverhalten einer Legierung ist ohne Variation der Legierungszusammensetzung kaum
zu veridndern, abgesehen vom Temperatureinfluss. Bei einer Zusammensetzungsinderung kann
z. B. Phosphor das Benetzungsverhalten von Eisen- und Kupferlegierungen im SLS-Prozess

verbessern [97-99].

Die Stabilitit der Schmelze hingt ebenfalls von der Oberflichenspannung der Schmelze ab.
Uberschreitet die Schmelze ein bestimmtes Linge-zu-Breite-Verhiltnis, iibersteigt die GroRe der
Flissig-Gas-Grenzfliche die einer Kugel gleichen Volumens. Folglich wire die Kugelform
energetisch giinstiger fir die Schmelze und der Balling-Effekt, bei dem die Schmelzbahn in
einzelne Tropfen zerfillt, tritt auf. Eine Abschitzung des kritischen Linge-Breite-Verhiltnisses
lisst sich nach Yadroitsev ez al. [100] treffen. Dazu wird die Form der Schmelzbahn als halber
Zylinder angenommen. Das entspricht einem Benetzungswinkel von 90° (Abbildung 5b). Eine
Beeinflussung der Stabilitit der Schmelzbahn ist tber eine VergroBlerung der Kontaktfliche
zwischen Schmelze und darunterliegender, fester Schicht erreichbar. Durch Defokussierung des
Lasers ist u. a. eine Verbreiterung der Schmelzbahn mdoglich. Der Laserspotdurchmesser wird
dadurch vergroB3ert. Eine zweite Mdglichkeit ist die Verringerung der Scangeschwindigkeit, was
zu einer Reduzierung der Schmelzbadlinge fuhrt. Weiterhin kann eine Verringerung des Balling-
Effektes iiber die Modifikation der Legierungszusammensetzung realisiert werden. Beispielsweise

verringern Zusitze von H;BO, und KBF, das Auftreten des Balling-Effektes bei 316L [101].

a) b) c)
====Festkorper
— Schmelze
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l‘ l‘ l‘ l‘ ¢ —> EHrstarrung

Abbildung 5: Schematische Darstellung der Schmelzbabnform im Querschnitt: a) V'-Schweifinabt; b) Idealisierte
Schmelzbabnform im SLM-Progess; ¢) Reale Schmelzbabnforn im SLM-Prozess an ihrer breitesten Stelle bei einem
Verbaltnis von 1:4 zwischen Schichtdicke und Schmelzbabnbreite.
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Die Form des Schmelzbades wird zusitzlich durch die Marangonistrémung beeinflusst [102]. Sie
entsteht durch den Temperaturgradienten zwischen Rand und Mitte des Schmelzbades. Die
Oberflichenspannung ist temperaturabhingig und damit iber die Oberfliche des Schmelzbades
nicht konstant. Hs entsteht eine Stréomung, die sich von einem Ort niedriger
Oberflichenspannung in Richtung einer lokal erhohten Grenzflichenspannung entwickelt. Die
Grenzflichenspannung von FEisen sinkt mit steigender Temperatur [95]. Damit strémt die
Schmelze vom Randbereich des Schmelzbades entlang der Grenzfliche flissig-gasférmig in
Richtung Mitte des Schmelzbades. In der Mitte des Schmelzbades strémt die Schmelze nach
unten. Da die Schmelze hier die hochste Temperatur hat, kommt es zur Ausbildung eines tiefen
Schmelzbades [103]. Die Marangonizahl gibt Stirke und Richtung der Marangonistrémung an.
Fiir LaserschweiBprozesse sind Werte zwischen 10° und 10° iiblich [104].

Die Form des Schmelzbades hingt maligeblich von der Oberflichenspannung, dem
Benetzungswinkel und dem Temperaturgradienten ab. Weiterhin spielen die Schichtdicke,
Laserleistung, Absorption und die Scangeschwindigkeit eine Rolle. Zudem liegt die Schmelzbahn
nicht auf einem glatten Untergrund auf, sondern auf der rauen Oberfliche der darunterliegenden
Schicht und wird zusitzlich auf einer Seite von der zuvor gebauten und bereits erstarrten
Schmelzbahn aus derselben Schicht flankiert. In der Praxis sind Schmelzbahnen, geeignete
Prozess-Parameter vorausgesetzt, im Querschnitt wie eine schiefe Linse geformt (Abbildung 5c).
Die Form des Schmelzbades in Lingsrichtung wird von der Scangeschwindigkeit, der

Lasetleistung, der Wairmeleitfahigkeit des verarbeiteten Materials und der Dicke des
Untergrundes bestimmt. Nach Gray und Spence [105] kann der Abstand der Isothermen A in detr

Temperaturverteilung innerhalb einer Schweilbahn abgeschitzt werden:

U B
(xy.z) K-Sy D 2-5

b

mit q Rate des Energieeintrags, S, Scangeschwindigkeit, K thermischer Leitfahigkeit und D der
Dicke des darunterliegenden Materials. Daraus ergibt sich, dass mit steigendem
Linienenergiceintrag, z. B. durch Erhohung der Laserleistung, die GréBe des Schmelzbades
wichst. Durch Steigerung der Scangeschwindigkeit kann eine Verkleinerung des Schmelzbades
bewirkt werden. Eine héhere thermische Leitfahigkeit verkleinert ebenfalls das Schmelzbad, was
zur Folge hat, dass bei gleicher Scangeschwindigkeit das Schmelzbad von Aluminiumlegierungen
deutlich kiirzer ist als bei Stahl. Der Balling-Effekt tritt also bei Aluminiumlegierungen deutlich
spater auf als bei Stahl und sie kénnen daher mit héheren Scangeschwindigkeiten verarbeitet
werden. Mit steigender Scangeschwindigkeit verdndert sich die Form der Schmelzbahn von

ellipsenférmig zu tropfenformig (Abbildungen 6a, b). Bei sehr hohen Scangeschwindigkeiten
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wird die Form der Schmelzbahn instabil und bildet eine Schlippe aus, die in einzelne
Schmelztropfen zerfallen kann (Abbildung 6c). In der Praxis hat die Schmelzbahn eine
langgezogene Form, wie sie in den Abbildungen 6d und e dargestellt ist. Sie ist mittels
bildgebenden Verfahren schwer darstellbar, weshalb Simulationen fiir die Visualisierung genutzt

werden (im Beispiel auf Grundlage des ALE3D multi-physics codes).

Die Form der Schmelzbahn ist bedeutend fir die Erstarrung, da die Kontaktfliche zwischen
Schmelzbad und Festkorper die Richtung der Wirmeleitung und des Temperaturgradienten

bestimmt.

2) D )
XY, A

- Scangeschwindigkeit nimmt zu =

d) ) ,‘m\ e)
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Abbildung 6: Schematische Darstellung der Schmelzbabnform im Lingsschnitt: a-c) Abbdangigkeit der Schmelzbabnform
von der Scangeschwindigkeit; d, e) Simulierte Schmelzbabnform im SLM-Prozess in der Aufsicht (d) und im Schnitt von
der Seite (¢) mit den Isothermen (bunt) in 1000 °C Schritten (nach [102, 106]).

Erstarrung

Das Volumen des Schmelzbades im SLM-Prozess ist um GroB3enordnungen kleiner als der
darunterliegende Festkorper. Der Festkorper wirkt als Wirmesenke und fithrt die Energie aus der
Schmelze sehr effektiv ab. Die Erstarrungsgeschwindigkeit im SLM-Prozess kann so
GroBenordnungen von 10° K/s erreichen [107]. Dadurch kann es zu Effekten wie der Bildung
von metastabilen kristallinen Phasen, Festphasen mit erweiterter Loslichkeit oder sogar
amorphen Phasen kommen [108, 109]. Die Erstarrung kann ohne Mikrosegregation ablaufen und

die Gefiigemorphologie ist im Vergleich zu konventionellen Prozessen sehr stark verfeinert.

Im SLM-Prozess hat die Schmelze die gleiche chemische Zusammensetzung wie das
darunterliegende Material. Dadurch ist die Aktivierungsenergie fiir die heterogene Keimbildung
minimal und die Schmelze erfihrt nur eine sehr geringe Unterkithlung. Zusitzlich findet meist

eine epitaktische Erstarrung statt, da die gleiche chemische Zusammensetzung und gleichartige
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Erstarrung der darunterliegenden Schicht zu den gleichen Phasen und damit Kristallsystemen

fithrt. Da die Erstarrung gerichtet erfolgt, wachsen in kubischen Kristallsystemen bevorzugt

Koérner mit der kristallographischen Ausrichtung (100) [110].

Die Morphologie, in der das Gefiige erstarrt, hingt vom Temperaturgradienten und der
Wachstumsrate ab. In der Schmelze ist der Temperaturgradient sehr hoch. Am Rand des
Schmelzbades hat die Schmelze die Schmelztemperatur des benachbarten Materials. Die hochste
Temperatur herrscht in der Mitte der Schmelzbahn im Fokuspunkt des Lasers. Innerhalb des
Schmelzbades verindert sich der Temperaturgradient kontinuierlich durch die Bewegung des

Lasers.

Die Wachstumsrate beschreibt die Geschwindigkeit mit der sich die Erstarrungsfront durch die
Schmelze bewegt. Parallel zum Temperaturgradienten verlduft die Erstarrungsrichtung. Zwischen

Wachstumsrate und Scangeschwindigkeit besteht der Zusammenhang:
R =Sy x cos 2-6

mit der Wachstumsrate R, der Scangeschwindigkeit S, und dem Winkel 6 zwischen der Normalen
der Schmelzoberfliche und der Scanrichtung. FEine schematische Darstellung des
Zusammenhangs ist in Abbildung 7 zu sehen. Die Wachstumsgeschwindigkeit ist am Ende der
Schmelzbahn an der Mittellinie am grof3ten, da hier 6 = 0 ist und am Rand der Schmelzbahn am

kleinsten, weil hier 6 gegen 90° tendiert.

Abbildung 7: Schematische Darstellung des Zusammenbangs wischen Scangeschwindigkeit und Wachstumsrate [111].

Es ist zu beachten, dass zum einen das Schmelzbad im SLM-Prozess in der Praxis eine
Mischform aus der Tropfenform und instabiler Schmelze ist (vgl. Abbildungen 6b, ¢ und d). Zum
anderen beruht das Modell auf Schweilverbindungen, die meist V-férmig sind, wodurch es zu
einer starken Wirmeableitung in Richtung der V-Flichen kommt. Die Schmelzbahnen im SLM-
Prozess haben hiufig ein sehr viel niedrigeres Aspektverhiltnis (z. B. 30 um Schichtdicke und

120 um Schmelzbahnbreite) und sind nur zu einer Seite hin vom Festkorper flankiert und zur
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anderen Seite vom Pulver. Dadurch ist die Richtung des Temperaturgradienten deutlich stirker

nach oben orientiert und es kommt fast ausschlielich zu Erstarrung in Baurichtung.

Die hohe Scangeschwindigkeit im SLLM-Prozess bewirkt hohe Erstarrungsraten. Zusammen mit
dem groflen Temperaturgradienten kann die Morphologie der Erstarrung abgeschitzt werden
(Abbildung 8). Da sowohl Erstarrungsrate als auch Temperaturgradient grof3 sind, ergibt sich ein
mittleres G/R Verhiltnis, was bedeutet, dass es zu zellulirer oder gleichgerichteter dendritischer
Erstarrung kommt. Zugleich ist G'R grof3 und damit die Erstarrungsgeschwindigkeit, wodurch
sehr feinkérnige Geflige oder bei geeigneten Legierungen auch amorphe Strukturen entstehen.
Der Zusammenhang zwischen der Erstarrungsgeschwindigkeit tg, der Erstarrungsrate R und dem

Temperaturgradienten G ldsst sich wie folgt beschreiben:

AT’

tF=G.R > 2-7

wobei AT die nichtgleichgewichts-Solidustemperatur ist.

Temperaturgradient G

det Gleichachsig e ]
dendritisch

Wachstumsrate R

Abbildung 8: Schematische Darstellung des Einflusses von Temperaturgradient G und Wachstumsrate R anf die
Gefiigemorphologie und Feinheit. Das Verhdltnis G/ R bestimmt die Morphologie, G R bestimmt die Feinbeit des Gefiiges
(nach [112)).
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Dendritische Erstarrung und Mikrosegregation

Durch die hohe Erstarrungsrate und den Temperaturgradienten innerhalb des Schmelzbades im
SLM-Prozess haben die so verarbeiteten Legierungen ein zellulir/dendritisches Geflige. Bei der
zelluliren oder dendritischen Erstarrung kommt es zu Mikrosegregation quer zur
Wachstumsrichtung. Die daraus resultierenden Konzentrationsunterschiede bestimmen die lokal

auftretenden Phasen.

Zellulire/dendritische  Erstarrung  tritt  durch das Aufbrechen einer ideal planaren
Erstarrungsfront durch lokale Schwankungen in der Konzentration der Legierungselemente vor
der Erstarrungsfront auf (Abbildung 9a). Die Erstarrungsfront selbst hat die Liquidustemperatur
T,. Vor der Erstarrungsfront kommt es zum Aufstau von Legierungselementen, was zu einem
Absenken der Liquidustemperatur fithrt. Die wahre Temperatur der Schmelze ist nun héher als
die Gleichgewichts-Liquidustemperatur in den Bereichen der Schmelze mit erhohter
Legierungskonzentration. Lokal ist die Schmelze konstitutionell unterkiihlt. Dies ermoglicht eine

lokal héhere Wachstumsrate und die planare Erstarrungsfront wird instabil [111, 113].

Beim Wachstum der Zellen/Dendriten vetlduft die Erstarrungsfront entlang der gesamten
Grenzfliche, d.h. auch quer zur Wachstumsrichtung kommt es zu einem Anstieg der
Konzentration an Legierungselementen in der Schmelze (Abbildung 9b). Im Beispiel einer
Legierung mit Eutektikum erreicht die Konzentration zwischen den Zellen/Dendriten die des
Eutektikums und erstarrt damit als Letztes bei der Temperatur Ty.. Das bedeutet, dass sich an den
AuBlenwinden der Dendriten eine zweite Phase ausscheidet. Bei komplexeren Systemen mit

multiplen Phaseniibergingen entstehen Abfolgen mehrerer Phasen.

Benachbarte Zellen/Dendriten haben hiufig die gleiche Kiristallorientierung, sodass sie ein Korn
zusammen bilden koénnen. Dies ist nur eingeschrinkt oder nicht moglich, sofern die
Zellen/Dendriten durch Zweit- oder sogar Drittphasen abweichender Kiristallstruktur

voneinander getrennt sind.

Die Bildung sekundirer Dendritenarme hingt vom Temperaturgradienten ab. Bei geringen
Temperaturgradienten  kénnen  sich  Sekundirdendritenarme, bei noch  geringeren
Ternirdendritenarme bilden. Da der Temperaturgradient im SLM-Prozess sehr grof3 ist, werden
hier nur Primirdendriten gebildet. Zell- und Dendritenarmabstand hingen maf3geblich von der
Erstarrungsgeschwindigkeit ab. Mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit sinkt die Zeit, die
fir die Diffusion zur Verfigung steht. Um die Diffusionswege gering zu halten, nimmt der
Zellen/Dendritenarmabstand ab. Umgekehrt ldsst sich damit vom Primardendritenarmabstand

auf die Erstarrungsgeschwindigkeit schlussfolgern. Nach Jacobi und Schwerdtfeger [114] ergibt
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sich der Zusammenhang zwischen Primirdendritenarmabstand AppAs und

Erstarrungsgeschwindigkeit t, fiir Stihle als:

)\PDAS (%'49) 2 8
= ( 283 ) i

Die Erstarrungsfront eines ideal zellulir/dendritischen Gefliges ist in Abbildung 9c gezeigt.
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Abbildung 9: Prinzip der zelluliren/ dendritischen Erstarrung. a) Aufbruch einer planaren Erstarrungsfront (nach
[111)); b) Temperaturverlanf und Konzentrationsverlanf entlang einer zellulér/ dendtritischen Erstarrungsfront (nach
[111)); ¢) Lichtmikroskopische Aufnabme einer gellulir/ dendritischen Erstarrungsfront (CBry) (nach [115]).
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2.3 Selektives Laserschmelzen von Stihlen
2.3.1 Wirtschaftliche Bedeutung von Stahl

Stihle decken einen groBlen Eigenschaftsbereich ab und sind der meist verwendete
Konstruktionswerkstoff. Baustihle stellen den gréfiten Anteil der Produktionsmenge dar [116].
Fir Anwendungen, bei denen spezielle Eigenschaften gefordert werden, kommen eigens
angepasste  Stahllegierungen zur Anwendung. Dementsprechend ist die Anzahl an
Stahllegierungen gewaltig. Aktuell sind weltweit tber 70000 Standardbezeichnungen und
Handelsnamen in Gebrauch [117]. Mogliche FEinteilungen sind beispielsweise anhand der
Legierungszusammensetzung, Gefuigeausbildung, Herstellungsverfahren, technischen

Eigenschaften, Anwendung und Erzeugnisform.

Werkzeugstihle sind hochspezialisierte Legierungen von denen etwa 2 Mil. Tonnen pro Jahr
hergestellt werden [118] (Stahlproduktion insgesamt 1,6 Mrd. Tonnen pro Jahr [119]). Zuverldssig
funktionierende Werkzeuge stellen die Grundlage fiir die gesamte Giiterproduktionskette dar,
weswegen Werkzeugstihlen grofle Bedeutung zugeschrieben wird [120]. IThr Anwendungsbereich
ist die Herstellung von Werkzeugen zum Schneiden, Stanzen, Schmieden, Gielen und zur
spanenden Bearbeitung. Die Anforderungen an diese Werkzeuge sind hochst unterschiedlich.
Daher werden Werkzeugstihle tblicherweise nicht anhand ihrer Legierungszusammensetzung,
sondern ihrer Anwendung klassifiziert. Eine mogliche Einteilung ist nach DIN EN ISO 4957
[121] in unlegierte und legierte Kaltarbeitsstihle, legierte Warmarbeitsstihle und
Schnellarbeitsstihle.  Kaltarbeitsstahle werden bei Einsatztemperaturen unter 250 °C,
Warmarbeitsstihle bei formenden Verfahren uber 200 °C und Schnellarbeitsstihle fur
Spanwerkzeuge eingesetzt. Letztere mussen wie Warmarbeitsstihle eine  gewisse

Temperaturbestindigkeit aufweisen.

2.3.2 Schweillbarkeit von Stihlen

Der SLM-Prozess kann als Laserschweil3prozess abstrahiert werden. Es koénnen daher viele
Erkenntnisse tiber das Werkstoffverhalten beim Schweilen tbertragen werden. Das Verhalten
von Stihlen beim Schweillen wird durch ihre Legierungszusammensetzung bestimmt. Beim
Schweilen durchliuft die Schweiinaht einen Phasentibergang von flissig nach fest und das
umgebende Material wird erwirmt. Bei allotropen Werkstoffen wie Stihlen kann es innerhalb des
erwirmten Grundwerkstoffes, der Wirmeeinflusszone (WEZ), zu Anderungen der

Phasenzusammensetzung und Morphologie kommen. Im Bereich nah an der Schweil3naht



2.3 Selektives Laserschmelzen von Stiblen 29

kommt es bei hochlegierten Stihlen zu Martensitbildung und bei niedrig legierten zu
Austenitisierung. Entferntere Gebiete koénnen, sofern sie eine erhohte Versetzungsdichte

aufweisen, rekristallisieren oder es kommt zum Kornwachstum.

Bei Erstarrung und Abkihlung der Schweillnaht erfihrt diese eine Volumenabnahme. Dadurch
entstehen innerhalb der Schweilnaht Zugeigenspannungen, die von Druckeigenspannungen in
der WEZ ausgeglichen werden. Fir eine erhéhte Gefahr der Rissbildung sorgt die Kombination
von Phasentbergingen und Eigenspannungen. Die Rissbildung wird durch die Duktilitit
innerhalb des verspannten Bereiches bestimmt. Durch die Existenz von Schmelzfilmen an den
Korngrenzen, die auftretenden Phasen und deren Umwandlungen und die Gasaufnahme

(insbesondere von Wasserstoff) wird die Duktilitit bestimmt.

Es konnen drei Arten von Rissbildungsmechanismen beim Schweilen unterschieden werden:
HeiBrisse, Kaltrisse und Risse bei der Nacherwiarmung. Die Anfilligkeit einer Stahllegierung fiir
eine dieser Rissarten beim Schweillen kann anhand des Schifflerdiagramms abgeschitzt werden
(Abbildung 10). Der Einfluss der Legierungselemente wird dazu im Chrom- und

Nickeldquivalent zusammengefasst.
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Abbildung 10: Schéfflerdiagramm nach [112, 122], mit Chrom- und Nickeldguivalent nach [123].

Heilrisse bilden sich innerhalb der Schweilnaht wihrend oder direkt im Anschluss zur
Erstarrung. Sie werden durch Restschmelze an den Korngrenzen verursacht. Starke Segregation
fihrt zu spréden Bereichen, die unter der Zugbelastung innerhalb der Schweilbahn reiflen.
HeiBrisse verlaufen daher entlang von Korn- und Dendritengrenzen. Eine Verringerung der

HeiBrissanfilligkeit tritt bei feinkérnigem Gefiige auf, da der Restschmelzfilm hier dinner und
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tber eine groflere Fliche verteilt vorliegt als bei grobkérnigem Gefuge [124]. Ein weiterer
Einflussfaktor ist der Erstarrungsbereich der Legierung. Sobald das Keimwachstum innerhalb der
Schmelze so weit vorangeschritten ist, dass sich die Koérner beriihren (Kohirenztemperatur), wird
die Zugspannung auf den teilerstarrten Korper iibertragen. Es kommt zur Rissbildung, wenn die
Dehnung tiber dem interkristallinen Schmelzfilm einen kritischen Wert iiberschreitet [125]. Die
Bruchdehnung summiert sich tber den Existenzbereich der Schmelze, hingt also von
Erstarrungsbereich und Erstarrungsgeschwindigkeit ab. Je kleiner der Erstarrungsbereich und je
groBBer die Erstarrungsgeschwindigkeit, desto unwahrscheinlicher ist die HeiB3rissbildung [120].
Chemische Verunreinigungen im Stahl, insbesondere Schwefel und Phosphor, bilden
niedrigschmelzende Phasen und erhéhen damit die HeiB3rissanfalligkeit [127]. Innerhalb der WEZ
kann es zu Erwirmung bis Giber die Solidustemperatur kommen. Da die niedrigstschmelzenden
Phasen an den Korngrenzen auftreten, kommt es hier zur Versprodung und mdglicher

Rissbildung. Komplexe Karbide sind hierfiir typische Phasen.

Kaltrisse entstehen nach der vollstindigen Erstarrung und kénnen auch noch Tage nach dem
Schweillprozess auftreten. Sie werden durch die Entstehung sproder Phasen bei hoher
Erstarrungsgeschwindigkeit von Schmelze und WEZ verursacht. Der Rissverlauf ist meist
transkristallin. Bei Stihlen ist Martensitbildung in Verbindung mit Wasserstoffversprodung die
wichtigste Ursache fir Kaltrisse [128]. Der versprodete Martensit rei3t durch die
Eigenspannungen nach dem Schweillen. Die Hartbarkeit eines Stahls bzw. wie leicht Martensit
gebildet wird, kann durch das Kohlenstoffiquivalent abgeschitzt werden. Es gilt als Mal3 fur die
Kaltrissanfalligkeit. Werkstoffe mit einem Kohlenstoffiquivalent unter 0,45 % sollten demnach
eine gute Schweilleignung haben und tiber kann 0,6 % die Schweileighung nicht gewihrleistet
werden [129]. Es hat sich gezeigt, dass Laserschweillprozesse auch Stihle mit einem
Kohlenstoffiquivalent tber 0,6 % verarbeiten koénnen [75, 104]. Fur die Bestimmung des
Kohlenstoffiquivalents gibt es zahlreiche Modelle, z. B. CE,; [130], Py [131], CEN [132] oder
CE,, [133]. Sie sind fir bestimmte Legierungszusammensetzungen oder Schweilmethoden giiltig.
Fir Werkzeugstihle gibt es kein uneingeschrinkt passendes Kohlenstoffiquivalent, da diese im
Allgemeinen als nicht schweil3bar gelten. Das Kohlenstoffiquivalent nach P gilt fir sehr kurze

Abkuhlzeiten:

p _C_I_Si+Mn+Cu+C1‘+Ni+Mo+V+5}3
M = 30 20 60 15 10 : 2-9

Werkstoffe mit hoher Martensitstart- und endtemperatur sind weniger anfillig fur Kaltrisse.
Ursichlich sind Unterschiede in der Wasserstoffloslichkeit von Martensit und Austenit. In

Martensit 16st sich nur wenig Wasserstoff und seine Diffusionsgeschwindigkeit ist hoch. Wandelt
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Austenit bereits bei hohen Temperaturen in Martensit um, kann der Wasserstoff aus dem
Martensit herausdiffundieren. Die Entstehung von Kaltrissen kann durch Verringerung des
Wasserstoffgehaltes durch Schutzgas oder Wirmebehandlung verringert werden. Weiterhin

besteht die Moglichkeit, das Bauteil auf bei Stidhlen iibliche 200-250 °C vorzuheizen, wodurch die

Erstarrungsgeschwindigkeit verringert wird und Restfeuchtigkeit vermieden wird [134].

Eine Rissbildung bei der Nacherwirmung entsteht durch die Bildung von Sekundirkarbiden bei
der Wirmebehandlung. Die Karbidbildner sind durch Segregation bei der Erstarrung meist an
den Korngrenzen konzentriert. Reagieren sie hier mit Kohlenstoff, wird die Festigkeit im

Korngrenzenbereich herabgesetzt und es kann zu Rissbildung kommen [135].

2.3.3 Gefiige von selektiv lasergeschmolzenen Stihlen

Das Gefiige von Werkstoffen, die im SLM-Prozess verarbeitet werden, wird wesentlich durch
diesen beeinflusst. Im Prozess wird das Material schichtweise verarbeitet und jede Schicht
wiederum ist aus einer Vielzahl von Schmelzbahnen aufgebaut. Als Folge ist das Gefiige
periodisch aus Schmelzbahnen zusammengesetzt, wobei sich das Gefiige innerhalb jeder
Schmelzbahn idealerweise nicht von anderen Schmelzbahnen unterscheidet. Dieser Aufbau ist

materialunabhingig und charakteristisch fir den SLM-Prozess.

Die Schmelze setzt sich aus Pulvermaterial und wieder aufgeschmolzenem Material zusammen.
Im Prozess tibersteigt die Schmelzhéhe die Schichtdicke und ergibt sich aus Pulverschichtdicke,
der Schiittdichte und der Umschmelztiefe der darunterliegenden Schicht. Da die erstarrte
Schmelze in der dariiber liegenden Schicht wieder teilweise aufgeschmolzen wird, entspricht die
sichtbare Hohe der Schmelzbahn im Gefiige der Schichtdicke. Um ein dichtes Volumen erzeugen
zu kénnen, missen sich die Schmelzbahnen in jeder Schicht tberlappen. Die Breite des
Schmelzpools summiert sich daher aus dem Uberlapp mit der zuvor erstarrten Schmelzbahn und

dem aufgeschmolzenen Pulvermaterial.

Fir das Geftge hat das Umschmelzen von bereits erstarrtem Material gravierende Folgen. Haufig
kann man in jeder Schmelzbahn drei unterschiedliche Bereiche ausmachen. Im Zentrum der
Schmelzbahn befindet sich Material, welches nur einmal aufgeschmolzen wurde. Am Rand der
Schmelzbahn befindet sich Material, das doppelt aufgeschmolzen wurde. Der duflerste Rand der
sichtbaren Schmelzbahn ist eine Warmeeinflusszone, in der das Gefiige oder die Eigenschaften

durch erhohte Temperatur beeinflusst wurde [136]. Wie das Geftige von Stihlen, die im SLM-
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Prozess verarbeitet wurden, beschaffen ist, soll anhand der meist verwendeten Legierungen

beschrieben werden.

Der korrosionsbestindige Stahl 316L (1.4404, X2CrNiMo17-12-2) gehort zu den meist
verarbeiteten Legierungen im SLM-Prozess und wird von vielen Anlagenherstellern als
Standardmaterial gefiihrt [6]. Er bildet ein zellulir/dendritisches Geflige, bestehend aus Austenit,
d-Ferrit und nanoskaligen Silikatausscheidungen [137, 138]. Der PDAS betrigt etwa 1 pm.
AuBerdem kann epitaktisches Kornwachstum in (001) Richtung beobachtet werden. Mit
steigendem Volumenenergieeintrag wird die Vorzugsorientierung verstirkt und die KorngréQ3e

nimmt zu [139]. Das in Baurichtung orientierte zellulir/dendritische Gefiige von 316L ist in

Abbildung 11a gezeigt.

Abbildung 11: Gefiige SLM verarbeiteter Stible. a) 316L (nach [101], bearbeitet); b) 17-4 PH (nach [140),
bearbeitet); ¢) Maraging 300 (nach [141], bearbeitet); d) Maraging 300 (nach [142], bearbeitet); ¢) H13 (nach [143],
bearbeitet); f) M2 (nach [144], bearbeitet).

17-4 PH (1.4548, X5CtNiCuNb17-4-4) ist ein ausscheidungsgehirteter, martensitischer,
korrosionsbestindiger Stahl, der ebenfalls hiufig mittels SLM verarbeitet wird. Durch eine
Anlassbehandlung koénnen kohdrente Kupferausscheidungen gebildet werden, die Hirte und
Festigkeit erhohen [145]. Bei der Verarbeitung im SLM-Prozess kann, bedingt durch die hohe
Erstarrungsrate, Restaustenit beobachtet werden [146-149]. Das Geflge ist zellulir/dendritisch
(Abbildung 11b) [140], wobei der Martensit eine Vorzugsotientierung von (200) in Baurichtung
aufweist [150]. Ein Wechsel des Schutzgases im SLM-Prozess von Argon auf Stickstoff fiihrt zu

einer Erhohung der Erstarrungsgeschwindigkeit, hervorgerufen durch eine 40 % hdéhere
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thermische Leitfahigkeit des Stickstoffs [151]. Der Anteil des Restaustenits wird damit erhéht. Ex

hat eine Vorzugsotientierung von (220) in Baurichtung [150].

Maraging-Stahle (z. B. Maraging-300, 1.6354, X2NiCoMo-18-9-5) enthalten nur geringe Mengen
an Kohlenstoff und sind daher gut schweil3bar. Als Werkzeugstahl finden sie u. a. Anwendung
bei der Herstellung von Gussformen wund Schneidwerkzeugen [152]. Durch eine
Anlassbehandlung werden intermetallische Phasen (Ni;(Ti, Mo)) ausgeschieden, die fiir hohe
Festigkeit bei gleichzeitig hoher Duktilitit sorgen. Verarbeitet mit SLM bildet sich ein
zelluldr/dendritisches Geflige aus Martensit und Austenit, dass in Baurichtung otientiert ist
(Abbildung 11c) [80, 141, 153, 154]. Mikrosegregation von Nickel fithrt zu einer erhoéhten
Konzentration an den Grenzen der Zellen/Dendriten und stabilisiert dort den Restaustenit [80].

Eine regelmiBige Abfolge von Martensit innerhalb der Zellen/Dendriten und Austenit an den

Rindern kann beobachtet werden (Abbildung 11d). Der PDAS betrigt etwa 1 pm [154].

Der Werkzeugstahl H13 (1.2344, X40CrMoV5-1) enthilt 0,4 % Kohlenstoff und ist dadurch
noch verhiltnismaBig gut im SLM-Prozess verarbeitbar. Wright e a/. [94] haben den Einfluss des
Kohlenstoffgehaltes untersucht und berichten von einer deutlichen Verschlechterung der
Verarbeitbarkeit mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt. Die auftretenden Phasen und ihre
Morphologie hingen von den SLM-Prozessparametern und der Substratplattentemperatur ab.
Das Gefiige kann sowohl vollstindig martensitisch sein [155] als auch aus Martensit und
Restaustenit bestehen [86, 156, 157]. Der Anteil an Restaustenit ldsst sich durch die Erh6hung
der Substrattemperatur verringern [157]. Einheitlich wird von einem epitaktischen
zelluldr/dendritischen Geflige berichtet, welches in Baurichtung ausgerichtet ist (Abbildung 11e).
An den Dendritengrenzen kommt es durch Mikrosegregation zur Ausscheidung von Karbiden

[155]. Die KorngréBe betrigt etwa 1 pm.

M2 Werkzeugstahl (~1.3343, HS6-5-2C) ist aufgrund des hohen Kohlenstoffgehaltes von 0,9 %
verzugs- und rissgefihrdet bei der Verarbeitung im SLM-Prozess. Eine Verarbeitung mit
beheizter Substratplatte ist daher empfehlenswert [158, 159]. Das Gefiige ist zellulir/dendritisch
und besteht aus Martensit und Restaustenit sowie interdendritischen Karbiden (Abbildung 11f)
[160, 161]. Die Karbide bilden ein durchgehendes Netzwerk und sind vom Typ M,C, M,C und
M,C, [94, 159, 162, 163]. Zum Teil wird eine WEZ mit kollumnarer Struktur beschrieben, die nur
Martensit und Karbide enthalt [159]. Auch lassen sich komplett martensitische Proben herstellen

[94]. Der PDAS betragt weniger als 1 um [160].

Einphasige, vollstindig martensitische Stdhle (z. B. 1.6782, X16NiCrMo12-6; X45NiCr4-1)

zeigen bei der Verarbeitung im SLM-Prozess Unterschiede in der Gefiigeentwicklung im
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Vergleich zu martensitisch-austenitischen Stihlen. Bei geringen Kohlenstoffgehalten unter 0,3 %
bildet sich meist Lanzettenmartensit, der als schichtweise angeordneten Lanzetten auftritt [164,
165]. Die vorzugsweise Ausrichtung der Lanzetten in Baurichtung ist sichtbar, es treten jedoch
auch zahlreiche abweichende Ausrichtungen auf. Eine Vorzugskristallorientierung ist erkennbar
und die Koérner sind in Baurichtung langgezogen. Innerhalb der Schmelzbahnen lassen sich
verschiedene Bereiche mit unterschiedlicher thermischer Historie beobachten. An der
Schmelzbahngrenze tritt verfeinertes Gefiige im Vergleich zum Inneren der Schmelzbahn auf
[164-160]. Erklirt wird dieser Effekt mit einer ,,in-situ“-Anlassbehandlung. Der frisch erstarrte
Martensit ist zundchst nicht angelassen und erfihrt dann, an den Schmelzbahngrenzen in der
WEZ bei Autbringung der nichsten Schmelzbahn, eine Anlassbehandlung. An Rissen und Poren
kann es zu Entkohlung kommen und lokale Gefugeinhomogenitit verursachen [167]. Die
Ausscheidung von Karbiden wird durch erweiterte Loslichkeit und verringerte Diffusion

unterdrickt [164].

Austenitische TRIP-TWIP-Stihle (engl. #ransformation induced plasticity;, engl. twining induced plasticity)
(z. B. X60Mn22; X30Mn20) haben ein zellulires Geflige, deren Korner epitaktisch tiber mehrere

Schichten hinweg wachsen kénnen. Die Koérner sind in diesem Fall groB3er als bei konventioneller

Verarbeitung. Eine Vorzugsorientierung von (001) in Baurichtung ist beobachtbar [168]. Durch
die hohe Erstarrungsgeschwindigkeit im SLM-Prozess kann es auch bei tblicherweise rein
austenitischen TWIP-Stihlen zur Bildung von Martensit kommen. Das Gefiige wird hier

dendritisch und Mikrosegregation lasst sich feststellen [169].

Hochkohlenstoffhaltiger Stahl (X210CuSi5-1) ist in kleinen Dimensionen noch mittels SLM
verarbeitbar. Es treten jedoch Mikrorisse auf. Das Gefiige besteht aus Martensit, Austenit und
Bainit [170]. Eine Vorzugsorientierung ist nicht erkennbar. Der Effekt des Kohlenstoffgehaltes
auf die Verarbeitbarkeit eines Stahls im SLM-Prozess wurde von Nakamoto e al [171]
untersucht. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt wurde eine verbesserte Benetzung und
verringerte Porenbildung beobachtet. Dies steht im Widerspruch zu der Beobachtung, dass sich
die Benetzung mit steigendem Kohlenstoffgehalt verringert [94]. Bei einem Kohlenstoffgehalt
von 0,5 % ist das Gefiige aus Martensit und Perlit zusammengesetzt. Eine Erhohung des
Kohlenstoffgehalts um 0,25 % fihrt zu einem vollstindig martensitischen Gefiige und eine

weitere Erh6hung zur Bildung von Restaustenit und Martensit.

Bedingt durch die hohe Erstarrungsrate im SLM-Prozess haben Stihle meist ein
zelluldr/dendritisches Gefiige, das in Baurichtung ausgerichtet ist. Uberséittigte Mischkristalle und
metastabile Phasen wie Restaustenit oder 8-Ferrit treten hiufig auf. Die Bildung von Restaustenit

wird durch die hohe Erstarrungsrate und Mikrosegregation beim Dendritenwachstum begtinstigt
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[172]. Ausscheidungen von Karbiden oder intermetallischen Phasen sind nanoskalig. Zum Teil

wird die Ausscheidung aber auch durch erweiterte Loslichkeit unterdriickt.

2.3.4 Mechanische Eigenschaften von selektiv lasergeschmolzenen Stihlen

Die mechanischen Eigenschaften von Stihlen, die im SLLM-Prozess verarbeitet wurden, kénnen
hiufig an konventionell verarbeitete Stihle heranreichen oder sie sogar tbertreffen |3, 80, 158].
Tabelle 2 zeigt mechanische EFigenschaften von mittels SLM verarbeiteten und konventionell
hergestellten (s. Kapitel 2.4) ausgewihlten Stahllegierungen im Vergleich. Haufig ist die Duktilitat
im SLM-Prozess verarbeiteter Stihle aufgrund der hohen Eigenspannungen verringert. Die Hirte
hingt, neben den Eigenspannungen, von Anzahl und Form moglicher Karbidausscheidungen
und dem Martensitanteil ab. Werden Karbide ausgeschieden, sind diese in der Regel nanoskalig,
was zu einer erh6hten Harte und Festigkeit fihrt [157, 158]. Liegt ein Zustand mit erweiterter
Loslichkeit vor, was durch die hohere Erstarrungsgeschwindigkeit im Vergleich zu
konventionellen Prozessen verstirkt auftritt, werden nur wenige Karbide ausgeschieden. In
diesem Fall sind Hirte und Festigkeit geringer im Vergleich zu konventionell verarbeiteten
Stihlen. Konventionelle Verarbeitungsverfahren enthalten meist eine Wirmebehandlung,
wodurch ein hoher Anteil an Karbiden gezielt ausgeschieden wird. Das Auftreten von
Nichtgleichgewichtsphasen, wie Restaustenit oder &-Ferrit, verringert die Streckgrenze. Die

Festigkeit kann aber durch verformungsinduzierte Phasenumwandlung erh6ht werden.

Tabelle 2: Mechanische Eigenschaften SLM verarbeiteter Stable im 1V ergleich zu konventionell hergestellten Stablen.

Rockwell Hirte Vickers Hirte Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung

in HRC in HV in MPa in MPa in %

316L SLM [173] - 235 662 686 31
316L Konv. [174] - 185 216 530 65
17-4 PH SLM [148-150] 32 333 661 1255 16-50
17-4 PH Konv. [175] 49 - 1237 1237 14
Maraging 300 SLM [80] 40 - 1214 1290 13
Maraging 300 Konv. [80] 35 - 895 2041 11
H13 SLM [157] - 894 1236 1965 4
H13 Konv. [157, 1706] 35-60 - 1650 1990 9
M2 SLM [158] 57-64 - - 1290 0,8
M2 Konv. [158] 65 - - 1620 17
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So lasst sich fir die Stihle 17-4 PH [140, 147], Maraging 300 [80, 141], H13 [86, 156] und
hochmanganhaltigen Stahl [169] auch im SLM prozessierten Zustand der TRIP-Effekt
nachweisen. Der TRIP-Effekt sorgt durch eine verformungsinduzierte Phasenumwandlung von
Restaustenit in Martensit fur eine Verfestigung unter mechanischer Beanspruchung. Eine erhohte
Plastizitat durch TWIP ist ebenfalls bei SLM verarbeiteten Stihlen beobachtbar [168, 169]. Beim
TWIP-Effekt erhoht sich die Plastizitit durch die verformungsinduzierte Bildung von Zwillingen.

Die Ausrichtung der Zellen, Dendriten und Korner sorgt fiir eine Anisotropie der Eigenschaften,
was bei der Auslegung von Bauteilen beachtet werden muss. Eine hohere Festigkeit und

Duktilitit in Baurichtung im Vergleich zu anderen Ausrichtungen ist tblich [153].

Die tribologischen Eigenschaften von SLM prozessierten Materialien werden durch ihr
besonderes Gefiige bestimmt. In den meisten Fillen tbersteigt die Hirte SLM verarbeiteter
Legierungen die des konventionell verarbeiteten Zustandes. Dies kann den Verschleil3 unter
abrasiver Beanspruchung verringern. Die Hirte ist nicht zwingend bestimmend fir die
Verschlei3bestindigkeit [177]. Nur bei exakt gleichen Priifbedingungen ist die VerschleiB3rate
vergleichbar, da diese eine Systemeigenschaft ist. Die auftretenden VerschleiBmechanismen
hingen u. a. von der Prifmethode ab. So kann sich die VerschleiBbestindigkeit eines Werkstoffes
beim Wechsel der Prifmethode und damit moglicherweise des Verschleilmechanismus drastisch

andern.

Die VerschleiBrate von SLM verarbeiteten 316L unterscheidet sich bei gleicher Probendichte
nicht von einem gewalzten 316L Stahl [178]. Eine Vielzahl von Werkzeugstihlen haben eine
hohere VerschleiBbestindigkeit, wenn sie mit SLM prozessiert wurden [179]. Unter bestimmten
Testbedingungen  (trockener  Gleitverschleil)  kann  rostfreier ~ Stahl eine  hohere
VerschleiBbestindigkeit als Werkzeugstihle aufweisen. Rostfreier Stahl bildet beim Kugel-
die den Reibungs- und

Scheibe-Versuch eine schmierende Zwischenschicht aus

Verschleilkoeffizienten herabsetzt [177, 179].

b

Eine erhohte VerschleiBBbestindigkeit SLM prozessierter Legierungen im Vergleich zum
konventionell verarbeiteten Zustand ist ebenfalls fiir CoCr [180, 181], Titan [182, 183] und in-situ
partikelverstirkte — Titanlegierungen  [184, 185]  beschriecben. Die  Erhéhung  der
Verschlei3bestindigkeit wird auf die Homogenisierung und Verfeinerung des Geftiges durch den
SLM-Prozess zuriuckgefithrt. Kang e a/ [180] beschreiben dagegen eine Verringerung der
VerschleiB3bestindigkeit bei einer SLM prozessierten AlSi-Legierung durch die Verfeinerung der
Siliziumausscheidungen. Die Autoren empfehlen Prozessparameter anzuwenden, die mdglichst

grof3e Siliziumausscheidungen zur Folge haben.
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2.4 Herstellung und Gefiige konventionell verarbeiteter Werkzeugstihle

Werkzeugstihle konnen gieB3technisch, pulvermetallurgisch oder mittels Sprithkompaktierung
hergestellt werden. Der Grof3teil an Werkzeugstihlen wird gieB3technisch verarbeitet. Die Abfolge
der Prozessschritte vom Guss, tber die Formgebung, bis hin zur abschlieBenden
Wirmebehandlung ist in Abbildung 12 dargestellt. Der Giel3prozess liuft meistens in einem
Lichtbogenofen ab [187]. Die Schmelze wird tber verschiedene Reinigungsprozesse von
Verunreinigungen wie Sauerstoff, Stickstoff oder Phosphor befreit. Der Abguss erfolgt als
Bramme, die anschlieSend gewalzt wird, um ein Halbzeug zu formen, die Karbide gleichmif3ig zu
verteilen und eine Kornfeinung durch Erhéhen der Versetzungsdichte zu ermdglichen. Niedrig
legierte  Werkzeugstahle werden anschlieBend normalgegliht, um kugelige Karbide und
homogene feinkérnige Gefiige zu erzeugen. Beim Weichglihen wird die Matrix in Ferrit
umgewandelt und durch die verringerte Hirte eine spanende Bearbeitung ermdglicht. Nach der

mechanischen Bearbeitung muss spannungsarm geglitht werden.

L Bearbeitung Wirmebehandlung

Guss Spannungs-

armglithen

Normalglithen

Weichglithen

Temperatur

Zeit

Abbildung 12: Schematische Darstellung der Progessschritte von der Herstellung bis zur Wirmebehandlung eines
Werkzengstabls mit A=Austenit, C=Karbide, F=Ferrit, L=Schmelze (nach [187]).

Das Werkzeug hat nun seine endgiltige Form und die mechanischen Eigenschaften werden
durch Hirten und Anlassen eingestellt. Dazu wird zunichst austenitisiert. Dabei soll eine
moglichst hohe Menge an Karbidbildnern und Kohlenstoff im Austenit gelost werden. Um die
schwer l6slichen Karbide aufzulosen, erfolgt das Austenitisieren nahe der Solidustemperatur
[188]. Beim Hirten wird das Werkstiick schnell abgekiihlt, wonach das Geflige aus Martensit,
Restaustenit und nicht aufgelsten Primirkarbiden besteht. AnschlieBend wird bis zu viermal
angelassen. Dadurch werden fein verteilt Sonderkarbide ausgeschieden, der Restaustenit in
Martensit umgewandelt und tetragonal verzerrter Martensit in kubischen Martensit umgewandelt
[189]. Die Umwandlung des Restaustenits erfolgt durch die Ausscheidung der Sonderkarbide.

Dadurch verringert sich der Anteil geloster Legierungselemente im Restaustenit, die
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Martensitstarttemperatur  steigt und der Restaustenit kann in Martensit umwandeln.
Zwangsgeloster Kohlenstoff kann diffundieren und reichert sich bevorzugt an Gitterfehlern an.

Folglich wird die tetragonale Verzerrung des Martensits abgebaut.

Hochlegierte Werkzeugstihle weisen héufig ein Sekundirhirtemaximum auf, d. h. die Hirte des
angelassenen Stahls tibersteigt die Hirte des gehirteten Stahls. Das Sekundarhartemaximum wird
durch die Ausscheidung von Sonderkarbiden erreicht und tritt bei starken Karbidbildnern wie
Wolfram, Molybdin und Vanadium auf [190]. Die Temperatur des Sekundirhiartemaximums und
die maximal erreichbare Hirte hingen von der Austenitisierungstemperatur ab. Je hoher die
Austenitisierungstemperatur, desto héher ist die Maximalhirte und die Sekundirhartetemperatur

[191].

Wichtige  Eigenschaften der Werkzeugstihle sind  Warmumformbarkeit, spanende
Bearbeitbarkeit, Schleifbarkeit, Polierbarkeit, Hirtbarkeit, Hirte, Warmhirte, Verschleil3,
Festigkeit und Bruchzihigkeit. Sie hingen u.a. von den auftretenden Phasen und ihrer
Morphologie ab. Die grof3te Bedeutung kommt den Karbiden zu. Thre Art, Grofle, Form und
Anordnung beeinflussen die mechanischen Eigenschaften signifikant. Beispielsweise verringern
Karbide an den Korngrenzen die Warmumformbarkeit und kugelige Karbide erhohen die
Spanbarkeit. Die Schleifbarkeit sinkt mit steigender GroBle der Karbide, wihrend die
Bruchzihigkeit mit sinkender Grof3e der Karbide steigt [9].

Der Typ der Karbide hingt von den Karbidbildnern ab. Hiufig vorkommende Karbidtypen in
Werkzeugstihlen sind M;C, M.C;, M,;C,, M;C und MC. In molybdin- und wolframreichen
Werkzeugstihlen dominieren bei schneller Abkithlung M,C und MC Karbide [192-194]. Sie
kénnen sowohl in unregelmiBiger (,,blitenférmig®), als auch in regelmiBiger komplexer
(,,blutenférmig verzweigt™) Morphologie auftreten und sind haufig in einem Netzwerk
angeordnet [195]. Das Auftreten der regelmifBlig komplexen Form wird ebenfalls durch hohe
Erstarrungsraten begiinstigt. M,C und MC Karbide haben eine héhere Hirte und Bruchzihigkeit
als M,C; Karbide [196] und kénnen dadurch die Verschlei3bestindigkeit erh6hen. Vanadium ist
ein starker Karbidbildner und bildet vorzugsweise Karbide vom Typ MC. Diese treten kubisch
und fein verteilt auf und bilden im Gegensatz zu M,C Karbiden kein Netzwerk. Die Entstehung
weiterer Phasen richtet sich nach der chemischen Zusammensetzung der Legierung. Im
Phasendiagramm eines Werkzeugstahls  (Fe(81,4-83)Cr4Mo5W6V2C(0-1,6)) finden unter
Gleichgewichtsbedingungen im Bereich 0,7 bis 1% C mehrere Phasentberginge statt
(Abbildung 13). Zunichst bilden sich Zellen/Dendriten aus a-Fe. Mit sinkender Temperatur
kommt es zur Bildung von y-Fe. Die a-Fe-Zellen/Dendriten sind dann von y-Fe umhillt.

Zwischen den Dendriten erstarrt die Restschmelze eutektisch in der Form von y-Fe + M,C. Eine
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Umwandlung des a-Fe in y-Fe diirfte, aufgrund der hohen Erstarrungsgeschwindigkeit, wenn
dann nur unvollstindig ablaufen. Bei einer Warmebehandlung im y-Fe + M, C Bereich wiirde o-

Fe vollstindig in y-Fe umwandeln.
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Abbildung 13: Phasendiagramm eines Werkgengstabls mit 4 % Cr, 5 % Mo, 6 % W und 2 % V. k& = M.C (nach
[197]).
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3 Methoden zur Werkstoffcharakterisierung

3.1 Chemische Analyse

Die chemische Zusammensetzung des Pulvermaterials sowie von SLM-Probekérpern (ohne
Substratplattenheizung,  Raumtemperatur-Parametersatz), SK-Guss  (Schwerkraft) und
Schleuderguss wurde mittels nasschemischer Analyse untersucht, um die korrekte
Zusammensetzung des Pulvermaterials zu gewihtleisten und Anderungen in der

Zusammensetzung durch den SLM-Prozess festzustellen.

Um den Gehalt der Elemente Fe, Cr, Mo, V, W sowie der Verunreinigungen' zu bestimmen,
wurden die Proben zunichst in einer Sduremischung (HCI, HNO,, HF) in einem Mikrowellen-
Druckaufschlussgerit (Mars 5, CEM, Deutschland) aufgeschlossen und anschlieBend mittels ICP-
OES (engl.: inductive couple plasma optical emission spectroscopy) analysiert. Dabel wird die Losung
verdampft und in einer Plasmafackel ionisiert. Die Elemente und deren Gehalte wurden
nachfolgend mit einem ICP-Spektrometer (IRIS Intrepid II XUV, Thermo Fisher Scientific,
USA) anhand der charakteristischen Wellenlinge und der Intensitit der angeregten
elektromagnetischen Strahlung bestimmt. Angegeben sind Mittelwerte der Gehalte aus einer

Dreifachmessung. Verunreinigungen sind nur angegeben, sofern welche gemessen wurden.

Mittels Tragergas-Heil3extraktion wurden die Gehalte an O, N und C bestimmt (C: EMIA 820V,
Horiba, Japan; N, O: TC-436 DR, Leco, USA). Inertgasfusion wurde verwendet, um den Gehalt
an Wasserstoff zu bestimmen. Es wurde mindestens 1g Material pro Messung in einem
Graphittiegel erhitzt und der Wasserstoffgehalt iber einen Wairmeleitungssensor bestimmt
(EMGA 621W, Horiba, Japan). Die in der Arbeit angegebenen Gehalte sind Mittelwerte und

Standardabweichungen aus Dreifachmessungen.

3.2 Struktur- und Gefiigeanalyse

Dichtemessung

Die Dichte der Proben wurde nach dem archimedischen Prinzip nach DIN EN ISO 3369 [198]
bestimmt (YDK-01 (0D), Sartorius, Germany). Als Messflissigkeit kam destilliertes Wasser mit
einer geringen Menge Tensid zum Einsatz, um die Oberflichenspannung herabzusetzen. In der

Phase der Parameterfindung wurden zu jeder Parameterkombination drei Proben (8 mm x 8 mm

U Ag, Al, As, Au, B, Ba, Be, Bi, Ca, Cd, Ce, Co, Cu, Dy, Er, Eu, Ga, Gd, Hf, Hg, Ho, In, Ir, K, La, Li, Lz, Mg, Mn,
Na, Nb, Nd, Ni, Os, P, Pr, Pt, Re, Rh, Ru, Sb, Sc, Si, $7, Sn, St, Ta, Th, Ti, T, Y, Yb, Zn, Ztr. Konzentrationen uber
0,05 Ma% werden detektiert. Kursive Elemente sind nur eingeschrinkt messbar.
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x 8 mm) jeweils dreifach gemessen und aus den Ergebnissen Mittelwert und Standardabweichung
bestimmt. Zusitzlich wurde die Dichte aller Druck- und Zugproben bestimmt und Proben mit

einer Abweichung vom Mittelwert von tber 0,2 % aussortiert.

Metallographische Priparation

Die Proben wurden zur metallographischen Priparation in kaltaushirtendes Epoxidharz
eingebettet (Spezifix 20, Struers, Deutschland). Bei den Pulverproben wurde Kohlenstoffpulver
mit Epoxidharz gemischt, um eine durchgehende Leitfihigkeit zu gewihrleisten. Nach den in
Tabelle 3 angegebenen Verfahrensschritten wurden die eingebetteten Proben pripariert. Die
Priparation erfolgte mit einem Priparationsautomaten (Rotopol, Struers, Deutschland).
AnschlieBend wurden die Proben mit verschiedenen Atzlésungen behandelt, um das Gefiige
sichtbar zu machen. Die Zusammensetzungen der angewandten Atzlésungen sind in Tabelle 4

aufgelistet.

Proben, an denen die Mikro- oder Makrohirte bestimmt wurden, sind nicht gedtzt worden. Zum
Teil wurden die Proben nachtriglich geitzt, um die Eindriicke bestimmten Phasen zuordnen zu

konnen.

Tabelle 3: | erfabrensschritte bei der metallographischen Schliffpraparation.

Koérnung  Zeitin min  Kraft/Probe in N Umdrehungen in 1/min  Lubrikant

400 1 20 300 Wasser
800 1 20 300 Wasser
1200 1 20 300 Wasser
2500 2 15 300 Wasser
4000 2-4 10 300 Wasser
3 um 5 10 150 Braun (Ethanolbasis)
1 pm 5 10 150 Braun (Ethanolbasis)
025um 5 10 150 Braun (Ethanolbasis)

Tabelle 4: Zusammensetzungen und Bezeichnungen der verwendeten Atlisungen.

Bezeichnung Zusammensetzung Einwirkzeit (s)
Adler 100 ml H2O, 200 ml HCI, 60 g FeCl3*6 H20, 12 g (NH4)CuCl4*2H,O 1
Murakami 100 ml H,O, 10 g KOH, 10 g Ks[Fe(CNg)] 90

Tiefendtzung 87 ml Ethanol, 10 ml HNOj3, 3 ml HCI, 5 g FeCl3*6 H.O 300
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Lichtmikroskopie

Fir lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen wurde auf zwei digitale Lichtmikroskope
zurickgegriffen (VHX2000, Keyence, Japan; Epiphot, Nikon, Japan). Die Begutachtung und
Vermessung von Einzelschmelzbahnen und Konturquadern erfolgte mit dem VHX2000.
Teilweise wurden mehrere Aufnahmen zu einer Abbildung kombiniert (Stitching oder focus
stacking). Um die Qualitit des Pulvers zu analysieren, wurden Proben des Pulvers entnommen, in
Epoxidharz eingebettet und Schliffe angefertigt. Die Schliffe wurden darauthin im LM
untersucht, um die Form der Partikel zu bestimmen und das Auftreten von hohlen

Pulverpartikeln ausschlieBen zu kénnen.

Rasterelektronenmikroskopie

Fir Gefligeaufnahmen, sowie Aufnahmen von Bruch- und VerschleiBflichen, kam ein
Rasterelektronenmikroskop (REM) (Leo 1530 Gemini, Zeiss, Deutschland) zum Einsatz. Es ist
mit einem energiedispersiven Rontgendetektor (EDX) (Quantax400 mit SDD-Detektor
Xflash4010, Bruker, USA) ausgestattet, der fir Punkt und Flichenanalysen verwendet wurde
(Arbeitsabstand 11 mm, 10 keV). Fir Gefiigeaufnahmen wurden Sekundirelektronen (SE-
Detektor, Inlens-Detektor) detektiert, die einen Topologieckontrast bewirtken oder
Rickstreuelektronen (BSE-Detektor), um einen Ordnungszahlkontrast zu visualisieren.
Zusitzlich wurde ein weiteres REM  (Ultra Plus, Zeiss, Deutschland), das mit einem
Elektronenrtckstreubeugungs-Detektor (EBSD) (Channel5, Oxford Instruments,
GroBbritannien; Detektor: Nordlys F) ausgestattet ist, fir die qualitative Phasenanalysen
verwendet. Die EBSD-Proben wurden zuvor mit MasterMet 2 (Buehler, Schweiz) vibropoliert
(VibroMet 2, Buehler, Schweiz). Es wurde mit einer Primirenergie von 20 keV und einem

Kippwinkel von 70° gearbeitet.

Transmissionselektronenmikroskopie

Mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde die Struktur der Karbide ermittelt
(Tecnai F30, FEI, USA). Das TEM wurde mit einer Arbeitsspannung von 300 kV betrieben und
ist mit einem EDXS-Detektor zur quantitativen Elementanalyse ausgestattet (Octane T Optima,
EDAX, USA). Dafir wurden die Proben auf eine Dicke von 80 um geschliffen (P4000
Schleifpapier) und anschlieBend mit einer Ionenfeinstrahlanlage (FIB) (CrossBeam 1540 XB,

Zeiss, Deutschland) eine Lamelle herausgetrennt und auf ein Kupfergitter prapariert.
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Rontgendiffraktometrie

Die rontgenographische  quantitative und qualitative  Phasenanalyse erfolgte im
Transmissionsmodus mit Mo-K ;-Stahlung (Stadi P, STOE, Deutschland). Monochromatische
Rontgenstrahlung wurde mittels eines Ge(111)Monochromatorkristalls erzeugt. Der Messbereich
betrug 260 = 10-60° mit einer Schrittweite von A20 = 0,01°. Fur die Messungen wurden diinne
Scheiben aus den Proben entnommen, auf 50 um Dicke geschliffen und poliert (bis 1 pum

Diamantsuspension), um Stérungen durch Rauheit der Oberfliche ausschlielen zu kénnen.

Das Programm FullProf [199] wurde unter Zuhilfenahme des Rietveld-Verfahrens [200] fir die

quantitative Phasenanalyse verwendet.

Augerelektronenspektroskopie

Die  chemische = Zusammensetzung  spezifischer =~ Probenbereiche = wurde  mittels
Augerelektronenspektroskopie (AES) untersucht (JAMP 9500F, JEOL, Deutschland). Eine
Beschleunigungsspannung von 10 keV und ein Elektronenstrom von 10 nA lagen an. Dazu
wurden polierte Proben (0,25 um Diamantsuspension) gesputtert (Ar' -lonen, 2 keV,
Referenzrate 5 nm/min auf SiO,), was einem Matetialabtrag von etwa 10 nm zur Folge hatte und

chemische Verunreinigungen der Oberfliche entfernt.

Oberflichenprofilometrie

Gemil3 DIN EN ISO 4287 [201] wurde die Rauheit der SLM-Proben mit einem
Weillichtinterferometer  bestimmt (Microprof, FRT, Deutschland). Die Profile der
VerschleiBspuren aus den  Kugel-Scheibe-Experimenten  und  die  Mappings  der
Oberflichenrauheit von Priifkérpern aus den Stift-Scheibe Versuchen wurden ebenfalls mit dem

Weillichtinterferometer gemessen. Es wurde der duale Messmodus verwendet mit einer

Frequenz von 100 Hz und 1000 Hz.

Partikelgréenverteilung

Die PartikelgroBenverteilung der eingesetzten Pulver wurde mit dem Laserdiffraktionsverfahren
bestimmt (Bluewave, Microtrac, Deutschland). Dazu wurden die Pulver mit Wasser als
Trigermedium zunichst mit Ultraschall fiir 5 min behandelt und anschlieBend durch das
Messsystem geleitet. Dabei werden die Pulverpartikel aus unterschiedlichen Winkeln von zwei
blauen Lasern (A =405nm) und einem roten Laser (A= 780 nm) bestrahlt und der

Beugungswinkel der Laserstrahlung von zwei Sensoren erfasst.
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3.3 Thermische Analyse

Dynamische Differenzkalorimetrie

Die Charakterisierung der temperaturabhingigen Umwandlungsvorginge erfolgte mittels
dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) (DSC 404, Netzsch, Deutschland). Dazu wurden
15 mg Probenmaterial in einem AlLO;-Tiegel unter Argonatmosphire mit 10 K/min bis auf
1450 °C erhitzt und anschlieBend mit 10 K/min wieder auf Raumtemperatur abgekiihlt. Bei den

Proben fiir die Gefiigeuntersuchung wurden die Gleichen Auf- und Abkihlraten angewandst.

3.4 Mechanische Charakterisierung

Druckpriifung

Quasistatische Druckversuche wurden an planparallelen Zylinderproben mit 6 mm Linge und
3 mm Durchmesser durchgefithrt (Model 8562, Instron, USA). Die Proben wurden zunichst als
Stibe mit einem Ubermaf} von 0,25 mm und 40 mm Linge hergestellt. AnschlieSend wurde die
Zylinderfliche bei einem Dienstleiter fir Hartbearbeitung (AMW, Deutschland) abgeschliffen
und die Stibe in 6 mm lange Stiicke geteilt. Danach wurden die Stirnflichen der Proben mit
P4000 Schleifpapier planparallel geschliffen und im Druckversuch mit Molykote (Dow Corning,
USA) geschmiert. Wihrend der Versuche betrug die Stauchrate 0,003 mm/s. Mit einem
Laserextensiometer  erfolgte die Erfassung der Lingeninderung. Mittelwerte und

Standardabweichung wurden aus mindestens sechs Messungen ermittelt.

Um die Verinderung der Volumenanteile von Martensit und Austenit zu bestimmen, wurden

Druckversuche bei unterschiedlicher Stauchung gestoppt.

Zugpriifung

Zugversuche wurden mit Rundzugproben durchgefiihrt (Model 8562, Instron, USA). In
Abbildung 14 ist die Geometrie der Zugproben angegeben. Alle Proben wurden mit 0,25 mm
Ubermal gefertigt und auf Maf3 geschliffen (AMW, Deutschland). Die Dehnungsgeschwindigkeit
betrug 0,006 mm/s. Mit einem Laserextensiometer wurde die Lingeninderung der Proben
erfasst. Aus Ergebnissen von mindestens finf Zugversuchen wurden der Mittelwert und die

Standardabweichung ermittelt.
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Abbildung 14: Geometrie der verwendeten Zugproben.

Makro-, Mikro- und Warmhirte

Die Messung der Vickers-Mikrohirte erfolgte mit einer Last von 0,3 N (HMV-2, Shimadzu,
Japan). Mindestens 10 Messungen wurden fir Mittelwerte und Standardabweichung

herangezogen. Bei Profilmessungen wurde ein Messwert pro Position erfasst.

Die Makrohirte wurde nach Rockwell C mit 1471 N und einer Haltezeit von 4 s ermittelt (CV-
600D, CV Instruments, Grof3britannien). Mittelwerte und Standardabweichung ergeben sich aus

10 Messwerten.

Die Warmhirte wurde mit einer Priifmaschine am Fraunhofer IKTS in Dresden durchgefihrt,
die mit einem Prifkérper nach Vickers ausgestattet ist. Fir die Aufheizung und Abkihlung
wurde der Ofen mit einer Rate von 10 K/min gefahren. Bei jeder Priftemperatur wurde die
Temperatur fir 10 min gehalten, bevor die Messung begonnen wurde. Eine Messung dauerte
etwa 10 min, sodass die Probe eine Gesamthaltedauer von 20 min bei jeder Priftemperatur
erfahrt. Die angegebenen Messwerte sind Mittelwerte und Standardabweichung aus je funf

Eindriicken pro Prifftemperatur.

Tribologie

Stift-Scheibe-Tests wurden nach DIN EN 1071-13 [202] mit einem Tribometer (T500, Nanovea,
USA) durchgefithrt. Dazu wurden Zylinderproben mit einem Durchmesser von 6 mm und einer
Linge von 30 mm verwendet, wobei die Stirnflichen mit P4000 Schleifpapier planparallel
geschliffen wurden. Als Gegenkorper kamen eine keramisch gebundene P120-SiC-Schleifscheibe
oder eine keramisch gebundene Cubitron-Schleifscheibe von Betz, Haiger Allendorf,
Deutschland mit einer Kérnung von P70 zum Einsatz. Eine Kraft von 20 N wurde aufgebracht
sowie eine VerschleiB3strecke von 37,7 m (P120) oder 41,5 m (P70) abgefahren. Der Stift wurde
spiralformig Uber die Schleifscheibe gefiihrt, um einen gleichmifBigen Verschlei3 der
Schleifscheibe und ein Zusetzen der Schleifscheibe mit Abrieb zu verhindern. Die

Umdrehungsgeschwindigkeit der Schleifscheibe betrug 300 min'. Vor und nach dem
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Verschleiltest wurden die Zylinder gewogen und der Volumenverlust aus der Massedifferenz
berechnet. Aus dem Volumenverlust V, der Prifkraft Fy und der VerschleiB3strecke S wurde der

Verschlei3koeffizient k berechnet:

3-1

Weiterhin wurden Kugel-Scheibe-Tests durchgefiihrt, wobei die Scheibe aus dem Probenmaterial
besteht und eine Wolframkarbid-Kugel mit 10 mm Durchmesser den Gegenkérper bildete. Eine
Prifkraft von 20N wurde angewendet und eine Prifstrecke von 377 m bei einer
Umdrehungsgeschwindigkeit von 100 min" abgefahren. Die Proben wurden vor und nach dem
Versuch gewogen und der Volumenverlust tber die Massedifferenz berechnet. Der
VerschleiBkoeffizient wurde nach der Formel 3-1 errechnet. Weiterhin wurde das Profil der

Verschlei3spur mittels eines Weilllichtinterferometers aufgenommen.

Sowohl beim Stift-Scheibe- als auch beim Kugel-Scheibe-Test wurden jeweils 10 Proben

gemessen und aus den Ergebnissen Mittelwert und Standardabweichung ermittelt.
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4 Prozesse und Probenherstellung

4.1 Legierungsauswahl

Drei verschiedene Werkzeugstihle wurden mit SLLM verarbeitet. Es sollten Unterschiede
beziiglich der Verarbeitbarkeit mittels SLM, des entstehenden Gefiiges sowie der resultierenden

mechanischen Eigenschaften untersucht und mit dem Gusszustand verglichen werden.

Die Legierung Fe85Cr4Mo8V2C1 (Massenanteil in %, im Folgenden als FeCtMoVC bezeichnet)
wurde erstmals von Kiihn e @/ [10] in einem Rascherstarrungsprozess, der von der Herstellung
metallischer Glidser abgeleitet ist, hergestellt und beschrieben. Dabei zeigte die Legierung
auflergewohnlich hohe Festigkeiten unter Druckbelastung (> 4000 MPa) sowie eine hohe
Bruchstauchung von 12 %. Ursichlich hierfir ist das Auftreten metastabiler Phasen wie
Restaustenit und Martensit sowie komplexer Karbide vom Typ M,C und MC. Die Méglichkeit
einer weiteren Steigerung der Festigkeit und Hirte mittels Wairmebehandlung wurde von
Schlieter ez al. [203] und Hufenbach e al. [204] gezeigt. Weiterhin wurde die Bruchzihigkeit [205]
geprift und die Rissausbreitung [200] in der Legierung untersucht. Im Vergleich zu anderen
Werkzeugstihlen zeigte die Legierung eine vergleichsweise hohe Bruchzihigkeit. Zudem konnte
die Umwandlung des Restaustenits in Martensit an der Rissspitze beobachtet werden, was als eine
der Ursachen fiir die erhohte Bruchzihigkeit der Legierung angesehen wird. Der TRIP-Effekt
sorgt durch eine verformungsinduzierte Phasenumwandlung von Restaustenit in Martensit fiir
cine Verfestigung unter mechanischer Beanspruchung. Das Umwandlungsverhalten des

Restaustenits wurde fir diese Legierung detailliert von Hufenbach [207] beschrieben.

Eine Steigerung der Druckfestigkeit und Hirte ist durch  Modifikation  der
Legierungszusammensetzung erreichbar. Bei partieller Substitution von Molybdidn und Vanadium
mit Wolfram zeigt die Legierung Fe85Cr4Mol1VIWS8C1 (Massenanteil in %, im Folgenden als
FeCrMoVWC bezeichnet) eine Druckfestigkeit von 5500 MPa und eine Bruchstauchung von

23 % [11]. Dazu wurde die Legierung im gleichen Rascherstarrungsprozess wie in [10] verarbeitet.

Die beiden beschriebenen Legierungszusammensetzungen haben eine hohe Hirte direkt nach
dem Gussprozess. Bisher wurden sie fir die Herstellung von Werkzeugen, wie Baggerzihne,
Meilel und Schneidwerkzeuge eingesetzt, die endkonturnah gegossen wurden. Eine
Nachbearbeitung der Gussteile ist aufgrund der hohen Hirte aufwendig. Zudem kommt es bei
Gussteilen haufig zu Giel3fehlern wie Lunker oder Seigerungen. Weitere Einschrinkungen
ergeben sich durch die Gusstechnologie selbst. Beispielsweise in Form von geometrischen

Beschrinkungen hinsichtlich kleiner Wandstirken, Hinterschneidungen, Hohlriumen oder
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Kanilen. Der SLM-Prozess erlaubt es, die Beschrinkungen der Gusstechnologien zu umgehen

und Bauteile mit nahezu uneingeschrinkter geometrischer Gestaltungsfreiheit herzustellen.

Da beide Legierungen fiir die Verarbeitung im Gussprozess entwickelt wurden, kann nicht von
optimalen Eigenschaften fiir den SLM-Prozess ausgegangen werden. Daher wurde auf Grundlage
der Erkenntnisse, die bei der Verarbeitung der beiden Gusslegierungen mittels SLM entstanden
sind, eine dritte Legierung (Fe90,8Cr4V0,5W4C0,7 (Massenanteil in %) im Folgenden als
FeCrVWC bezeichnet), explizit fur die Anwendung im SLM-Prozess, entwickelt. Die
Anforderung an die Legierungsmodifikation war eine Verbesserung der Verarbeitbarkeit, was sich
durch eine erhéhte Baurate, den Verzicht auf die Substratplattenheizung und eine Verringerung
der Spannungsrissneigung auswirken soll. Da die Verdiisung einer Legierung kostenintensiv ist,
konnen nicht alle potenziell geeigneten Legierungsmodifikationen verdist und im SLM-Prozess
getestet werden. Daher wurde ein Prozess entwickelt, der es erlaubt, kleine Mengen einer
Legierung herzustellen, zu testen und die mechanischen Figenschaften nach dem SLM-Prozess

abzuschatzen.

Die Legierungsmodifikationen wurden in einer Schleudergussanlage abgegossen. Dadurch erfihrt
die Schmelze dhnlich hohe Erstarrungsraten wie im SLM-Prozess (Schleuderguss 10° bis 10° K/s
[208], SLM bis zu 10° K/s [107]), wodurch die gleichen metastabilen Phasen sowie eine dhnliche
Gefuigefeinheit angestrebt werden. An den Schleudergussproben wurden die mechanischen
Eigenschaften unter Druckbelastung, die Mikrohirte und das Geflige untersucht. Anhand der

Ergebnisse wurde eine modifizierte Legierung ausgewahlt und verdist.

4.2 Gussprozesse, Pulverherstellung und Pulvereigenschaften

Gussprozesse

Die Gusszustinde der Legierungen FeCrMoVC, FeCrMoVWC und FeCrVWC wurden mittels
Schwerkraftguss (SK-Guss), wie von Kihn e @/ [10] und Hufenbach ez a/ [11] beschrieben,
hergestellt. Alle Legierungen wurden aus den Ausgangselementen in einem Induktionsofen
(Balzer, Deutschland) bei etwa 100 mBar Argonatmosphire aufgeschmolzen und in eine

Kupferkokille (70 mm x 14 mm x 120 mm) abgegossen.

Fir die externe Pulverherstellung wurde zunichst die Legierung in ihrer Sollzusammensetzung
am IFW Dresden hergestellt. Dazu wurden die reinen Ausgangselemente in einem

Induktionsofen unter Argonatmosphire (Balzer, Deutschland) bei etwa 100 mbar Druck
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aufgeschmolzen und in eine Stahlkokille mit 80 mm Durchmesser und 200 mm Hohe

abgegossen.

Eine Vielzahl an Legierungsmodifikationen wurden in einer Schleudergussanlage (Vacutherm 3,3
Titan, Linn High Therm, Deutschland) unter Argonatmosphire in einem Graphittiegel induktiv
aus den reinen Ausgangselementen erschmolzen und anschlieBend in eine Kupferkokille mit

3 mm Durchmesser abgegossen. Die Rotationsgeschwindigkeit betrug beim Abguss 500 u/min.

Pulverherstellung

Das Stangenmaterial wurde bei der Firma TLS Technik GmbH & Co. Spezialpulver KG,
Deutschland, mit dem EIGA-Vertahren (electrode induction-melting gas atomization) verdust. Dabei
fungiert das Material als Elektrode und wird per Induktion erschmolzen. Eine Gasduse leitet
Argon auf die rotierende schmelzflissige Elektrodenspitze und zerstiubt die Schmelze. Das
Verfahren zeichnet sich durch eine tiegellose Schmelze und eine sauerstofffreie Verdusung aus,
wodurch Verunreinigungen des Pulvers effektiv vermieden werden. Typischerweise liefert es
sphirische Partikel ohne Sattelitenbildung und Hohlpartikel mit einer PartikelgréBenverteilung
von etwa 1-500 um. Das Pulver muss anschlieBend in verschiedene PartikelgroBenbereiche
klassifiziert werden. Fur den SLM-Prozess wurde die Fraktion 15-63 um verwendet. Beim EIGA-
Verfahren betrug die Pulverausbeute fur den SLM-Prozess etwa ein Drittel des eingesetzten
Stangenmaterials. Der Hauptteil des Pulvers (etwa 50 %) lag in der Fraktion 63-125 um vor und

konnte beispielsweise beim Auftragsschwei3en verwertet werden [20].

Pulvereigenschaften

Die Pulvereigenschaften wie z. B. PartikelgroBenverteilung, Agglomerationsneigung oder
Partikelform haben einen mafigeblichen Einfluss auf den SLM-Prozess, weshalb die Fignung des
Pulvers entsprechend gepriift werden muss. Ein geeigneter Verfahrensablauf ist in der VDI-
Richtlinie 3405-2 [209] beschrieben. Abbildung 15 zeigt die PartikelgroBenverteilung und
Abbildung 16 lichtmikroskopische Aufnahmen der verwendeten Pulver. Alle Pulver haben ecine
Soll-PartikelgroBenverteilung von 15-63 um. Die Messung der Partikelgrof3enverteilung und die
Aufnahmen der Pulver zeigen jedoch Pulverpartikel, die im Durchmesser kleiner als 15 um sind.
Dieser Feinanteil ldsst sich nicht durch Siebverfahren restlos entfernen, da Pulver in diesem
Partikelgro3enbereich zur Agglomeration neigt und die Siebmaschen nicht mehr passiert [210].
Ein Anteil an feinen Partikeln ist fir eine hohe Schiittdichte notwendig und erhoht die Dichte
der SLM-Teile und verbessert damit die mechanischen Eigenschaften [59]. Die Analyse der

Partikelgrolenverteilung zeigt weiterhin einen Pulveranteil der gréBler als 63 um ist. Ursichlich
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dirfte ein systematischer Messfehler sein, welcher durch Agglomeration oder das gleichzeitige
passieren mehrerer Pulverteilchen des Sensorbereiches verursacht wird. Partikel die groBer als
63 um sind, lassen sich bei der optischen Teilchenanalyse im Lichtmikroskop und REM nicht
finden. Im Vergleich 2zu einer engen Partikelgroflenverteilung sorgt die breite

Partikelgrolenverteilung fur eine héhere Schiittdichte [58].
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Abbildung 15: Partikelgrifenverteilung von FeCrMol C, FeCrMol'WC (nach [211]) und FeCrl" W C.

Die optische Analyse zeigt eine sphirische Partikelform ohne Hohlkugeln und ohne signifikante
Sattelitenbildung. Alle Pulver haben daher auch eine ausreichende Flie3fihigkeit. Es kann
festgestellt werden, dass eine geeignete PartikelgroBenverteilung und die passende Partikelform
fir den SLM-Prozess vorliegen, sodass keine Einschrinkungen durch die Pulverqualitit zu

erwarten sind.

Abbildung 16: Lichtmikroskopische Aufnabmen von Pulverquerschnitten von: a) FeCrMol/C, b) FeCrMol"WC (nach
[211]) und ¢) FeCrl”’WC.



4.3 Selektiver Laserschmelzprozess und Probenberstellung 51

4.3 Selektiver Laserschmelzprozess und Probenherstellung

Selektive Laserschmelzanlage

Die SLM-Experimente wurden mit einer SLM250"" Anlage der SLM Solutions Group
durchgefiihrt. Diese verfiigt tber einen Bauraum von 250 mm x 250 mm x 300 mm, der mit
Hilfe einer Bauraumverkleinerung auf 50 mm x 50 mm x 90 mm oder der Substratplattenheizung
auf @67 mm x 90 mm reduziert werden kann. In der Anlage ist ein 400 W Yb:YAG-Faserlaser
mit einer Wellenlinge von 1070 nm installiert. Die Energieverteilung im Fokus folgt einem
Gaul3-Profil und der Laser arbeitet im kontinuierlichen Modus. Eine f-Theta Optik gleicht die
Fokuslagenverschiebung bei Auslenkung des Laserstrahls aus. Abhingig von der Laserleistung
verschiebt sich die Fokuslage von 0,2 mm bei 40 W auf -1,5 mm bei 200 W (Kaustikmessung
08.10.2015), was bei der Wahl der Prozessparameter berticksichtig werden sollte. Der kleinste
mogliche Fokusdurchmesser ist leistungsunabhingig und liegt bei 78 um. Das Strahlprofil ist in
Abbildung 17 gezeigt. Die  Beschichtung der Substratplatte erfolgt mit einem
Forderwellenbeschichter, der das Pulver mit Hilfe einer Silikonlippe verteilt. Mit keilférmigen
Einsitzen kann die Breite des Pulverauftrages reguliert werden. In der Baukammer liegt wihrend
des Bauprozesses eine Argonatmosphire vor (Argon 5.0). Der Restsauerstoffgehalt wird von

zweil Sensoren gemessen.

 Fokusdurchmesser in mm
10,15

. \“ 40,1

Fokuslage i

Abbildung 17: Strablprofil der SLM250H Anlage bei 200 W Laserleistung, gemessen von der SLM Solutions Group.
Der Fokuspuntkt liegt bei -1,5 nm mit einent Fokusdurchmesser von 78 pm.

Weiterhin ist die Anlage mit einer Substratplattenheizung ausgestattet, die von der
Forschungstechnik des IFW Dresden entwickelt wurde. Mittels dieser koénnen
Substratoberflichentemperaturen von bis zu 500 °C erreicht werden. Ein Temperaturprofil der
Substratplatte, das aus technischen Griinden nicht im laufenden Prozess gemessen wurde, ist in
Abbildung 18 gezeigt. Mit einer Rate von 20 K/min wird bis zur Solltemperatur geheizt. Hier

wird iblicherweise der SLM-Prozess gestartet. Die Solltemperatur wird tber den gesamten
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Bauprozess mit einer maximalen Abweichung von 1 °C gehalten. Mit 5 K/min wird bis zu einer

Temperatur von 100 °C gesteuert abgekihlt.
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Abbildung 18: Temperaturprofil, gemessen an der Oberfliche der Substratplatte, bei einer Solltemperatur von 500 °C.

Durchfiithrung der SLM-Experimente

Die Vorbereitung der CAD-Daten erfolgte mit der Software Solidworks (Dassault Systemes,
Frankreich) oder Magics (Materialise, Deutschland). Mit Magics wurden die Supportstrukturen
erstellt. Falls moglich, wurde Blocksupport (gleichmafiges, rechtwinkliges Supportraster) mit
einer Hohe von 2 mm und einer Maschenweite von 1,5 mm verwendet. Die Erstellung der
Parametersitze und die Bauteilanordnung auf der Substratplatte erfolgten mit der Software
AutoFab (Materialise, Deutschland). Abbildung 19 stellt die angewandten Scanstrategien und
SLM-Prozessparameter dar. In der Darstellung sind die vom Benutzer dnderbaren Parameter
eingezeichnet. Die mdglichen Scanstrategien und ihre Auswirkungen sind in Kapitel 2.2.1

beschrieben.

Alle verwendeten Substratplatten bestehen aus 1.4841 Stahl. Die Baukammer wurde vor jedem
Baujob mit Argon geflutet, bis eine Sauerstoffkonzentration von unter 200 ppm erreicht war. Bei
Versuchen mit Substratplattenheizung wurde die Aufheizung erst ab diesem Zeitpunkt gestartet.
Die Abkthlung der Proben erfolgte gesteuert auf der Substratplattenheizung in
Argonatmosphire. Einzige Ausnahme bildet die Druckluftabkihlung, bei der die Proben bei
maximaler Substrattemperatur aus der Baukammer entnommen und mittels Druckluft auf

Raumtemperatur abgekiihlt wurden.

Falls es notig war, Pulver in den Beschichter nachzufillen, wurde das Pulver vor Prozessbeginn

in der Baukammer deponiert. Nachgefillt wurde bei pausiertem Prozess unter Argonatmosphire
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mit Handschuhen, die in die Prozesskammer integriert sind. Dazu wurde das Nachfillen so

getaktet, dass dies nicht im Messbereich der Proben notwendig war.

Nach jedem Baujob wurde das verwendete Pulver gesiebt (63 um Maschenweite) um

Schweil3spritzer und Verunreinigungen zu entfernen.
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Abbildung 19: Schematische Darstellung der Scanstrategien Streifenschraffur und Schachbrettschraffur sowie von SLM-
Prozessparametern die vom Anwender verdndert werden kinnen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Eigenschaften der Legierung FeCrMoVC verarbeitet mittels SLM
5.1.1 Einfluss der Prozessparameter auf die Dichte

Durch FEinzelschmelzbahnversuche wutrde zunichst der Parameterbereich, in dem sich
FeCrMoVC verarbeiten lésst, eingegrenzt. Dazu wurden einzelne Schmelzbahnen mit einer
Lasetleistung zwischen 100 und 200 W und einer Scangeschwindigkeit von 200 bis 750 mm/s
gebaut (Abbildung 20). In dem untersuchten Parameterbereich tritt kein Balling auf, wobei die
Schmelzbahn in einzelne Schmelztropfen zerfallen wiirde. Es zeigen sich Instabilititen in
Schmelzbahnen, die mit geringem Linienenergieeintrag gebaut wurden, also geringer
Laserleistung und hoher Scangeschwindigkeit. Diese duflern sich durch unregelmiflige Hohe und
Breite der Schmelzbahnen. Daraus ergibt sich, dass 100 W Lasetleistung fiir die Verarbeitung von
FeCrMoVC nicht geeignet ist. Eine hohe Laserleistung hat keine negativen Auswirkungen auf die
Schmelzbahnen und ist daher potenziell anwendbar. Auch geringe Scangeschwindigkeiten unter
300 mm/s erzeugen stabile Schmelzbahnen. Aufgrund der geringen resultierenden Aufbaurate
wurden diese dennoch ausgeschlossen. Eine Variation von Punktabstand und Belichtungszeit

zeigte keinen Einfluss bei Einzelschmelzbahnversuchen.
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Abbildung 20: Einzelne Schmelzbabnen aus FeCrMol/C. Bei geeignetenr Linienenergieeintrag entstehen gleichmalSige
Schmelzbabnen.
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Um eine hohe Aufbaurate zu erhalten, wurde die Schichtdicke zunichst auf 50 um festgelegt. Die
Auswahl der Supportparameter und Konturparameter wurde auf Basis von Konturquadern mit
variabler Laserleistung und Scangeschwindigkeit getroffen. Dazu werden Quader ohne
Volumenbelichtung gebaut, sodass die Probekorper nur aus einer Hiille bestehen, die genau eine
Schmelzbahn dick ist. Bei einem geeigneten Linienenergieeintrag wird bei jeder neuen Schicht die
darunterliegende teilweise mit aufgeschmolzen, was fiir eine optimale Anbindung zwischen den
Schichten sorgt. Bei einem zu hohen Linienenergieeintrag wird die untere Schicht zu stark
aufgeschmolzen, was zu einer unregelmiBigen Schichtdicke fithrt. Die Oberkante der
Konturwiirfel ist folglich nicht mehr gerade. Bei einem zu geringen Linienenergieeintrag wird die
untere Schicht nicht mehr aufgeschmolzen, was Locher in der Seitenwand der Konturquader zur
Folge hat, aber nicht zwangsliufig wellige Oberkanten. Beispiele fiir Konturquader mit

geeigneten und ungeeigneten Parametern sind in Abbildung 21 dargestellt.

Bei 50 pm Schichtdicke lassen sich keine Konturquader aus FeCrMoVC herstellen. Die
Eigenspannungen im Material sind so hoch, dass die Konturquader bereits auf der Substratplatte
beim Aufbau reilen. Bei Erhéhung der Substrattemperatur auf 400 °C ist die Rissneigung
deutlich verringert und es lassen sich Konturquader herstellen. Daraus kann zunichst
geschlussfolgert werden, dass die Legierung bei einer Schichtdicke grofier-gleich 50 pm nur mit
einer Substratplattenheizung verarbeitet werden kann. Geeignete Parameter fir die
Supportstrukturen kénnen aus den Konturquadern direkt bestimmt werden, da der Support, wie
die Konturquader, nur eine Schmelzbahn dick ist. Bei einer Laserleistung von 225 W und einer
Scangeschwindigkeit von 700 mm/s koénnen Supportstrukturen rissfrei und mit hoher

Baugeschwindigkeit aufgebaut werden.

Fir die Parameter der Kontur wurde der Parametersatz gewiahlt der Konturquader mit hoher
Oberflichenqualitit erzeugt. Erfahrungsgemill sollte hier ein Parametersatz mit einem
Energieeintrag am oberen Ende des Spektrums verwendet werden, da im finalen Bauprozess

auch Energie in das benachbarte Festkorpervolumen abgeleitet wird.

Abbildung 21: Konturquader mit varijerender Laserleistung und Scangeschwindigkeit ans FeCrMol'C zur Bestimmung
der Supportparameter und Konturparameter. Potenziell geeignete Parameterkombinationen sind mit Pleilen gekennseichnet.
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Um einen Volumenkorper zu erzeugen, miussen zusitzlich zur Laserleistung und
Scangeschwindigkeit noch der Schraffurabstand und die Scanstrategie festgelegt werden. Dazu
wurden zundchst Wirfel mit 8 mm Kantenlinge ohne Kontur gebaut. Als Scanstrategie wurde
Streifenschraffur mit einer Streifenlinge tiber die gesamte Breite des Wiirfels und 90° Drehwinkel
verwendet. Es zeigt sich, dass die Legierung auch mit der Substratplattenheizung eine starke
Rissneigung hat. Folglich missen auch Parameter ausgeschlossen werden, die zwar eine hohe
Dichte erzeugen, aber zu starker Rissbildung fithren. Der Schraffurabstand hat einen starken
Einfluss auf die Rissbildung und fithrt ab 80 pm Schraffurabstand unabhingig von Laserleistung
und Scangeschwindigkeit zu gerissenen Proben. Abbildung 22 zeigt den Verlauf der Dichte in
Abhingigkeit von der Scangeschwindigkeit. Eine hohe Dichte kann bei 175 W Laserleistung,
60 um Schraffurabstand und 450 mm/s Scangeschwindigkeit erreicht werden. Bereits bei
Anderungen der Scangeschwindigkeit um 50 mm/s fillt die Dichte ab. Der Linienenergieeintrag
reicht dann nicht mehr aus, um eine Anbindung an die untere Schicht zu gewihrleisten.
Abbildung 23 zeigt eine REM-Aufnahme der resultierenden Porositit. In Kapitel 5.1.2 und 5.1.3
werden Geflige und Figenschaften der Proben mit hoher relativer Dichte diskutiert. Insgesamt

ergeben sich fur die Legierung sehr kleine Prozessfenster, in denen sie verarbeitbar ist.

100 T312,5J/mm3 238 J/mm>#*
X 99 E * 89,3 Jﬁ/mm3
= J = 125V, S, 70 um,
() o
N S, 50 um, T, 400 °C
5 175 W, S, 60 um,
n °
2 g0l ] S, 50 pm, T, 400 °C
g e 150W,S, 40 um,
o 0 S, 30 um, T, RT
7 - * 200W,S, 40 um,
S, 30 pm, T, RT
95

3(I)O 350 4(I)0 4éO 5(I)O 5;30 6(I)0 650 7(I)0
Laserscangeschwindigkeit in mm/s
Abbildung 22: Relative Dichte von Volumenwiirfeln ans FeCrMol/C in Abhdngigkeit der Scangeschwindigkeit. Die

Verwendung der Substratplattenheizung erlaunbt es, FeCrMol/C mit dentlich geringeren Energiecintrégen zu verarbeiten
(nach [212)).

Eine Verringerung der Eigenspannungen und damit der Rissbildung kann tber eine Anpassung
der Scanstrategie erfolgen. Getestet wurde die Schachbrettstrategie mit Feldgroflen zwischen 1
und 10 mm sowie die Streifenstrategie mit Streifenlingen zwischen 2 und 10 mm. Die Hohe der
Eigenspannungen wurde indirekt tber das Auftreten von Rissen oder die Stirke des Verzugs von

Probekorpern (5 mm x 30mm x 5mm) bestimmt. Rissfreie Proben konnten mit der
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Schachbrettstrategie und Feldgroflen unter 5 mm erreicht werden. Die Streifenstrategie kann
auch bei gréBeren Streifenlingen bis 8 mm rissfreie Proben erzeugen, der Verzug ist jedoch
hoher als bei der Schachbrettstrategie. Der Parametersatz, der fir alle FeCrMoVC Proben mit

50 um Schichtdicke und Substratplattenheizung angewandt wurde, ist in Tabelle 5 angegeben.

- tatsachliche Schmelzticfe

200 um

notwendige'Schmelztiefe

Abbildung 23: REM-SE-Aufnabme von FeCrMol'C mit den SLM-Parametern P=125 W, S1v=500 mm/s,
Sp=50 um, Tsp=400 °C hergestellt. Der Unterschied zpvischen tatsdchlicher Schmelztiefe und fiir eine hobe relative Dichte
notwendiger Schmelztiefe ist visualisiert.

Um die Legierung auch ohne Substratplattenheizung verarbeiten zu kénnen, wurden weitere
Experimente durchgeftihrt. Dazu wurde der Fokus auf die Parameter gelegt, welche die
Eigenspannungen moglichst stark reduzieren, auch wenn diese zu Lasten der
Aufbaugeschwindigkeit gehen. Die Schichtdicke wurde auf 30 pum reduziert und die Versuche mit
Konturquadern wiederholt. Es zeigte sich, dass bei 30 um Schichtdicke und ohne
Substratplattenheizung Konturquader rissfrei herstellbar sind. Eine Reduktion der durch den
thermischen Gradienten erzeugten Eigenspannungen ist auf eine Verringerung des
Schmelzvolumens zuriickzufiihren. Damit sinkt auch die Materialmenge, welche eine
Volumenschwindung erfahrt, und die induzierte Zugspannung wird kleiner. Bis zum Auftrag der
nichsten Schicht konnen sie kleineren Spannungen durch Mikroverformung oder
spannungsinduzierte Phasenumwandlung abgebaut werden. Die Eigenspannungen bleiben
unterhalb der kritischen Spannung, bei der es zur Rissbildung kommt. Der gegenteilige Effekt,
bei dem eine Erhohung der Schichtdicke eine Reduktion der Eigenspannungen erzeugt, ist
ebenfalls bekannt [66, 213, 214]. Eine weitere Erhéhung der Schichtdicke auf tber 50 pm wurde
wegen des Treppenstufeneffekts ausgeschlossen. Die Parameter fiir den Support und die Kontur

konnten erneut direkt aus den Ergebnissen der Konturquaderversuche abgelesen werden.
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Versuche mit Volumenwiirfeln haben gezeigt, dass fiir dichte und rissfreie Proben
Energieeintrige grofer als 238 J/mm?® notwendig sind. Um eine Rissbildung zu vermeiden, muss
der Schraffurabstand kleiner als 50 um sein. Das Prozessfenster ist ohne die Verwendung der
Substratplattenheizung noch kleiner und auf zwei Parameterkombinationen reduziert
(Abbildung 22). Abweichungen davon fiihren zu Rissen in den Proben. Um die Scanstrategie
festzulegen, wurden die Versuche mit Schachbrett- und Streifenstrategie wiederholt, mit dem
Ergebnis, dass der geringste Verzug bei der Streifenstrategie mit 7 mm Streifenlinge auftritt.
Dennoch ist die maximale Kantenlinge eines Volumenkoérpers, der sich rissfrei ohne
Substratplattenheizung herstellen ldsst, auf etwa 15 mm begrenzt. Der Parametersatz fiir alle
Proben, die ohne Substratplattenheizung gebaut wurden, ist in Tabelle 5 angegeben. Die

Bezeichnung der Parametersitze erfolgt im Folgenden durch ihren Volumenenergieeintrag.

Tabelle 5: SLM-Parametersatz von FeCrMol/’C mit Schichtdicke Sp, Laserleistung P, Scangeschwindigkeit S,
Schraffurabstand 8., Konturabstand K., Punktabstand P., Belichtungszeit B, Laserfokus F, Scanstrategie,
Substrattemperatur Tsp und Volumenenergieeintrag Ey.

Sp in Pin Syin Sain Kain Pain Biin Fin Scan- Tsp Evin
pm W mm/s pm pm pm us mm strategie  in °C  J/mm?®
Volumen 125 400 70 - 200 400 o  Schach, 89,6
4 mm
Kontur | 225 700 - 50 200 400 0o - |
Kontur 50 400
oner | 125 700 - 30 200 400 0 - |
versatz
Support 225 700 - - 200 400 0 -
Volumen 175 450 60 - 200 400 o  Schach, 126,9
4 mm
Kontur | 225 700 - 50 200 400 0 - |
Kontur 50 400
ur | 125 700 - 30 200 400 0 - |
versatz
Support 225 700 - - 200 400 0 -
Volumen 150 400 40 - 200 400 op Ouefen. 312,5
7 RT
Kontur | 100 650 - 150 200 400 1 - 200,
Kontur- 300 100 700 - 30 200 400 02 - 300,
versatz | 400,
Uberhang 100 450 40 - 200 400 02  Streifen 500
Support 200 800 - - 200 400 02 - |

5.1.2 Struktur- und Gefiigeanalyse

Wie die Ergebnisse der chemischen Analyse von Pulver und SLM-Proben in Tabelle 6 zeigen,
verindert sich die chemische Zusammensetzung wihrend des SLM-Prozesses nicht signifikant.
Auch Verunreinigungen in Form der Gase Sauerstoff, Stickstoff und Wasserstoff gelangen durch

die Schutzgasatmosphire nicht ins Material.
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Tabelle 6: Ergebnisse der chemischen Analyse von Pulver und SLM-Proben aus FeCrMol C.

Elementgehalt in Massenanteil in % Fe Mo Cr Vv C O N H in ppm

Nom. Zusammensetzung 85 8 4 2 1 0 0 0

Exp. Zusammensetzung Pulver 85,09 794 403 200 098 0,04 0,0048 5,5
10,15 £0,02 £0,01 £0,01 £0,02 £0,00 +0,0003 =*0,4

Exp. Zusammensetzung SLM 85,03 7,97 402 201 099 0,014 00042 7,1
+0,26 +0,03 0,01 £0,01 £0,02 £0,001 +0,0008 0,5

Abbildung 24 zeigt eine isometrische Darstellung des Gefiges von FeCrMoVC. Es ist zu
erkennen, dass das Gefiige durch den schichtweisen Aufbau im SLM-Prozess richtungsabhingig
ist und von der Form der Schmelzbahnen bestimmt wird. Diese wird im Wesentlichen durch die
Schichtdicke (Hohe der Schmelzbahn) und den Schraffurabstand (Breite der sichtbaren
Schmelzbahn) beeinflusst. Fir FeCrMoVC betrigt die Schmelzbahniiberlappung mindestens
50 %, sodass das gesamte Material doppelt umgeschmolzen wird. Die Wirmeeinflusszonen sind
als dunkle Schmelzbahnrinder zu erkennen. Durch Unebenheiten der Oberfliche variieren die
Schmelzbahnen in Héhe und Breite. Die Pulverschichthohe dndert sich in Abhingigkeit der
Oberflichenrauheit und damit verindert sich die Schmelzbahnform. Dennoch ist keine Porositit

zu erkennen, was auf einen stabilen Prozess mit ausreichend grof3em Prozessfenster hindeutet.

Abbildung 24: Isometrische lichtmikroskopische Aufnabme von FeCrMoV/'C (geditzt miit Adlerlosung).
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Es wurden drei verschiedene Parametersitze mit unterschiedlichen Energieeintrigen (Tabelle 5)
aufgrund der resultierenden hohen relativen Dichte ausgewihlt und deren Auswirkungen auf
Gefiige und Phasenzusammensetzung untersucht. In Abbildung 25 sind lichtmikroskopische
Aufnahmen von Lingsschliffen der drei unterschiedlichen SLM-Proben und vergleichend zum
Schwerkraftguss (Induktionsofen, Abguss in eine Kupferkokille) als Referenz dargestellt [10,
204.

Die Schmelzbahnen sind in den Abbildungen 25a, b (Schichtdicke 50 um) hdéher als in
Abbildung 25¢ (Schichtdicke 30 um). Zudem unterscheidet sich die Breite der Schmelzbahnen.
Sie nimmt mit Abnahme des Schraffurabstands von a nach ¢ ab. Bei allen drei
Parametervariationen kommt es zur Ausbildung plattenférmigen Martensits, der sich epitaktisch
wachsend iiber mehrere Schichten hinweg ausdehnt. Die Platten sind zwischen 0° und 45° zur
Baurichtung ausgerichtet und damit in Richtung des Wirmeflusses. Dieser verlduft entgegen der
Baurichtung in die darunterliegende Schicht oder am seitlichen Rand der Schmelze in Richtung

der benachbarten Schmelzbahn in derselben Schicht.

Im Vergleich zum SK-Guss ist das SLM-Gefiige in allen Fillen stark verfeinert. In
Abbildung 25d ist das Netzwerk komplexer Karbide im SK-Guss in schwarz zu erkennen. Sie
sind umgeben von einer hellgrauen Matrix aus Restaustenit und Martensit. Im SLM-Gefiige sind

die Karbide mit dem Lichtmikroskop nicht zu erkennen.

Schmelzbahngrenze

(4

TBaﬁrich_tﬁng el

SKarbide

Abbildung 25: Lichtmikroskopische Aunfnabmen von FeCrMol’C. Die SLM-Proben wurden mit Adlerlosung gedtt.
a) SLM, Ev = 89,3 ]/ mn?, nach [212]; b) SLM, Ev = 129,6 ]/ mn?’, nach [212]; ¢) SLM, Ev = 312,5 ]/ mn?’,
Tsp = R, nach [215]; d) SK-Gussprobe geditzt mit Murakamilosung, nach [212)].
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Abbildung 26 zeigt REM-Aufnahmen der 3 Parametervariationen und des SK-Gusszustandes. In
Abbildung 26a ist die Probe mit dem geringsten Energieeintrag zu sehen. Zwei herausgeitzte
Martensitplatten sind sichtbar. Sie entstehen durch eine Umwandlung von Restaustenit in
Martensit. Die untere ist quer durch eine Schmelzbahn umgewandelt. In der nichsten Schicht
wurde sie zum Teil umgeschmolzen und in der neuen Schicht bildete sich eine weitere
Martensitplatte, die von der Schmelzbahngrenze aus in die Schmelzbahn hinein umgewandelt ist.
Ausgangspunkt fur die Umwandlung bildete in diesem Fall der iltere Plattenmartensit. Die
Umwandlung in Plattenmartensit endet, wie auch in den lichtmikroskopischen Aufnahmen zu

erkennen, an den Schmelzbahngrenzen.

I S RATT A e
?TBaurlchtun
B4 et

Abbildung 26: REM-SE-Aufnabmen von FeCrMol/C. Alle Proben wurden mit Tiefendtzung gedtzt. a) SLM,
E = 89,3 ]/ mn?, nach [212]; b) SL.M, E = 129,6 [/ mn??, nach [212]; ¢) SL.M, Tsp = RT, E = 312,5 [/ mn?’,
nach [215]; d) SK-Gussprobe, nach [215)].

Das Gefiige ist bei allen drei Parametervariationen dendritisch, wobei die Dendriten in
Baurichtung und damit in Richtung des Warmeflusses ausgerichtet sind. Die Karbide sind als
dinne weile Linien zwischen den Dendriten erkennbar. Mit steigendem Energieeintrag
(Abbildungen 26a bis ¢) nimmt die Haufigkeit von Querverbindungen zwischen den Karbiden
zu. Ansonsten zeigen sich keine signifikanten Unterschiede zwischen den Parametervarianten. Im

Bereich der Martensitplatten sind teilweise weniger bis keine Karbide zu finden.

Im SK-Guss (Abbildung 26d) bilden die Karbide ein Netzwerk, das sehr viel gréber als im SLM-
Zustand ist. Ursdchlich hierfiir ist die deutlich hohere Erstarrungsrate im SLM-Prozess im

Vergleich zum SK-Guss. Die Erstarrungsrate im SK-Guss betrigt etwa 10-70 K/s [204]. Nach
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Jacobi und Schwerdtfeger [114] kann die Erstarrungsrate im SLM-Prozess fir die gegebenen
Parameter tiber den Abstand der Primardendritenarme abgeschitzt werden (Formel 2-8). Ein
Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf den Primirdendtritenarmabstand wurde in der Formel
vernachlissigt [216]. Der Abstand der Primardendritenarme betrigt im Mittel etwa 1 um. Er
unterscheidet sich nicht fiir die drei getesteten Parametervarianten oder unterschiedlichen
Substrattemperaturen. Auch eine Positionsabhingigkeit im Probekorper ist nicht feststellbar. Es
kann eine Erstarrungsrate fiir FeCrMoVC im SLM-Prozess in der Gro3enordnung von 10° K/s

abgeschitzt werden. Sie ist damit um vier Groflenordnungen hoher als im Referenzgusszustand.

Der Einfluss ausgewihlter Substrattemperaturen (200, 300, 400, 500 °C) auf die
Geflugemorphologie wurde anhand von Proben, die mit 312,5 J/mm?® Energiceintrag gebaut
wurden, Gberprift. Nur mit diesem Parametersatz sind bei allen Temperaturen rissfreie Proben
herstellbar. Wie Untersuchungen mittels REM gezeigt haben, hat eine Erhohung der
Substrattemperatur keinen signifikanten Einfluss auf die Gefiigemorphologie. Die dendritische
Struktur bleibt erhalten und auch die Abmessungen der Dendriten bleiben konstant. Folglich

andert sich die Erstarrungsrate bei den gewihlten Substrattemperaturen nicht.

Die Wirmeeinflusszone an der Grenze der Schmelzbahnen weist Unterschiede in ihrer
Morphologie im Vergleich zum Inneren der Schmelzbahn auf (Abbildung 27). Sie ist etwa 4 um
dick und umgibt jede Schmelzbahn. In der WEZ ist der Abstand der Dendriten erhoht. Quer zur
Baurichtung (Abbildungen 27a, b) sind die Karbide an den Grenzen der Dendriten zu erkennen.
Innerhalb der WEZ ist ihr Abstand gréfler. Der Warmeeintrag erhoht die Temperatur in der
WEZ bis knapp unterhalb der Schmelztemperatur, sodass es zur Agglomeration der
Primarkarbide unter Auflosung kleinerer Karbide kommt. Dadurch erhéht sich der Abstand der
Karbide. In Baurichtung (Abbildungen 27c, d) ist zu erkennen, dass das Karbidwachstum eine
Verringerung der Querverbindungen zwischen den Karbiden zur Folge hat. Die Ausrichtung der

Karbide wird nicht beeinflusst und verbleibt in Richtung des Wirmeflusses.

Zusammengefasst wiederholt sich das typische, in Baurichtung ausgerichtete, dendritische
Gefiige in jeder Schmelzbahn. Das Gefiige ist aus Schmelzbahnen zusammengesetzt, die von

vergréberten WEZ-Bereichen getrennt werden.
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Abbildung 27: REM-SE-Aufnabmen von FeCrMol/C. Der VVergleich der Aufnabmen, quer zur Baurichtung (a, b),
mit den Aufnabmen, lings zur Baurichtung (¢, d), zeigt die starke Ausrichtung des Gefiiges.

Die Verfeinerung des Gefiiges im Vergleich zum SK-Guss hat eine homogenere Verteilung der
Legierungselemente zur Folge, was in den EDX-Mappings in Abbildung 28 sehr gut zu erkennen
ist. Der anteilig grof3te Karbidbildner Molybdin tritt im SK-Gusszustand als komplexes Karbid
vom Typ M,C mit M= Mo, V, Cr auf [204]. Auch in der SLM-Probe wird Molybdin
hauptsichlich zwischen den Dendriten und damit in Form von Karbiden gefunden. Vanadium
kann sowohl als komplexes Karbid vom Typ M,C als auch als MC Typ auftreten. Es wurde
sowohl im SK-Guss als auch im SLM-Zustand im Bereich der Karbide detektiert. Chrom liegt im
SK-Gusszustand sowohl in den Karbiden als auch in der Matrix vor. Die Chromverteilung im

SLM-Zustand zeigt ebenfalls eine homogene Verteilung.

Abbildung 28: EDX-Mappings von FeCrMoCl” mit SLM wverarbeitet (a-d) und im SK-Gusszustand (e-h) nach
[212].
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Mit EBSD wurde die Verteilung der Phasen untersucht (Abbildung 29). Es kann kein
signifikanter Unterschied in der Phasenverteilung zwischen den drei Parametervarianten
festgestellt werden. Die plattenférmige Phase ist martensitisch. Innerhalb der Dendriten liegen
Martensit und Restaustenit nebeneinander vor, wobei ein gehduftes Auftreten von Austenit
neben den Karbiden beobachtbar ist. Mo,C Karbide konnten anhand ihres Beugungsbildes
identifiziert werden. Karbide vom Typ VC kénnen nicht vom Restaustenit unterschieden werden,
da beide in kfz-Struktur vorkommen. Die Qualitit der Beugungsbilder und das haufige Auftreten

von Dopplungen in den Beugungsbildern deuten auf eine gestorte Kiristallstruktur und

KorngroBen von unter 200 nm hin.

L

i Il Martensit
B Austenit
Mo,C

Abbildung 29: a) REM-SE-Aufnabme von FeCrMol'C; b) Bandkontrast; ¢) Phasenverteilung, die markierten
Bereiche sind Martensitplatten; d) Bengungsbild von Mo,C Karbiden (nach [212)).

Die Ergebnisse der rontgenographischen Untersuchung zeigen eine deutliche Texturierung der
SLM-Proben (Abbildung 30). Eine starke Anisotropie des Gefiiges zeigt sich bereits durch die
ausgerichtete dendritische Gefugestruktur. Hinzu kommt eine ausgepragte
Kristallvorzugsorientierung der Phasen Martensit und Restaustenit. Diese verstirkt sich mit
steigendem Energieeintrag. Besonders deutlich ist dies am Wachstum des (200)-Reflexes des
Austenits von der 89,3 J/mm? zur 129,6 J/mm? Probe erkennbar. Eine verstirkte Texturierung
mit steigendem Energieeintrag wurde ebenfalls an 316L Stahl beobachtet [139]. Die
Substratplattenheizung wirkt der Textutrierung entgegen. Bei der 312,5 J/mm?® Probe, die ohne
Substratplattenheizung hergestellt wurde, ist eine stirkere Texturierung als bei der 312,5 J/mm?
Probe, welche mit 400 °C Substratplattentemperatur gebaut wurde, erkennbar. AuBlerdem sind
die Reflexe des Austenits und Martensits aller SLM-Proben im Vergleich zum SK-Guss
verbreitert, was auf erhéhte Spannungen im Gitter schlieBen ldsst. Besonders ausgeprigt ist die
Verbreiterung bei der 312,5 J/mm?® Probe, die ohne Substratplattenheizung gebaut wurde, was
darauf hindeutet, dass die Substratplattenheizung eine Verringerung der Gitterspannungen

bewirken kann.
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Abbildung 30: Rontgendiffraktogramme von vier SLM-Parametervariationen und vom SK-Gusszustand. Die
Hauptreflexe sind induziert.

Die quantitative Phasenanalyse wurde unter Anwendung des Rietveld-Verfahrens durchgefiihrt
[200]. In Tabelle 7 sind die Phasenanteile und Kristallstrukturdaten zusammengefasst. Da die
Proben ein sehr kleines Volumen haben, kénnen die ermittelten Phasenanteile im gesamten
Bauteil leicht abweichen. Mehrere Messungen an der gleichen Probe haben Schwankungen um

maximal 5 % bei den gemessenen Karbidanteilen gezeigt.

Der Austenit wurde auf Grundlage der Strukturdaten von Ridley e / [217] induziert. Die
Gitterparameter des Austenits in den SLM-Proben (89,3 J/mm?, 312,5 J/mm?) sind gréBer oder
gleich grof3 im Vergleich zum Literaturwert von reinem Austenit (a = 0,3618 nm) [217], was auf
eine erhohte Einlagerung von Legierungselementen schlieBen ldsst. Dagegen ist der
Gitterparameter des Austenits im SK-Guss kleiner als der aus der Literatur bekannte Wert, was
auf eine verringerte Einlagerung von Legierungselementen hindeutet, da bis auf C alle zulegierten

Elemente (Cr, Mo, V) einen gréfieren Atomradius als Fe haben [218, 219].

Der Martensit wurde nach den Strukturdaten von Kohlhaas e a/. [220] induziert. Im Vergleich zu
reinem a-Fe (a = 0,28664 nm) [221] sind die Gitterparameter aller SLM-Proben und der SK-
Gussprobe grofler (Tabelle 7). Dies deutet auf eine Einlagerung von Legierungselementen im
Martensit hin. Die meisten Legierungselemente sind demnach in den SLM-Proben 3125 und

126,6 J/mm? eingelagert.

Der Gehalt an eingelagertem Kohlenstoff im Martensit und Austenit ldsst sich nach Cheng ef al.
[219] anhand der Gitterparameter abschitzen. Aufgrund der weiteren Legierungselemente treten
Gitterverzerrungen auch durch Substitution auf. Es kann daher nur eine ungefihre Abschitzung

Uber die tatsichlich eingelagerte Elementmenge stattfinden. Demnach sind im Austenit im SK-
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Gusszustand 1 %, bei der 89,3 J/mm? SLM-Probe 1,6 % und 1,4 % bei der 126,9 J/mm? SLM-

Probe gelost. Bei einem konstanten Energieeintrag von 3125 J/mm?® sind bei 400 °C

Substrattemperatur 1,37 % und bei RT 1,6 % Legierungselemente gelost. Damit liegt der
Elementgehalt beim SK-Guss, der 129,6 J/mm? SLM-Probe und der 312,5 J/mm?, 400 °C SLM-

Probe in einem Bereich, in dem der Austenit optimale mechanische Stabilitit zeigt (0,9-1,4 %)

[222], was fiir eine hohe Effektivitit des TRIP-Effekts notwendig ist [223, 224].

Tabelle 7: Kristallstrukturdaten und Phasenanteile von FeCrMol/C mit SLM verarbeitet und im 1V ergleich zum SK-

Gussgustand.
Phasenanteil
in Massen-
Probe Phase Raumgruppe ain nm b in nm cin nm Vin nm? anteil in %
SLM [212] Fe Im-3m 0,287861(7) 0,023853(2) 64
E=89,3
J/mm? Feo94Coos  Lm-3m 0,36244(2) 0,04761(1) 28
TSP:4OO OC
VvC Fom-3m 0,4173(1) 0,07268(7) 5
Mo2C Phen 0,4632(3) 0,5899(5) 0,5068(4) 0,1385(3) 3
SLM Fe Inm-3m 0,28917(12) 0,02418(3) 54
E=129,6
J/mm? Feo94Coos  Fm-3m 0,36183(10) 0,04737(4) 41
TSP:4OO OC
VvC Fom-3m 0,4173(3) 0,0727(2) 3
Mo2C Phen 0,4600(8) 0,5895(12)  0,5061(12)  0,1373(8) 2
SLM [215] Fe Inm-3m 0,28937(12) 0,02323(3) 73
E=312,5
J/mm? Feo94Coos  Lm-3m 0,36242(12) 0,04760(5) 15
Tsp:RT
VC Fom-3m 0,4162(6) 0,0721(3) 6
MoC Phen 0,462(2) 0,584(2) 0,513(2) 0,1384(16) 6
SLM Fe Im-3m 0,28874(10) 0,02407(3) 59
E=312,5]/m
m? Tsp=400  Fe Inm-3m 0,2919(3) 0,02488(7) 6
°C
Feo94Coos  Lm-3m 0,36186(9) 0,04738(3) 29
VC Fnm-3m 0,4182(2) 0,07312(9) 4
Mo2C Phben 0,4633(3) 0,5912(4) 0,5075(5) 0,1390(3) 2
SK-Guss Fe Im-3m 0,28833(4) 0,02397(1) 71
[204]
Feo0sCoos ~ Fm-3m 0,3607(1) 0,04693(4) 24
VC Fom-3m 0,4167(6) 0,0723533) 2
Mo2C Phen 0,4639(7) 0,5899(11)  0,5074(10)  0,1389(7) 3
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Der Kohlenstoffgehalt im Martensit nimmt mit steigendem Volumenenergieeintrag zu. Er steigt
bei den SLM-Proben von 0,1 % (89,3 J/mm?) tber 0,21 % (126,9 J]/mm?®) bis auf 0,23 %
(312,5]/mm?, RT) an. Der Martensit in der SK-Gussprobe hat 0,14 % Legierungselemente
eingelagert. Im Fall der 312,5 J/mm?, 400 °C Probe konnte eine Verfeinerung nur mit Hilfe einer
zweiten Martensitphase erreicht werden, sodass kein eindeutiger Gitterparameter festgelegt

werden konnte.

Bei allen Proben zeigen sich Reflexe, die den Strukturtypen der Karbide Mo,C und VC
zugeordnet werden konnen. Die Gitterparameter von VC weichen geringfiigio von der
publizierten Referenz ab [225]. Es ist daher von einem Mischkarbid des Typs MC (M =V, Mo,
Cr) mit Vanadium als Hauptelement auszugehen. Die Gitterparameter von Mo,C lassen ebenfalls
auf ein Mischkarbid schlieBen. Bei allen Proben sind die Gitterparameter kleiner als bei reinem
Mo,C [226]. Dies deutet auf ein Mischkarbid vom Typ M,C mit M = Mo, V, Cr hin, da die
Atomdurchmesser von V, Cr kleiner als der von Mo sind und sich damit nach Vegards-Gesetz

auch der Gitterparameter des Mischkarbids verkleinert [227].

Die Substrattemperatur hat Einfluss auf den Martensit- und Restaustenitanteil (Abbildung 31).
Mit steigender Substrattemperatur von 25 °C auf 200 °C und einem konstanten Energiecintrag
von 3125 J/mm?® nimmt das Martensit zu Austenit Verhiltnis stark ab und steigt dann bis 500 °C
wieder an. Bei 500 °C Substrattemperatur und Druckluftabkihlung tritt der hdochste
Martensitgehalt auf. Der erhohte Gehalt an Martensit bei Verarbeitung ohne
Substratplattenheizung diirfte mal3geblich auf eine eigenspannungsinduzierte Umwandlung von
Restaustenit in Martensit zuriickzufiihren sein. Eine durch Eigenspannungen induzierte Austenit-
Martensit-Phasentransformation wurde bereits bei additiv verarbeitetem H13 Stahl beobachtet
[86]. Die eigenspannungsreduzierende Wirkung von erhShter Substrattemperatur verringert die
spannungsinduzierte Phasenumwandlung und reduziert dadurch zunichst das Martensit-Austenit
Verhiltnis. Mit zunehmender Substrattemperatur (ab 400 °C) tritt dann eine in-situ
Anlassbehandlung auf. Thermisch induziert wird dabei Kohlenstoff aus dem Austenit
ausgeschieden, wodurch die Martensitstarttemperatur steigt und der Austenit in Martensit
umwandeln kann. Dies deckt sich mit der Beobachtung, dass bei gleichem Energieeintrag mit
steigender Substrattemperatur ein geringerer Elementgehalt im Austenit mittels XRD feststellbar
ist. Die Temperatur der Proben ibersteigt die der Substratplatte, da ein zusitzlicher
Energieeintrag durch den Laser erfolgt. Ein Anlasseffekt ist daher schon bei geringen
Substrattemperaturen  beobachtbar. Der besonders hohe Martensitgehalt bei  der
Druckluftabkthlung wird durch eine Lufthirtung, die an die in-situ Anlassbehandlung

nachgeschaltet ist, hervorgerufen.
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Abbildung 31: Das Masseverbaltnis von Martensit zu Austenit in Abbangigkeit der Substrattemperatur.

Abbildung 32a zeigt die Ergebnisse der DSC-Messung an FeCtrMoVC. Bis 600 °C finden keine
Phasenumwandlungen statt. Ein langgezogener exothermer Peak deutet auf den Abbau interner
Spannungen hin. Ab 620 °C beginnt sich der Martensit in Ferrit umzuwandeln. Bei 730 °C ist die
Umwandlung abgeschlossen. Zwischen 750 °C und 780 °C wandelt sich der Ferrit in Austenit
um. Die Matrix ist nun vollstindig austenitisch. Bis 780 °C lassen sich keine Unterschiede bei den
Phasenumwandlungen im Vergleich zu dem von Schlieter e¢f al [203] verdtfentlichten
thermischen Verhalten im SK-Gusszustand feststellen. Im SK-Gusszustand treten bis 1200 °C
keine Peaks mehr auf. Bei der SLM-Probe gibt es einen weiteren Peak bei 860 °C. Hier scheiden
Sekundirkarbide aus, was anhand einer Probe, die bis 900 °C erhitzt wurde, festgestellt werden
konnte (Abbildung 32b). Das urspriingliche Karbidnetzwerk bleibt erhalten. Ein weiterer Peak ist
bei 1050 °C festzustellen. Anhand einer weiteren Probe, die bis auf 1200 °C erhitzt und
untersucht wurde, kann dieser Peak der Auflésung des urspringlichen Karbidnetzwerkes, dem
weiteren Wachstum der Karbide und dem Kornwachstum zugeordnet werden (Abbildung 32c).
Im Vergleich zum SK-Guss ist die Matrix im SLM-Zustand deutlich stirker Gbersittigt und die
Korngrole kleiner, sodass die Ausscheidung von Sekundirkarbiden und das Kornwachstum zu
stirkeren exothermen Signalen fithren. Sowohl bei der SK-Guss- als auch der SLM-Probe liegt
die Solidustemperatur bei 1220 °C. Die Umwandlung des Austenits in o-Fe ist durch die

Uberlagerung mit dem Schmelzpeak nicht erkennbar.
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Abbildung 32: a) DSC-Kurve (Aufheizung) von FeCrMol'C; b) REM-BSE-Aufnabme einer bis 900 °C erhitzten
Probe; ¢) REM-SE-Aufnabme einer bis 1200 °C erhitzten Probe.

5.1.3 Waerkstoffmechanisches Verhalten

Der SLLM-Prozess erlaubt es, durch gezielte Variation der Prozessparameter das Gefiige und
damit die mechanischen Eigenschaften zu beeinflussen. Die Hirte hingt von den SLM-
Prozessparametern, die sich im Energieeintrag zusammenfassen lassen, und von der
Substrattemperatur ab (Tabelle 8). Der hohe Anteil an Karbiden, ihre feine und homogene
Verteilung und der Martensit bestimmen die hohe Hirte der SLM-Proben. Uber
Parametervariation und Substrattemperatur lisst sich die Hirte der SLM-Proben zwischen
60,211 HRC und 68,9£0,5 HRC einstellen (Abbildung 33). Im SK-Gusszustand hat FeCrMoVC
eine Hirte von 5910,5 HRC [204].

Tabelle 8: Makro- und Mikroharte von FeCrMol C-Proben wmit verschiedenen SLM-Parametern hergestellt im
Vergleich zum SK-Gusszustand [204, 212, 215].

Probe Makrohirte in HRC Mikrohirte in HV 0,1
89,3 J/mm?® 64,810,4 883125
129,6 J/mm?® 66,310,4 900+12
312,5]/mm?® 62,9117 777110
SK-Guss 59+0,5 743112

Bei eciner konstanten Substrattemperatur von 400 °C steigt die Hirte mit steigendem
Energiecintrag an. Ein direkter Zusammenhang mit dem Martensitgehalt kann nicht festgestellt
werden. Es ist bekannt, dass die Hirte von Martensit mit dem gel6sten Kohlenstoffanteil ansteigt
[228]. Der Kohlenstoffanteil im Martensit steigt mit dem Energieeintrag und somit erhéht sich

die Harte.



70 5 Ergebnisse und Diskussion

3000
70
'I' 42500
68 i i
@ 42000
~ 66 + L] i &
T i * & =
g " 2 11500 g
1 | | )
k= i 4
T {1000 ©
601 * 4500
58 | | | | | | } } } —0
5500 {I 1%
% 120
5000 -
£ o
: } ; I 2
.S 4500 1 8
0 o
b": + 110 W
4000
I 15
35001 1 ,
0 100 200 300 400 500 100 200 300 400 500

Substrattemperatur in °C

B 3125]/mm® B 312,5]/mm? Druckluftabkithlung ® 1296 ]/mm® 4 89,3 ]/mm?

Abbildung 33: Die mechanischen Eigenschafien Hdrte, technische Stauchgrenze ou,2, technische Druckfestigkeit o nnd
technische Bruchstanchung eqp in Abhdngigkeit der Substrattemperatur.

Mit zunehmender Substrattemperatur steigt die Hirte nach einem Minimum bei 200 °C an
(Abbildung 33). Die hochste Harte ldsst sich durch eine hohe Substrattemperatur von 500 °C,
einen hohen Energiecintrag von 3125 J/mm?® und einer schnellen Abkiihlung der Probe mittels
Druckluft erreichen. Zum Teil ist die Hartesteigerung auf einen Anstieg des Martensitgehalts
zurlickzufithren. Der Hirtesprung von 200 °C bis 300 °C ldsst sich nicht tiiber den Martensit-
oder Karbidgehalt in den Proben erkliren, da sich diese nicht signifikant unterscheiden.
Wahrscheinlich ist, dass bei 200 °C Substrattemperatur und dem zusitzlichen Energieeintrag
durch den Laser, die Proben nicht bis zum Sekundirhirtemaximum erwirmt werden und somit

die in-situ Anlassbehandlung erst ab 300 °C eine hirtesteigernde Wirkung hat.

Fir einen potenziellen Einsatz als Werkzeug ist die Warmhirte ein wichtiges Kriterium. Sie
beeinflusst u. a. den Verschlei} an thermisch belasteten Schneidkanten. Der Verlauf der Hirte in
Abhingigkeit der Priftemperatur ist in Abbildung 34 dargestellt. Bis 600 °C finden keine
Phasenumwandlungen statt und die Hirte sinkt kontinuierlich. Ab 620 °C wandelt sich der
Martensit in Ferrit um, was sich in einem deutlichen Abfall der Hirte bemerkbar macht. Eine

Einsatztemperatur von 600 °C sollte folglich nicht Gberschritten werden. Der Hirteabfall mit
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steigender Einsatztemperatur entspricht dem typischen Verlauf von Schnellarbeitsstihlen und
deckt sich mit dem Verlauf eines M10 Schnellarbeitsstahls [120], welcher eine fast identische

Legierungszusammensetzung hat.
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Abbildung 34: Hirte von FeCrMol/C bei Temperaturen swischen 25 und 700 °C.

Abbildung 35 zeigt das Spannungs-Stauchungs-Diagramm von FeCtrMoVC im SLM- und SK-
Gusszustand sowie den Martensitgehalt in Abhingigkeit von der Stauchung. Tabelle 9 fasst die
mechanischen Kennwerte aus dem Druckversuch zusammen. Zunichst zeigen sich deutliche
Unterschiede in den Kurvenverldufen der vier unterschiedlich hergestellten Zustinde und damit
eine signifikante Abhingigkeit des mechanischen Verhaltens unter Druckbelastung vom
Herstellungsprozess. Im SK-Gusszustand wird eine grof3ere Bruchstauchung im Vergleich zu den
SLM-Proben erreicht. Ursdchlich hierfiir sind die hohen Eigenspannungen in den SLM-Proben.
Dagegen ist die Druckfestigkeit im SK-Guss im Vergleich zu allen SLM-Proben geringer. Die
starke Verfeinerung des Gefiiges durch den SLM-Prozess, die homogenere Verteilung der
Karbide und die stirkere Ubersittigung von Martensit und Austenit sorgen fiir eine héhere

Festigkeit durch Kornfeinung, Ausscheidungshirtung und Mischkristallverfestigung.

Im SK-Gusszustand und bei den 129,6 J/mm?® SLM-Proben ist eine dhnliche Stauchgrenze
feststellbar. Die SLM-Proben, die mit 89,3 J/mm?® Volumenenergiceintrag hergestellt wurden,
haben eine deutlich geringere Druckfestigkeit und Stauchgrenze im Vergleich zu den tibrigen
SLM-Proben. Sie wurden daher nicht weiter untersucht. Der Restaustenit in den 312,5 J/mm?
und 129,6 J/mm? Proben wandelt sich unter Belastung in Martensit um und sorgt damit fiir eine
starke Verfestigung. Fir FeCrMoVC im SK-Gusszustand wurde der TRIP-Effekt bereits von
Hufenbach [207] beschrieben.
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Abbildung 35: Technische Druckspannung und Martensitgehalt von FeCrMol C in Abhdngigkeit von der technischen
Stauchung (nach [204, 212, 215)).

Tabelle 9: Die mechanischen Kennwerte technische Stanchgrenze ou,2, Druckfestigkeit o nnd Bruchstanchung eqs von
FeCrMol'C in Abbingigkeit des Herstellungsprozesses (nach [204, 212, 215]).

Probe odo2 in MPa ogs in MPa eqp in %

89,3]/mm?® 1256,31118,3 30649,3£149,3 14,2422
129,6 J/mm?® 1777,8+155,0 5069,4+162,0 13,6+0,9
312,5]/mm?® 1337,5£43,7 5326,7£170,9 15,6£1,0
SK-Guss 1942438 35361143 17+1

Das werkstoffmechanische Verhalten von FeCrMoVC kann tber die Substrattemperatur gezielt
beeinflusst werden. Abbildung 33 zeigt die Stauchgrenze, Druckfestigkeit und Bruchstauchung in
Abhingigkeit von der Substrattemperatur. Die Stauchgrenze steigt mit Erhchung der
Substrattemperatur. Dies ist auf eine Zunahme des Martensitgehaltes zurtickzufiihren. Beim SK-
Gusszustand ist eine Steigerung der Streck- und Stauchgrenze mit steigendem Martensitgehalt
bekannt [204]. Besonders stark steigt die Stauchgrenze bei 500 °C Substrattemperatur und
Druckluftabkthlung an, da hier der héchste Martensitgehalt vorliegt. Neben dem Martensitgehalt
spielt auch die stirkere Ubersittigung des Martensits mit Kohlenstoff bzw. Legierungselementen

eine Rolle.

Die Druckfestigkeit sinkt mit steigender Substrattemperatur ab. Dieses Verhalten ist ebenfalls auf
den steigenden Martensitgehalt und den damit verbundenen geringeren Restaustenitgehalt
zuriickzufiihren. Bei einem geringeren Restaustenitgehalt verringert sich die Festigkeitssteigerung

durch den TRIP-Effekt, was sich auch anhand einer sinkenden Verfestigung (o45-04,) zeigt.

Die Bruchstauchung ist von der Substrattemperatur nicht signifikant beeinflusst. Eine Ausnahme
bildet die Substrattemperatur von 200 °C. Hier ist die Bruchstauchung und damit die Duktilitdt

am grofiten, was sich mit einem Minimum in der Hirte deckt. Schlussfolgernd bedeutet dies, dass
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die Legierung bei 200 °C Substrattemperatur die geringste Verzugs- und Rissneigung hat. Die
Kombination aus hoher Duktilitit sowie geringer Hirte und Stauchgrenze erlaubt es,

Eigenspannungen durch Mikroverformung abzubauen.

Unter Druckbeanspruchung versagen die SK-Guss-Proben nach plastischer Verformung durch
Gleitbruch in Richtung der maximalen Schubspannung (45°). Im Versagensverhalten gibt es nur
geringfigige Unterschiede zwischen SK-Guss und SLM-Proben. Bei den SK-Gussproben kommt
es hiufig zu reinen Gleitbriichen. Dagegen steckt in den SLM-Proben, aufgrund der hoheren
aufgebrachten Kraft, so viel Verformungsarbeit, dass diese zusitzlich zum Gleitbruch splitternd
mit einem Spaltbruchanteil brechen. Die Abbildungen 36a, b zeigen Bruchflichen von SLM-
Druckproben. Unter 45° zur Belastungsrichtung zeigen sich Scherwaben, die typisch fur einen
Gleitbruch sind. Die Energiefreisetzung ist zum Zeitpunkt des Bruchs so hoch, dass es zum
lokalen Aufschmelzen der Bruchfliche kommt. Abweichend von 45° zur Belastungsrichtung
lassen sich keine Gleitbruchflichen und keine Scherwaben finden. Es zeigt sich die typische
Oberfliche eines transkristallinen Sprodbruchs. Die dendritische Struktur des Gefiiges ist hdufig
gut zu erkennen, wobei die Dendriten meist unbeschidigt bleiben. Folglich verlduft der Bruch

entlang der Oberfliche der Dendriten, also entlang der sproden Karbide.

E; Vg
4

45° Belastungsricl

Abbildung 36: REM-SE-Aufnabmen von a, b) Bruchfldchen von gepriiften Druckproben aus FeCrMol’C (SLM);
¢, d) Rissverlanf in einem Querschliff einer Druckprobe, die bei 15 % Stauchung gestoppt waurde.
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Untersuchungen anhand von belasteten und gestoppten Druckproben zeigen, dass die Risse
bevorzugt entlang der Martensitplatten verlaufen (Abbildungen 36c, d). Wenn die
Martensitplatten eine gewisse Dicke tberschreiten, unterbrechen sie die Durchgingigkeit des
Karbidnetzwerkes (markiert in Abbildung 36¢). Das Karbidnetzwerk wirkt wie die verstirkende
Phase in einem Kompositwerkstoff und hat eine stiitzende Wirkung unter Druckbelastung [10].
Die Risseinleitung erfolgt in den haufigsten Fillen an der Oberfliche der Druckproben oder im
Inneren der Proben an Poren und Baufehlern. Entlang der spréden Phasen (Karbide und
Martensit) breiten sich die Risse aus. Bei Unterbrechung des Karbidfilms an den

Dendritengrenzen durch Martensitplatten verlauft der Riss entlang dieser.

Unter Zugbelastung zeigt sich keine Festigkeitssteigerung durch den SLLM-Prozess gegentiber
dem SK-Gusszustand (Abbildung 37). Die SLM-Proben versagen ohne plastische Verformung

bei geringen Dehnungen zwischen 0,3 und 0,5 %.
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Abbildung 37: Technische Spannung in Abbangigkeit von der technischen Debnung fiir FeCrMol'C mit SI.M
verarbeitet und im SK-Gusszustand [204].

Tabelle 10: Zugfestigkeit R,, und Bruchdehnung A von FeCrMol/'C mit SLM verarbeitet und im SK-Gusszustand ans

dem quasistatischen Zugversuch.

Probe Rnin MPa Ain %
129,6 J/mm?® 696+152  0,5+0,1
3125 J/mm?® 509£69 0,310,1
SK-Guss 1184469  0,91+0,1

Eine Variation der SLM-Parameter und der Substrattemperatur hat keinen signifikanten Einfluss
auf die mechanischen Eigenschaften unter Zugbelastung, da die Restporositit der malB3geblich
bestimmende Faktor ist. Die verminderte Festigkeit und Duktilitit im Vergleich zum SK-Guss

hat mehrere Ursachen: So sind die SLM gefertigten Proben durchgehend deutlich hirter als die
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SK-Gussproben und daher auch sproder. Hinzu kommt ein hohes Mal3 an Eigenspannungen, die
bereits unter Druckbelastung die Duktilitit herabgesetzt haben und sich auch unter Zugbelastung
auswirken. Die Analyse der Bruchflichen (Abbildung 38) hat ergeben, dass in den SLM-Proben
grole Poren durch Delaminations- oder Beschichtungsfehler auftreten. Sie haben eine sehr
geringe Ausdehnung in Baurichtung und eine groe Ausdehnung von bis zu 500 um innerhalb
einer Schicht und verringern damit den Querschnitt. Diese Art von Porositit ist besonders
schwer zerstorungsfrei diagnostizierbar. Aufgrund des geringen Volumens der Poren lassen sie
sich kaum durch Dichtemessungen erkennen und bildgebende Verfahren wie z. B. die
Computertomographie scheitern an der geringen Hoéhe dieser Porenart in Baurichtung, da sie
Ublicherweise unterhalb der Auslosungsgrenze gingiger Gerdte liegt. In der industriellen
Fertigung sind inzwischen Verfahren etabliert, welche im Bauprozess jede Schicht auf Fehlstellen
untersuchen und insbesondere diese Porenart aufgrund ihrer grolen flichigen Abmessungen

innerhalb der Schicht zuverlissig erkennen und reparieren kénnen.

Abbildung 38: REM-SE-Aufnabmen wvon Bruchflichen von FeCrMol'C  (SLM): a, b) 129,6 ]/mn’;
¢ d) 312,5 ]/ mn’.

Mit einem Spaltbruch brechen die SLM gefertigten Zugproben unter 90° zur Belastungsrichtung.
Die Risse verlaufen, wie auch unter Druckbelastung, entlang der Dendritengrenzen und damit

entlang der spréden Karbide. In den Bruchflichen ist die dendritische Struktur gut zu erkennen.

Andere Stihle, die mittels SLM verarbeitet wurden, zeigen dhnlich Effekte wie sie hier beobachtet

wurden. Reines Eisen mit SLM verarbeitet bricht unter Zugbelastung durch reinen Gleitbruch
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[229]. Bei 15-5 PH Stahl wurden unterschiedliche Brucharten in Abhingigkeit der Baurichtung
gefunden. Proben die in Baurichtung getestet wurden, brechen durch interkristallinen Spaltbruch.
Dagegen tritt bei 90° Baurichtung duktiler Gleitbruch auf. Erklirt wird dieses unterschiedliche
Verhalten mit dem vermehrten Auftreten von Baufehlern in der Ebene der Schichten [230]. Dies
deckt sich mit dem hier beobachteten vermehrten Auftreten von Baufehlern in der Ebene der
Schichten in Form von Delaminierungs- und Beschichtungsfehlern. Ein starker Einfluss der
Baufehler auf die Zugeigenschaften wurde auch bei Maraging 300 Stahl beobachtet. Mit
steigernder Dichte dndert sich das Bruchverhalten vom Spaltbruch zu duktilem Gleitbruch [154].
Eine Anlassbehandlung von SLM prozessiertem Maraging 300 fithrt zu sprodem Versagen durch
trans- und interkristallinen Spaltbruch [80]. Ein weiterer Einfluss auf den Rissverlauf stellt die
WEZ dar. So wurde bei 316L ein bevorzugter Rissverlauf entlang der WEZ und damit entlang
der Schmelzbahngrenzen festgestellt [231]. Bei H13 Stahl wurden Scherwaben in der Bruchfliche
von Zugproben beobachtet, was auf duktiles Verhalten schlieBen lisst. Eine Erhchung der
Substrattemperatur auf bis auf 400 °C erhohte die Festigkeit, verdndert das Bruchverhalten aber

nicht [157].

Das Bruchverhalten von SLM verarbeiteten Stihlen hingt sowohl von der Gefigemorphologie
als auch von typischen Defekten ab. Fir ein duktiles Versagen ist somit eine geringe
Baufehlerdichte notwendig, sowie eine geeignete Phasenzusammensetzung,.
Verbesserungspotenzial bei FeCrMoVC ist nur durch die Reduzierung der Defektdichte zu
erwarten. Eine Reduzierung des Martensit- und Karbidgehaltes durfte sich negativ auf die

Festigkeit und VerschleiB3bestindigkeit auswirken.

Zusammenfassend konnen die mechanischen Eigenschaften Druckfestigkeit, die Stauchgrenze,
die Bruchstauchung und die Hirte durch Variation der SLM-Prozessparameter beeinflusst
werden. Mal3geblich ist eine Verdnderung der Phasenzusammensetzung, die iber Energieeintrag
und Substratplattentemperatur gezielt variiert werden kann. Die Anordnung der Phasen ist
dagegen weitgehend konstant, da sich die Erstarrungsbedingungen nicht signifikant dndern. Der
SLM-Prozess bewirkt eine Steigerung der Druckfestigkeit und Hirte bei FeCrMoVC im
Vergleich zum SK-Gusszustand und erlaubt zudem weitgehende geometrische Freiheiten.

Folglich kann die Verarbeitung von FeCrMoVC mittels SLM als vorteilhaft angesehen werden.
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5.2 Modifikation der Legierung FeCtMoVC mit Wolfram
5.2.1 Einfluss der Prozessparameter auf die Dichte

Die Parameterfindung fir FeCrMoVWC wurde analog zu FeCrMoVC durchgefiihrt. Bei der
Parameterevaluierung fiir FeCrMoVC (Kapitel 5.1.1) wurde festgestellt, dass 30 um Schichtdicke
einen geringeren Verzug bewirken als 50 um Schichtdicke. Folglich wurde die Schichtdicke auf
30 um festgelegt. Durch Einzelschmelzbahnversuche konnte der Parameterbereich, in dem
stabile Schmelzbahnen entstehen, auf 125 bis 225 W Laserleistung und 300 bis 800 mm/s
Scangeschwindigkeit eingegrenzt werden. Um Support- und Konturparameter zu bestimmen,
wurden Konturquader im gleichen Parameterbereich wie bei FeCrMoVC gebaut (Abbildung 39).
Im direkten Vergleich zeigt sich, dass FeCrMoVWC eine deutlich geringere Rissneigung aufweist.
So riss keiner der Konturquader und die Rauheit (R,=11,4%0,2) der mit den jeweiligen
Konturparametern hergestellten Quadern war geringer als bei FeCrMoVC (R,=15,3%+0,7). Die

Parameter fiir Support und Kontur wurden direkt aus den Konturquadern abgeleitet.

Abbildung 39: Konturguader ans FeCrMol"WC mit variierender Laserleistung und Scangeschwindigkeit.

Um dichte Volumenkoérper zu erzeugen, wurden in Versuchsrethen Wiirfel (8 mm x 8 mm x
8 mm) mit unterschiedlicher Laserleistung, Scangeschwindigkeit und Schraffurabstand gebaut. Es
waren eine deutlich geringere Rissneigung und ein geringerer Verzug im Vergleich zu FeCrMoVC
feststellbar. Die optimale Lasetleistung betrdgt 150 W. Bei geringerer Leistung (125 W) verringert
sich die Aufbaurate. Bei hoherer Leistung (175 W) ist der Energieeintrag zu hoch und es kann
auch durch die Anpassung von Scangeschwindigkeit und Schraffurabstand kein stabiler

Prozessablauf ermoglicht werden.
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Abbildung 40a zeigt die Abhangigkeit der relativen Dichte von der Scangeschwindigkeit. Die
maximale Dichte wird bei 400 mm/s Scangeschwindigkeit erreicht. Bei 350 mm/s
Scangeschwindigkeit und gleichbleibendem Schraffurabstand und Laserleistung ist der
Linienenergieeintrag bereits so hoch, dass es zu einer erh6hten Porositit durch die Bildung von
Keyhole-Poren kommt. Das Schmelzbad ist so tief, dass die Schmelze am Rand des
Schmelzbades erstarrt und es zu einer Lunkerbildung im Zentrum der Schmelzbahn kommt [75].
Ab einer Scangeschwindigkeit von 550 mm/s kommt es zu Porositit durch Delamination oder
durch Pulververarmung in der Umgebung der Schmelzbahn. Bei Delamination ist der
Energieeintrag zu gering, um eine durchgehende Anbindung an die darunterliegende Schicht
durch Umschmelzung dieser zu erreichen. Durch Pulververarmung steht zu wenig Material fir
die nichsten Schmelzbahnen zur Verfiigung. Die gleichen Effekte wurden von Khairallah ez 4/
[61] und Matthews e a/. [62] beschrieben. Charakteristisch fir eine Delamination sind lange,
flache, horizontal ausgerichtete Poren (Abbildung 40c) und fir eine Pulververarmung lange,

flache, vertikal ausgerichtete Poren (Abbildung 41b).

a) 100
=
X | !
g 99+ Porositit | ! Porositit
Q durch [} ! durch Pulver-
f) Keyhole- 1 = verarmung und 1 :
% # Poren ! Delamination Baurichtung
2 o8- - ~
g i -t
© 1 1
& ‘ ‘
=
971s, = 50 um ‘
Laserleistung = 150 W

300 350 400 450 500 550 600
Scangeschwindigkeit in mm/s

1 Baurichtung

Abbildung 40: a) Relative Dichte von 1V olumenwiirfeln ans FeCrMolWC mit konstantem Schraffurabstand und
Laserleistung in Abbangigkeit der Scangeschwindigkeit nach [211]; b) REM-SE-Aufnabme von Keybole-Poren (S =
350 mm/ s); ¢) REM-SE-Aufnahme von Delamination bei 550 mm/ s Scangeschwindigkeit.

Der optimale Schraffurabstand betrigt 40 um (Abbildung 41a). Ab 70 um Schraffurabstand
kommt es zu einer erhohten Porositit aufgrund von Pulververarmung. Die Verringerung des
Schraffurabstands erhoht den Volumenenergieeintrag in das gesamte Bauteil und sorgt fir
mehrmaliges Umschmelzen bereits erstarrter Schmelzbahnen. Der Linienenergieeintrag in die
einzelne Schmelzbahn hingt nur von Laserleistung, Scangeschwindigkeit und Schichtdicke ab,
sodass eine Erhchung des Volumenenergieeintrags tber eine Verringerung des Schraffurabstands

nicht zur Bildung von Keyhole-Poren fihrt.
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Abbildung 41: a) Relative Dichte von Volumenwiirfeln ans FeCrMolV'WC mit konstanter Scangeschwindigkeit und
Laserleistung  in  Abhdngigkeit des  Schraffurabstands nach [211]; b)) REM-SE-Aufnabme einer Pore  durch
Pulververarmung bei 70 um Schraffurabstand.

Die Scanstrategie wurde angepasst, um den Verzug der Bauteile zu minimieren. Fur die
Beurteilung des Verzugs wurden Quader (5mm x 30mm x 5mm) mit verschiedenen
Scanstrategien gebaut und die Abhebung der AufBlenkanten gemessen. Dabei zeigte die
Streifenschraffur geringeren Verzug (0,7£0,1 mm Abhebung) als die Schachbrettstrategie
(1+0,1 mm Abhebung). Die optimale FeldgroBe bei der Schachbrettstrategie betrug 4 mm. Bei
kleineren Feldgroflen wird die Oberfliche unregelmifBig, was zu einer verringerten Dichte
aufgrund ungleichmiBiger Pulverbeschichtung fihrt. Der Verzug steigt bei grofleren Feldern, da
die Scanvektorlinge und die unterbrechungsfreie Belichtungsfliche ansteigen. Ab 8 mm
FeldgroBe treten erste Spannungsrisse auf. Bei der Streifenstrategie ist die Oberflichenqualitit bei
Streifenlingen unter 4 mm verringert. Der Verzug und die Rissneigung steigen ab 10 mm
Streifenlidnge stark an. Ein geeigneter Kompromiss ist 7 mm Streifenlinge. Tabelle 11 fasst die
optimierten SLM-Prozessparameter zusammen, die zur Herstellung der FeCrMoVWC-Proben
verwendet wurden.

Tabelle 11: STM-Parametersaty von FeCrMoVWC mit Schichtdicke S, Laserlistung P, Scangeschwindigkeit S,

Schraffurabstand S, Konturabstand K., Punktabstand P., Belichtungszeit B, Laserfokus F, Scanstrategie,
Substrattemperatur Tsp und V'olumenenergiecintrag Ey.

Sp in Pin Syin Sain K, in Pain Biin Fin Scan- Tspin  Evin
um W mm/s pm um pum us mm strategie  °C J/mm?®
Volumen 150 400 40 - 200 400 g Streifen, | 3125
79 RT
Kontur | 125 500 - 150 200 400 1 200
Kontur- 300 125 800 - 30 200 400 02 300,
versatz | - 400,
Uberhang 100 450 40 - 200 400 02  Sercifen 500

Support 125 600 - - 1 1 02 |
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5.2.2 Struktur- und Gefiigeanalyse

Bei der Prozessierung von FeCrMoVWC mittels SLM treten geringfiigige Verinderungen in der
chemischen Zusammensetzung auf (Tabelle 12). Der Kohlenstoffanteil ist nach dem SLM-
Prozess etwas verringert. Méglicherweise kommt es, bedingt durch den verhiltnismifB3ig hohen
Energieeintrag, zum  Abdampfen von  Kohlenstoff. Eine  deutlich  sichtbare
Schmauchentwicklung, verbunden mit schwarzen Ablagerungen in der Baukammer nach dem
Bauprozess, stiitzt diese These. Die Verringerung des Kohlenstoffgehaltes wihrend des SLM-
Prozesses ist bei 1.4034 (X46Crl13) bekannt [232]. Es erhoht sich der Sauerstoff- und
Wasserstoffgehalt im SLM-Prozess durch Absorption von Restsauerstoff und Wasserdampf aus

der Atmosphire.

Tabelle 12: Ergebnisse der chemischen Analyse von FeCrMol"WC Pulver und SLM-Teilen.

Elementgehalt in Hin
Massenanteil in % Fe Cr Mo A\ W C O N ppm
Nom. Zusammens. 85 4 1 1 8 1 0 0 0
Exp. Zusammens. 84,67+t 397+ 100 100+ 791+ 098% 0,019+ 0,0012 22+
Pulver 0,09 0,01 0,01 0,01 0,01 0,00 0,001 0,0011 1,7
Exp. Zusammens. 8500+ 401 102+ 100+ 804%x 0,85 0,083t 0,0010 % 12,9
SLM 0,24 0,02 0,01 0,01 0,03 0,00 0,008 0,0007 t 3,7

Das Gefiige von mittels SLM verarbeitetem FeCrMoVWC wird durch den schichtweisen Aufbau
und die daraus resultierende gerichtete Erstarrung bestimmt. Abbildung 42 zeigt die
lichtmikroskopische Aufnahme einer SLM-Probe im Vergleich zu einer im Schwerkraftguss
hergestellten Probe. In der SLM-Probe sind Martensitplatten mit einer Linge von etwa 100 um
zu erkennen, die sich tber mehrere Schichten hinweg ausdehnen und hiufig zwischen 0 und 45°
zur Baurichtung ausgerichtet sind. FEin epitaktisches Wachstum ist wahrscheinlich. Das
Wachstum der Martensitplatten geht von den Schmelzbahngrenzen und in wenigen Fillen von

Poren aus.

Im SK-Gusszustand ist das Geftuge dendritisch erstarrt. Im interdendritischen Bereich sind
komplexe Karbide netzwerkartig angeordnet und in Restaustenit eingebettet. Innerhalb der

Dendriten liegen Martensit und Restaustenit vor [11].
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Abbildung 42: Lichtmikroskopische Aufnabme von FeCrMol"WC verarbeitet im SLM-Progess (Adlerdtzung) im
Vergleich zum SK-Gusszustand (Beraha-I-Atzung) nach [11, 211].

Das Gefiige der mit SLM gefertigten Proben ist ebenfalls dendritisch, wobei die Dendriten
deutlich feiner im Vergleich zum SK-Gusszustand und entlang der Baurichtung bzw. in Richtung
des Wirmeflusses ausgerichtet sind (Abbildung 43). Der PDAS in den SLM-Proben betrigt im
Mittel etwa 1 um und im SK-Guss etwa 10 pm, womit sich die Erstarrungsgeschwindigkeit nach
Jacobi und Schwerdtfeger [114] auf 10° (SLM) und 10° K/s (SK-Guss) abschitzen lisst. An den
AuBenrindern der Dendriten lassen sich Karbide erkennen, die netzwerkartig angeordnet sind.
Die einzelnen Schmelzbahnen sind von einer Wirmeeinflusszone umgeben, die ca. 5 pm dick ist.
Innerhalb der WEZ sind die Karbide vergrobert und breiter als in den Schmelzbahnen. Dies
deutet auf eine Agglomeration der Karbide oder eine weitere Ausscheidung von
Sekundirkarbiden durch eine Erwirmung der WEZ auf knapp unterhalb des Schmelzpunktes
hin. Quer zur Baurichtung (Abbildung 43c) erscheint die Karbidanordnung zellartig. Die

Dendriten werden hier aufgrund ihrer Ausrichtung ausschlieBlich im Querschnitt betrachtet. Es

zeigt sich, dass die Karbide die Dendriten auf ihrer vollen Linge durchgingig umschlieen.

Abbildung 43: REM-SE-Aufnabmen von FeCrMol/'WC (tiefengedtzt) (nach [211)).
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Die Verteilung der Phasen wurde mittels EBSD aufgeklirt. Abbildung 44 zeigt REM-Aufnahmen
und die Phasenverteilung aus der EBSD-Analyse von SLM- und SK-Gussproben. Quer zur
Baurichtung ist die netzwerkartige Anordnung der Karbide zu erkennen. In Abbildung 44a sind
die Karbide innerhalb der WEZ, die oberhalb der Schmelzbahngrenze zu finden ist, stark
agglomeriert. Hier erscheint die Phasenverteilung (Abbildung 44c) in einer geordneten
Phasenabfolge. An den Grenzen der Dendriten befinden sich die Karbide. Diese sind von
Restaustenit umgeben, wihrend sich der Martensit im Kern der Dendriten befindet. Eine
Ausnahme bilden die groBen Martensitplatten, die sich iber die Dendriten und Schmelzbahnen

hinweg erstrecken. Sie unterbrechen zum Teil die dendritische Struktur und damit auch die

netzwerkartige Karbid- und Austenitstruktur.

’
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Abbildung 44: a) REM-Aufnabme im BSE-Modus von FeCrMol"'WC im SLM-Prozess verabeitet; b) Bandkontrast
(SLM); ¢) EBSD-Phasenverteilung (SLM); d) REM-Aufnabme im BSE-Modus von FeCrMol'WC  im
SK-Gusszustand; ¢) EBSD-Phasenverteilung (SK-Guss) (nach [207, 211)).

Auch beim SK-Gusszustand ldsst sich die geordnete Abfolge von Karbiden, Restaustenit und
Martensit beobachten (Abbildungen 44d, e). Die Karbide bilden hier ein durchgehendes
Netzwerk im interdendritischen Bereich und sind von Restaustenit umgeben. Der Martensit ist

plattenférmig im Kern der Dendriten angeordnet [207].

Um Hinweise tiber die Struktur und Zusammensetzung der Karbide zu erhalten, wurde AES
angewendet (Abbildung 45). Die Elementverteilung zeigt einen deutlich geringeren Eisenanteil in
den Karbiden im Vergleich zur Matrix. Innerhalb der Karbide ist W, Cr, V und C enthalten.

Molybdin lisst sich mittels AES kaum von Wolfram unterscheiden, da sich die Energiepeaks
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tberlappen. Erst bei groen Molybdingehalten (> 3 %) kann Molybdidn nachgewiesen werden.
Es kann deswegen ausgeschlossen werden, dass Molybdin als Hauptelement in den Karbiden

vorkommt. Folglich ist von komplexen Karbiden vom Typ M,C mit M =W, Cr, Mo, V

auszugehen.

W [Konzentration:

g

Bl Hoch  Niedrig

Abbildung 45: Mittels AES bestimmte Elementverteilung einer SLM-Probe ans FeCrMolV'WC (nach [211)).

Abbildung 46 zeigt Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen von FeCrMoVWC, welches mittels SLM
verarbeitet wurde. Die Ergebnisse von EDX-Punktanalysen in Matrix und Karbiden sind in
Tabelle 13 angegeben. In den TEM-Aufnahmen bestitigt sich die Anordnung der Karbide an den
Grenzen der Dendriten. Innerhalb der Dendriten sind nur in wenigen Ausnahmefillen Karbide
zu finden. Sie unterscheiden sich in Form, Struktur und Zusammensetzung nicht von den
Karbiden an den Dendritengrenzen. Die Karbide sind nicht, wie aus den REM-Aufnahmen zu
vermuten, in einem kontinuierlichen Netzwerk angeordnet. Stattdessen erfolgt an den
Dendritengrenzen die Ausscheidung einzelner runder bis ellipsoider Nanokarbide in einer
GroBlenordnung von 50 nm. An den Kreuzungspunkten der Dendriten ist die Anzahl der
Karbide hoher. Wie in Abbildung 46¢ zu erkennen, bilden die Karbide auch hier kein Netzwerk
und sind mit Grenzflichen voneinander getrennt. Eine EDX-Analyse der Grenzflichen lieferte
keine Hinweise auf eine abweichende chemische Zusammensetzung von den Karbiden. Es kann
daher davon ausgegangen werden, dass die einzelnen Karbide unabhingig voneinander wachsen,
bis sie einander bertihren oder die Erstarrung abgeschlossen ist. Aufgrund der unterschiedlichen
kristallographischen Ausrichtung der Karbide kommt es auch an den Berthrungspunkten zu

keiner Verbindung.

TEM-EDX-Punktanalysen in den Karbiden haben eine konstante Zusammensetzung der
Karbide nachgewiesen. Es gibt keine Hinweise auf abweichende Karbidtypen, sodass davon
ausgegangen werden kann, dass alle Karbide vom Typ M,C mit M =W, Cr, Mo, V sind.
Innerhalb der Matrix ist ebenfalls keine signifikante Schwankung der chemischen
Zusammensetzung mit EDX-Punktanalysen nachwei3bar. Eine Unterscheidung von Martensit

und Austenit ist anhand der chemischen Zusammensetzung nicht moglich. Wie zu erwarten, ist
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der Gehalt an Karbidbildnern geringer als in der nominellen Legierungszusammensetzung. In

allen Punktanalysen sind Kohlenstoff und Sauerstoff tiberreprisentiert. Dies ist vermutlich auf

eine leichte chemische Verunreinigungen der Probenoberfliche zuriickzufiihren.

Abbildung 46: TEM-(HAADE)-Aufnabmen von FeCrMoV'WC mit SLM verarbeitet. a, b) Anordnung der
Karbide; ¢c) Grenzflachen zwischen den Karbiden (nach [211)).

Tabelle 13: Mittehverte der TEM-EDX-Punktanalysen in der Matrixc (7 Punkte) und den Karbiden (25 Punfkte) in
Massenanteil in %o (nach [211]).

Fe Cr Mo Y W C O

Matrix 81,7114 3,7+ 0,4 1,0 £0,2 0,8 £0,2 65%12 2,1 £0,7 42+12

Karbide 204+90 107+10 86+1.1 8,5+ 1.2 429+54 49430 40+ 16

Die Phasenanteile und Kiristallstrukturdaten sowie Hinweise auf Eigenspannungen und
Texturierung wurden mittels XRD und Rietveld-Analyse ermittelt. In Abbildung 47 ist das
Diffraktogramm von FeCrMoVWC (SLM) dargestellt. Die Intensititsverhiltnisse der Reflexe
implizieren eine starke Texturierung und Vorzugsorientierung von Austenit und Martensit.
Zudem sind die Reflexe verbreitert, was auf sehr kleine Korngré3en (Gré3enordnung 200 nm),
starke interne Spannungen und eine allgemein hohe Defektdichte im Kiristallgitter hindeutet
[233]. Die Korngrofie deckt sich mit den Resultaten der EBSD-Analyse. In einem 1 pm breiten
Dendrit erlaubt die geordnete Abfolge von Austenit und Martensit keine signifikant gréf3ere

Korngrole.
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Abbildung 47: Rontgendiffraktogramm von FeCrMol"WC im SLM-Prozess verarbeitet (nach [211]).

Tabelle 14 enthilt die Kiristallstrukturdaten und Phasengehalte von SLM-Proben, die mit und
ohne Substratplattenheizung gebaut wurden sowie des SK-Gusszustandes. Austenit wurde nach
dem Strukturmodell von Ridley e @/ [217] induziert, Martensit nach Kohlhaas ef 4/ [220] und
M,C nach Page ef al [226]. Ohne Substratplattenheizung hergestellte SLM-Proben enthalten
Restaustenit, Martensit und Karbide vom Mo,C-Strukturtyp. Die Gitterparameter des
Restaustenits sind kleiner im Vergleich zur Literaturreferenz (a = 0,3618 nm) [217] was auf eine
geringe Einlagerung von Legierungselementen schlieBen ldsst. Im Vergleich zu reinem «-Fe
(a = 0,28664 nm [221]) sind die Gitterparameter des Martensits groBer. Die Gitterkonstanten des
Karbids sind kleiner als bei reinem Mo,C [226] oder W,C [234]. Dies deutet auf eine partielle
Substitution von W oder Mo mit Legierungselementen mit kleinerem Atomdurchmesser hin, was
alle tbrigen Karbidbildner betrifft. Somit wird von komplexen Karbiden vom Typ M,C mit
M =W, Mo, Cr, V ausgegangen, was sich mit den Ergebnissen von AES und TEM-EDX deckt.
Die Substratplattenheizung hat in diesem Fall keinen Einfluss auf die Phasengehalte. Der leicht
verringert scheinende Karbidgehalt ist auf Schwankungen bei den Messungen zuriickzufthren.
Die Analyse im REM weist auf keine Veranderung im Karbidgehalt hin. Analog zur SLM-Probe,
die ohne Substratplattenheizung verarbeitet wurde, sind die Gitterparameter des Karbids kleiner

im Vergleich zur Referenz.

Im SK-Gusszustand ist der Gehalt an Restaustenit 15 % gréB3er als bei den SLM-Proben. Der
Martensitgehalt ist dementsprechend geringer, wahrend sich beim Karbidgehalt kein Unterschied
zwischen SK-Guss und SLM feststellen lasst. Wie Hufenbach e# a/. [11] berichten, handelt es sich
bei den Karbiden im SK-Gusszustand ebenfalls um komplexe Karbide vom Typ M,C mit
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M =W, Mo, Cr, V. Der hohere Martensitgehalt im SLM-Zustand wird durch mehrere Effekte
verursacht. Durch den schichtweisen Aufbau kommt es zu zyklischer Erwirmung und
Abkuhlung beim Auftrag neuer Schichten. Die Wirkung dieses Temperaturzyklusses gleicht einer
in-situ Anlassbehandlung, bei der Austenit in Martensit umwandeln kann [235]. Weiterhin ist
bekannt, dass hohe Eigenspannungen, wie sie im SLM-Prozess auftreten, zu einer Umwandlung
von Austenit in Martensit fihren kénnen [85]. Zudem steigt die Martensitstarttemperatur mit
Abkiihlungsgeschwindigkeit [236]. Folglich kann im SLM-Prozess, bedingt durch die deutlich
héhere Abkiithlungsgeschwindigkeit im Vergleich zum SK-Guss, mehr Martensit gebildet werden.

Tabelle 14: Kristallographische Strukturdaten der bestimmten Phasen in der FeCrMol/ W C-Legiernng, die mit und obne
Substratplattenbeizung im SLM-Prozess verarbeitet wurde sowie im SK-Gusszustand.

Phasenanteil
in Massen-
Probe Phase Raumgruppe ain nm b in nm cin nm V in nm? anteil in %
SLM Fe L1m-3m 0,28796(11) 0,02388(3) 62
E=3125
J/mm? Fep,04Co06 Fnm-3m 0,36155(13) 0,04726(5) 33
TSP:RTOC
[211] Mo,C Phen 0,462(1) 0,583(2) 0,497(2) 0,1340(14) 5
SLM Fe Lim-3m 0,28811(8) 0,02392(2) 62
E=3125
J/mm? Fep,04Co06 Fnm-3m 0,36164(7) 0,04730(3) 36
Tsp:4OOOC
Mo,C Pben 0,4590(0) 0,5811(9) 0,5093(6) 0,1358(5) 2
SK-Guss Fe Lim-3m 0,28765(3) 0,02380(2) 45
(11]
F‘C(),t)4C(),U(J Fnz-3m 0,3609(6) 0,0470(3) 51
Mo,C Pben 0,46318(9) 0,58975(6) 0,5079(2) 0,1387(4) 4

Abbildung 48 zeigt die Ergebnisse der thermischen Analyse der FeCrMoVWC-Legierung, die
mittels SLM verarbeitet wurde. Bis 754 °C treten keine Phasenumwandlungen auf. Bei 773 °C
wandelt der Martensit in Ferrit und bei 837 °C der Ferrit in Austenit um. Es sind keine weiteren
Phasenumwandlungen bis zur Solidustemperatur bei 1317 °C feststellbar. Der Schmelzpunkt geht
mit einer Umwandlung von Austenit in «-Fe einher, die aufgrund der Peakiiberlagerung nicht

erkennbar ist.
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Abbildung 48: DSC-Messung an SLM prozessiertem FeCrMol/WC (Aufheizkeurve).

Entstehung des Gefiiges von FeCrMoVWC

In Kombination mit den EBSD-Ergebnissen, die eine geordnete Phasenabfolge innerhalb der
Dendriten in SLM- und SK-Gussproben gezeigt haben, kann auf einen Entstehungsprozess des
Geftiges geschlussfolgert werden, der auf Mikrosegregation wihrend der gerichteten

dendritischen Erstarrung beruht.

Abbildung 49 zeigt eine schematische Darstellung der Geftugeentstehung im SLM-Prozess. Die
Morphologie des Gefliges wird mal3geblich durch die Prozessbedingungen bestimmt. Das kleine
Schmelzvolumen, die hohe Erstarrungsrate und die gerichtete Warmeableitung haben die groB3te
Bedeutung. Im SLM-Prozess liegt ein kleines Schmelzvolumen auf einem grofen Festkoérper vor.
Die Schmelze ist ansonsten von Schutzgas umgeben. Dies trifft hiufig auch fir die Seite der
Schmelze zu, welche nicht mit der vorhergehenden Schmelzbahn tberlappt, da die Schmelze,
bedingt durch ihre Oberflichenspannung, benachbarte Pulverpartikel anzieht. Die Wirme aus
der Schmelze wird deutlich schneller in den Festkorper als in die Schutzgasatmosphire abgefiihrt,
sodass es zu einer gerichteten Erstarrung kommt. Bei groBen Temperaturgradienten und
Erstarrungsraten kommt es zu dendritischer Erstarrung [111]. Die Wachstumsrichtung ist
entgegengesetzt zur Richtung des Warmeflusses. Folglich wachsen die Dendriten vom Festkorper

aus in die Schmelze hinein und damit in Baurichtung des SLM-Prozesses (Abbildung 49a).
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Abbildung 49: Schematische Darstellung der Entwicklung des Gefiiges durch gerichtete Erstarrung und Mikroseigerung
(nach [211]).

Beim Wachstum der Dendriten kommt es zu Mikrosegregation. Die Konzentration an
Legierungselementen (Cr, Mo, V, W, C) ist in der Schmelze an der Erstarrungsfront zwischen
den Dendriten hoher als im bereits erstarrten Dendriten und steigt mit fortschreitender
Erstarrung weiter an. Daraus resultiert ein Konzentrationsprofil innerhalb jedes Dendriten, bei
dem im Zentrum die geringste Konzentration und am duf3eren Rand die héchste Konzentration
an Legierungselementen vorliegt (Abbildung 49b) [113]. Die
Gleichgewichtshochtemperaturphase in Werkzeugstihlen mit hohem Wolframgehalt ist a-Fe (vgl.
Abbildung 13). Zunichst bestehen die Dendriten aus o-Fe, welches durch die hohe
Erstarrungsgeschwindigkeit stabilisiert wird. Mit sinkender Temperatur der Schmelze zwischen
den Dendriten bildet sich Austenit, der den Martensit umgibt. Die Konzentration an
Legierungselementen beeinflusst mallgeblich die Martensitstarttemperatur und Stabilitit des
Austenits [189]. Mit zunehmendem Gehalt an eingelagertem Cr, Mo, W und C sinkt die
Martensitstart- und Finishtemperatur [9], wodurch weniger Austenit in Martensit umwandeln
kann. Am duflersten Rand der Dendriten erreicht die Konzentration der Legierungselemente, die
ausschlieflich Karbidbildner und Kohlenstoff sind, ihr Maximum, sodass es zur Ausscheidung

von Karbiden kommt.

Zusammenfassend ist das Gefiige von SLM verarbeitetem FeCrMoVWC aus Schmelzbahnen
aufgebaut, die schichtweise angeordnet sind. Jede Schmelzbahn ist gerichtet erstarrt. Innerhalb
der Schmelzbahn ist das Geflige dendritisch und in Richtung des Wairmeflusses, also in
Baurichtung ausgerichtet. Durch Mikrosegregation enthilt wiederum jeder Dendrit eine
geordnete Phasenabfolge. Martensit kommt im Zentrum der Dendriten vor. Der Austenit umgibt
den Martensit bis zum Rand des Dendriten. Komplexe Karbide vom Typ M,C mit M = W, Mo,
Cr, V scheiden am duflersten Rand der Dendriten aus. Sie liegen als ca. 50 nm grofBe kugelige

Karbide vor und bilden kein Netzwerk aus wie im SK-Gusszustand. Diese Substruktur wird von
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Martensitplatten tberlagert, die sich tUber mehrere Schichten und Schmelzbahnen hinweg
erstrecken. In Abbildung 49c ist der Aufbau des Gefiiges von FeCrMoVWC mit SLM verarbeitet

noch einmal schematisch dargestellt.

5.2.3 Werkstoffmechanisches Verhalten

Das Gefiige ist mal3geblich bestimmend fir die mechanischen Eigenschaften. FeCrMoVWC mit
SLM verarbeitet hat eine Hirte von 57,8£0,9 HRC bzw. 7481231 HVO0,3. Mikrohirtemessungen
haben ergeben, dass sich die Harte tiber Linge und Breite nicht signifikant dndert. Im Vergleich
zum SK-Guss (610,06 HRC [11]) ist die Rockwellhirte der SLM-Proben etwas niedriger.
Ursichlich hierfiir ist vermutlich eine verformungsinduzierte Umwandlung von Austenit in
Martensit beim FEindringen des Prifkorpers, was im SK-Gusszustand durch den hdéheren
Restaustenitgehalt begiinstigt wird. Bei ahnlichen Legierungszusammensetzungen ist dieser

Effekt bereits beobachtet worden [237].

Die Hirte sinkt mit der Praftemperatur (Abbildung 50). Der Hirteabfall verlduft mit steigender
Temperatur gleichermal3en wie bei den martensitischen HSS-Stihlen AISI-M4 und AISI-T15
[187]. Damit ist FeCrMoVWC potenziell fiir Werkzeuge mit erhohter Temperaturbelastung

geeignet.
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Abbildung 50: Warmbarte von FeCrMol " WC mittels SLM verarbeitet.

Unter Druckbelastung weist FeCrMoVW(C eine aul3ergewohnlich hohe Festigkeit und Duktilitit
auf. Abbildung 51 zeigt die technische Druckspannung und den Martensitgehalt von
FeCrMoVWC (SLM) in Abhingigkeit der technischen Stauchung sowie FeCrMoVWC im SK-
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Gusszustand. Die Stauchgrenze unterscheidet sich nicht signifikant fiir den SLM- und SK-
Gusszustand. Sie fillt, aufgrund des hohen Anteils an Restaustenit, im Vergleich zu vollstindig

martensitischen Stihlen (~3000 MPa [238]) mit 1344£59 MPa relativ gering aus.

Es kann sowohl fiir SLM- als auch fir den SK-Gusszustand eine hohe Verfestigung unter
Belastung festgestellt werden. Fir den SK-Gusszustand konnte die starke Verfestigung auf den
TRIP-Effekt zurtickgefithrt werden [11]. Dieser tritt auch bei den SLM-Proben auf und zeigt sich
in der verformungsinduzierten Umwandlung von Restaustenit in Martensit. So sinkt der
Austenitgehalt von zunichst 46 % in der unbelasteten SLM-Probe auf 7 % bei 20 % Stauchung,
wihrend der Martensitgehalt analog von 52 % auf 87 % ansteigt. Der TRIP-Effekt sorgt fiir eine
hohe Verfestigung, wodurch die SLM verarbeiteten Proben eine Druckfestigkeit von
59741217 MPa erreichen und damit eine um etwa 500 MPa hohere Druckfestigkeit als im SK-
Gusszustand. Weitere Faktoren, die fir die hohe Festigkeit eine Rolle spielen sind: die
Ausscheidung von Nanokarbiden (Ausscheidungshirtung), die kleine KorngroBle, eine
Mischkristallverfestigung von Martensit und Austenit und Kaltverfestigung. Die Kaltverfestigung
wird durch die hohen Eigenspannungen, die nach dem SLM-Prozess im Material verbleiben,
hervorgerufen. Im Vergleich zum SK-Guss verringern die hohen FEigenspannungen die

Bruchstauchung um 3 % auf 20£1 %.
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Abbildung 51: Technische Druckspannung in Abbdangigkeit von der technischen Stanchung von FeCrMol " WC mit
SLM verarbeitet und im SK-Gusszustand sowie der Martensitgehalt der SLM gefertigten Proben in Abbdngigkeit von der
technischen Stauchung (nach [11, 211)).

Die Proben versagen im Druckversuch durch eine Mischung aus Gleit- und Spaltbruch.
Abbildung 52 zeigt Bruchflichen und den Rissverlauf in gestoppten Druckproben. Unter 45° zur
Belastungsrichtung kommt es zum Gleitbruch, der sich anhand der typischen Scherwaben

identifizieren ldsst (Abbildung 52a) [239]. Auf den Proben lastet zum Bruchzeitpunkt so viel
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Kraft, dass es nicht nur zu einem Abscheren unter 45° kommt, sondern die Proben unter
transkristallinen Spaltbriichen zerbersten. Auf den Spaltbruchflichen ldsst sich die dendritische
Struktur des Gefuges von SLM verarbeitetem FeCrMoVWC erkennen, was darauf schlieBen lasst,

dass die Risse entlang der Nanokarbide an den Dendritengrenzen verlaufen.

Dies lisst sich anhand gestoppter Druckproben bestitigen. Die Risse verlaufen durch die
Karbide entlang der Dendritengrenzen (Abbildung 52¢c, markiert). Im gedffneten Riss
(Abbildung 52d) sind an der Bruchkante die Karbide und im Riss die dendritische Struktur
erkennbar. Die Rissbildung findet an der Probenoberfliche und an Fehlstellen im Inneren der
Proben statt. Im SK-Gusszustand wird die Rissbildung auch an den Karbiden initiiert. Dagegen
sind im SLM-Zustand die Karbide feiner und sehr regelmiBig verteilt, was zu einem
homogeneren Spannungszustand fithren durfte und damit die Rissbildung an den Karbiden
verringert. Die Anrisse verlaufen zunichst entlang der Mantelfliche der Druckprobe, die bei
Stauchung gelingt wird und unter Zugbelastung steht [240]. Dieser Rissverlauf ist typisch fiir
duktile Materialien [241]. Da der Restaustenitgehalt bei geringer Stauchung noch relativ hoch ist,
sorgt dies in diesen Bereichen fiir ein duktiles Verhalten. Mit zunehmender Stauchung steigt der
Anteil an Martensit und die Probe versagt letztendlich in typischer Weise fir sprode Materialien

mit Gleit- und Spaltbruch.

Abbildung 52: a, b) REM-SE-Bruchflichenanfnabmen von Druckproben aus FeCrMol’'WC (SLM); ¢, d) REM-
SE-Aufnabmen des Rissverlanfs gestoppter Druckproben (20 %o Stauchung). Der Riss verlinft entlang der Karbide (nach

[211)).
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Unter Zugbelastung wird eine Streckgrenze von 561+29 MPa und eine Festigkeit von
1013£28 MPa bei einer Bruchdehnung von annihernd 2 % erreicht. Das Spannungs-Dehnungs-
Diagramm ist in Abbildung 53 gezeigt und die mechanischen Kennwerte unter Zugbelastung
sind in Tabelle 15 zusammengefasst. Nach FErreichen der Steckgrenze findet eine starke
Verfestigung wihrend der plastischen Verformung statt, die maligeblich auf den TRIP-Effekt
zuriickgefithrt wird. Im Vergleich zum SK-Guss sind Festigkeit und Bruchdehnung der SLM-
Proben hoher.

Ursichlich  dafir ist das feinere wund homogenere SLM-Gefiige, das weniger
Rissinitiierungspunkte liefert. Dennoch spielt die Restporositit, die auch bei 99,9 % relativer

Dichte noch vorhanden ist, bei SLM gefertigten Teilen eine grof3e Rolle.
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Abbildung 53: Technische Spannung in Abbdngigkeit der technischen Debnung von FeCrMolV'WC mit SLM
verarbeitet und im SK-Gusszustand (nach [211]).

Tabelle 15: Steckgrenze Roo,2, Zugfestigkeit R,, und Bruchdehnung A von FeCrMol W C.

Probe Rpozin MPa Ry in MPa Ain %
312,5 J/mm?, Tsp RT [211] 561129 101328 1,910,02
SK-Guss [11] 618%10 972132 1,1+0,1

In allen Zugproben konnten in den Bruchflichen Baufehler ausgemacht werden (Abbildung 54a).
Am kritischsten sind Fehler, die eine grof3e Ausdehnung quer zur wirkenden Kraft haben. Bei
Zugproben, die in Baurichtung getestet wurden, haben Beschichtungs- oder Delaminationsfehler
die grofiten Auswirkungen. Die Fehler in der Zugprobe verringern den Querschnitt und haben
eine Kerbwirkung, welche zu lokalen Spannungsspitzen fithrt. Der Bruch verlduft bei
FeCrMoVWC unter 90° zur Belastungsrichtung in Form eines transkristallinen Spaltbruchs. Vom

groBBten Fehler in der Probe wird die Position des Bruchs bestimmt. Er verlduft entlang der
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Nanokarbide an den Grenzflichen der Dendriten. Das dendritische Gefiige ist in den

Bruchflichen zu erkennen (Abbildung 54b).

Abbildung 54: REM-SE-Aufnabmen der Bruchfliche von Zugproben ans FeCrMol'WC (nach [211)).

5.2.4 [Einfluss der Substrattemperatur

Die Substrattemperatur beeinflusst das Gefiige beztiglich der Massenanteile der jeweiligen Phasen
und damit die mechanischen Figenschaften von FeCrMoVWC. Tabelle 16 enthilt die
Massenanteile der Phasen von FeCrMoVWC bei verschiedenen Substrattemperaturen.
Abbildung 55 sowie Tabelle 17 zeigen die resultierenden mechanischen Eigenschaften.
Untersuchungen des Gefiiges hinsichtlich Gréfle und Verteilung der Phasen haben keine
signifikanten Unterschiede in Abhingigkeit der gewihlten Substrattemperaturen gezeigt. Linge
und PDAS der Dendriten bleiben konstant bei unterschiedlichen Substrattemperaturen. Dies
deutet darauf hin, dass die Erstarrungsgeschwindigkeit, der Temperaturgradient in der Schmelze
und die Wachstumsrate von der Substrattemperatur kaum beeinflusst werden. Die Beobachtung
deckt sich mit den Ergebnissen von Dai ez 4/ [91], die keinen Einfluss der Substrattemperatur auf
die Erstarrungsbedingungen des Schmelzpools festgestellt haben, jedoch eine deutliche Abnahme

des Temperaturgradienten im Bauteil.

Tabelle 16: Mittels rintgenographischer Analyse bestimmte Phasengebalte in SLM prozessiertem: FeCrMol W C' in
Abhéngigkeit der Substrattemperatur.

Martensitgehalt ~ Austenitgehalt Karbidgehalt in
Substrattemperatur ~ in Massenanteil  in Massenanteil Massenanteil in

in °C in % in % % Martensit/ Austenit
RT 62 33 5 1,88
200 41 56 3 0,73
300 40 57 3 0,70
400 50 46 4 1,09
500 49 43 3 1,02
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Erst nach der Erstarrung der Schmelzbahnen entstehen die beobachtbaren Effekte. Sie
entsprechen einer in-situ Anlassbehandlung. Die tatsichliche Bauteiltemperatur setzt sich aus der
Substrattemperatur und der Aufheizung durch den Laser zusammen. Messungen der
Substrattemperatur ohne aktive Substratplattenheizung haben eine Temperaturerh6hung durch
den Wirmeeintrag des Lasers um etwa 150-200 °C ergeben. Anlasseffekte kénnen daher schon

bei niedrigen Substrattemperaturen auftreten.
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Abbildung 55: Die mechanischen Eigenschaften Hdrte, technische Stanchgrenge op,2, technische Bruchfestigkeit o nnd
technische Bruchstauchung e von FeCrMolVWC in Abbdngigkeit der Substrattemperatur bei fonstanten ST.M-
Parametern (Ev- = 312,5 ]/ mn?’).

Ohne Substratplattenheizung ist der hochste Martensitgehalt — feststellbar. Da  die
Geftigemorphologie  darauf hindeutet, dass die Abkithlungsbedingungen durch die
Substratplattenheizung nicht beeinflusst werden, miissen andere FEinflisse fir den hohen
Martensitgehalt verantwortlich sein. Die FErhohung der Substrattemperatur verringert
Eigenspannungen und Verzug im SLM-Prozess [87-92]. Folglich sind die Eigenspannungen,
wenn die Substratplattenheizung nicht verwendet wird, am hdéchsten. Dies hat eine

spannungsinduzierte Umwandlung von Restaustenit in Martensit zur Folge. Die auftretende
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Volumeninderung wirkt Zugeigenspannungen entgegen und verringert damit die

Eigenspannungen im Bauteil [85, 86, 242, 243].

Eine effektive Verringerung von Eigenspannungen und Verzug ist bereits ab 100 °C beschrieben
worden [158]. Bei 200 °C Substrattemperatur ist eine Verringerung des Martensitgehaltes um
21 % beobachtbar. Dies durfte auf die Verringerung des Temperaturgradienten im Bauteil und
die  damit  verbundene  FEigenspannungsreduzierung  zuriickzufihren  sein.  Die
spannungsinduzierte Umwandlung von Restaustenit in Martensit verringert sich dadurch
deutlich. Ab 400 °C Substrattemperatur erhoht sich der Martensitgehalt wieder, was auf eine
temperaturinduzierte Umwandlung von Restaustenit in Martensit zuriickzufiihren ist. Diese in-

situ Anlassbehandlung tritt auch bei 500 °C Substrattemperatur noch auf.

Auch bei H13 Stahl konnte eine gleichartige Anderung des Restaustenitgehaltes mit der
Substrattemperatur beobachtet werden [157]. Der Restaustenitgehalt stieg von RT-
Substrattemperatur zu 200 °C  Substrattemperatur an und sank dann mit ErhShung der

Substrattemperatur auf 400 °C wieder ab.

Die mechanischen Eigenschaften hingen von der Substrattemperatur und den damit
verbundenen  Martensit- und  Austenitgehalten, den Eigenspannungen und dem
Wirmebehandlungszustand der Phasen ab. Der Karbidgehalt zeigt keine signifikanten
Unterschiede in Abhingigkeit der Substrattemperatur und auch Anordnung, Karbidform- und
GroBe unterscheiden sich nicht. Ohne Substratplattenheizung ist die Harte mit 57,8+0,9 HRC
am geringsten. Der Martensitgehalt ist zwar hoher als bei den Proben, die mit
Substratplattenheizung gebaut wurden, der Martensit ist jedoch nicht angelassen. Die Hirte steigt
mit der Substrattemperatur. Vorrangig aufgrund der Anlassbehandlung des Martensits und

zweitrangig aufgrund des steigenden Martensitgehaltes.

Die Stauchgrenze wird nicht signifikant von der Substrattemperatur beeinflusst. Bei den Proben,
die mit der Substratplattenheizung hergestellt wurden, sinken Druckfestigkeit und Verfestigung
mit zunehmender Substrattemperatur ab. Dies ist auf den sinkenden Restaustenitgehalt
zurickzufiihren, wodurch der festigkeitssteigernde TRIP-Effekt verringert wird. Druckfestigkeit
und Verfestigung sind ohne Substratplattenheizung héher als bei den Proben, die mit
Substratplattenheizung hergestellt wurden. Trotz des geringeren Austenitgehaltes kommt es zu
einer ausgeprigten Verfestigung. Weiterhin wirkt sich die Kaltverfestigung durch die hoheren
Eigenspannungen aus. Die Bruchstauchung ist ohne Substratplattenheizung am geringsten und
zeigt ein Maximum bei 200 °C Substrattemperatur. Das Maximum der Bruchstauchung bei

200 °C ist ebenfalls bei FeCrMoVC beobachtbar gewesen. Hohe Eigenspannungen und der hohe
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Martensitgehalt verringern die Bruchstauchung bei Proben, die ohne Substratplattenheizung
hergestellt wurden. Ein hoher Restaustenitgehalt und verringerte Eigenspannungen erhohen die
Bruchstauchung. Der hochste Restaustenitgehalt liegt bei 200 °C Substrattemperatur vor und
damit auch der hochste Anteil an duktiler Phase. Gleichzeitig sind die Eigenspannungen schon

effektiv verringert, was in Konsequenz zum Bruchstauchungsmaximum fiihrt.

Fiar geringe Riss- und Verzugsneigung im SLM-Prozess sollte eine Substrattemperatur von
200 °C gewihlt werden. Der Temperaturgradient im Bauteil ist bereits effektiv verringert, was
durch das Ausbleiben spannungsinduzierter Phasenumwandlung impliziert wird. Gleichzeitig
kann der hohe Restaustenitgehalt einen FEigenspannungsabbau durch spannungsinduzierte
Phasenumwandlung ermoglichen. Zusatzlich ist die Verformbarkeit am hochsten, was einen

Verzug des Bauteils vor einer Rissbildung zulassen sollte.

Tabelle 17: Mechanische Eigenschaften Hirte, technische Stanchgrenze o2, technische Bruchfestigkeit o und technische
Bruchstanchung eqp von FeCrMolV'WC mittels SLM bei verschiedenen Substrattemperaturen verarbeitet und im SK-
Gussgustand.

Probe Hirte in HRC  o6402in MPa  ogg in MPa  egs in %
312,5]/mm?, Tsp RT [211] 57,8%0,9 1344+59 59741217 2011
312,5J/mm?, Tsp 200 °C  61,9£1,3 1263+52 54711311  24,6+23
312,5]/mm?, Tsp 300 °C 62,8113 1237171 52594387 229%3
3125 J/mm?, Tsp 400 °C  63,6%1 1311485 52041203 2216
312,5]/mm?, Tsp 500 °C 65,3115 1215182 50651284  20,8%1,7

SK-Guss [11] 61£0,6 1296%10 5439120 231+0,5
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5.3 Anpassen einer Legierungsmodifikation an das selektive Laserschmelzen

Eine modifizierte Legierungszusammensetzung, auf Grundlage der beiden bisher untersuchten
Werkzeugstihle, soll eine bessere Verarbeitbarkeit im SLM-Prozess ermdoglichen und
gleichwertige oder sogar hohere Festigkeit, Duktilitit und Hirte aufweisen. Da sowohl die
Pulverherstellung als auch die Parameterfindung fir jede Legierungsmodifikation sehr aufwendig
ist, wird die Verarbeitbarkeit im SLM-Prozess durch das Kohlenstoffiquivalent abgeschitzt und
die zu erwartenden Eigenschaften aus Versuchen mit einem Rascherstarrungsprozess, dem

Schleuderguss, abgeleitet.

5.3.1 Gegeniiberstellung mit der Schleudergusstechnologie

Zuniachst  wurden  Schleudergussproben  der Legierungen  Fe85Cr4dMo8V2C1  und
Fe85Cr4Mo1V1WS8C1 hergestellt. Dies soll zeigen, ob die Eigenschaften von Legierungen, die im
Schleuderguss verarbeitet wurden, Riickschliisse auf die Eigenschaften bei der Verarbeitung

mittels SLM erlauben.

Abbildung 56 zeigt REM-Aufnahmen des Gefliges der beiden Legierungen im Schleuderguss-,
Schwerkraftguss- und SLM-Zustand fiur ausgewihlte Bedingungen und Abmessungen. Im
Schleuderguss ist die Erstarrungsrate unter den ausgewihlten Bedingungen deutlich héher als
beim SK-Guss in eine Kupferkokille. Das Karbidnetzwerk ist deutlich feiner als im SK-Guss und
es bilden sich kaum noch skelettartige Karbide. Im Vergleich zum SLM-Zustand ist das Geftige
grober. Anhand des PDAS bei Fe85Cr4Mol1VIWS8C1 wurde die Erstarrungsgeschwindigkeit
abgeschitzt. Sie betrigt im SK-Guss rund 10’ K/s (PDAS=10 um), im Schleuderguss ca.
2,5:10" K/s (PDAS=2 um) und bei SLM um die 10’ K/s (PDAS=1 um). Im Schleuderguss ist
zwar die Erstarrungsgeschwindigkeit geringer als im SLM-Prozess, sie liegt aber deutlich néiher
am SL.M-Prozess als am SK-Guss und das resultierende Gefiige hat gréBere Ahnlichkeit mit dem
SLM- als mit dem SK-Gussgeftige.

Die mechanischen Eigenschaften, die aus dem Schleudergussprozess resultieren, liegen damit
erwartungsgemal3 zwischen denen aus SK-Guss- und SLM-Prozess, mit einer stirkeren
Anndherung an den SLM-Prozess. In Abbildung 57 ist die technische Druckspannung in
Abhingigkeit der technischen Stauchung fiir die drei Verfahren exemplarisch anhand von
FeCtMoVC gezeigt. Tabelle 18 fasst die mechanischen Kennwerte aus dem Druckversuch
zusammen. Stauchgrenze und Druckfestigkeit sind bei SLM und Schleuderguss nicht signifikant

verschieden. Die Bruchstauchung ist beim Schleuderguss etwa 3 % hdoher als bei SLM. Der
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Schleuderguss fthrt zu einer fast identischen Verfestigung wie bei SLM. Im SK-Guss ist die

Stauchgrenze héher und die Verfestigung geringer als bei Schleuderguss und SLM.

Abbildung 56: REM-SE-Aufnabmen von FeCrMol'C: a) SK-Guss (nach [204)); b) Schlenderguss; ¢) SLM. REM-
SE-Aufnahmen von FeCrMolV' W C: d) SK-Guss (nach [11)); e) Schlenderguss; f) SLM.

Die Hirte von Fe85Cr4Mo8V2C1 im SK-Guss betrigt 743112 HVO0,1, im Schleuderguss
845119 HV0,3 und 900£12 HV0,3 bei SLM. Im Schleuderguss liegt die Hirte somit niher am
SLM-Zustand als am SK-Gusszustand.
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Abbildung 57: Technische Druckspannung in Abhdngigkeit der technischen Stanchung am Beispiel von FeCrMol/C im
SK-Guss-, Schlenderguss und SLM-Zustand.
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Damit ist der Schleuderguss unter den gewihlten Bedingungen geeignet, beim FEinsatz von
geringen Mengen Probenmaterial, die Eigenschaften einer Legierung, welche im SLM-Prozess
verarbeitet wird, abzuschitzen. Nach der Verarbeitung im SLM-Prozess kann eine hohere Hirte,

dhnliche Druckfestigkeiten und eine etwas geringere Bruchstauchung erwartet werden.

Tabelle 18: Die mechanischen Kennmwerte technische Stanchgrenze oi,2, Druckfestigkeit o und Bruchstauchung ea von
FeCrMol'C mittels SLM, SK-Guss und Schlenderguss verarbeitet (nach [204, 215)).

Probe odo2in MPa  ogs in MPa eap in %
SLM 312,5 J/mm?® 1337,5+43,7 5326,7£170,9 15,6£1,0
Schleuderguss 1345186 46881390 18,6124
SK-Guss 1942+38 35361143 171

Die Legierungsmodifikation hatte die Anpassung der beiden Legierungen Fe85Cr4Mo8V2C1 und
Fe85CrdMol1V1IWS8C1 an den SLM-Prozess als Zielstellung. Dabei sollten die mechanischen
Eigenschaften wie die hohe Hirte, die Druckfestigkeit und die Bruchstauchung erhalten bleiben
und die mechanischen Eigenschaften unter Zugbelastung verbessert werden. Um eine
Vergleichbarkeit der Legierungen zu ermdéglichen, wurden keine weiteren Legierungselemente als

die schon verwendeten eingesetzt.

Die SchweiBlbarkeit ist von grofler Bedeutung wund hingt malgeblich von den
Legierungselementen ab. Der Einfluss der Legierungselemente kann wu.a. iber das
Kohlenstoffiquivalent beschrieben werden. Fur die Schweilbarkeit von Stihlen wurden
zahlreiche Ansitze fir die Berechnung des Kohlenstoffiquivalents entwickelt. Ein
Kohlenstoffiquivalent, welches die Schweil3barkeit eines Stahls im SLM-Prozess beschreibt,
existiert aktuell nicht. Um die Anwendbarkeit einer Vorgabe zur Berechnung des
Kohlenstoffiquivalents fiir den SLM-Prozess zu ermitteln, wurde die Verarbeitbarkeit diverser
Stihle im SLM-Prozess (316L [173], 304 [244], Maraging 14Ni-300 [245] und 18Ni-300 [80], H13
[156], HY100 [165], M2 [246], ultra high carbon steel [170], 4340 [167], H20 [247], A131 Eh36
[166]) mit ihren Kohlenstoffiquivalenten (CE; [130], P, [131], CEN [132], CE, [133])
verglichen. Der Vergleich von CE,, und CE_ liefert keine konsistenten Ergebnisse und folglich
sind sie nicht geeignet um Hinweise auf die Verarbeitbarkeit im SLM-Prozess zu geben. Einzig
konsistent ist das Kohlenstoffiquivalent nach P.,,. Werte tiber 1,6 deuten auf eine schwierige
Verarbeitbarkeit hin. Stihle mit einem P, kleiner als 1,3 sind gemal3 den Literaturquellen mit

hoher Dichte und geringem Verzug verarbeitbar gewesen.

Negativ auf die Schweillbarkeit wirken sich von den verwendeten Legierungselementen

Kohlenstoff, Vanadium, Molybdin und Chrom aus. Der Kohlenstoffgehalt hat die stirksten
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Auswirkungen und muss daher so gering wie méglich gewihlt werden. Des Weiteren sollte der
Anteil der Karbidbildner verringert werden. Wie sich an den Legierungen Fe85Cr4Mo8V2C1 und
Fe85CrdMo1V1WS8C1 gezeigt hat, kann Molybdin durch Wolfram substituiert werden und damit
die Verarbeitbarkeit verbessert werden. Molybdin wird daher in der Legierungsmodifikation
nicht verwendet. Der Chromanteil wurde konstant bei 4 % festgesetzt. Wolfram wurde fiir die
Schleudergussversuche zwischen 8 und 2 % und Vanadium zwischen 2 und 0,5 % variiert. Eine
Reduzierung des Wolframgehalts von 4 auf 2 % geht mit einer deutlichen Reduzierung der
Druckfestigkeit von 50361309 MPa auf 41752141 MPa einher, bei nicht signifikant verinderter
Hirte. Ein hoherer Wolframgehalt als 4 % bringt keine signifikante Erhohung der
Druckfestigkeit und verringert die Hirte. Wolfram hat keinen Einfluss auf das
Kohlenstoffiquivalent und damit auf die Schweil3barkeit und wurde daher auf 4 % festgelegt.
Eine Verinderung des Vanadium-gehalts zwischen 0,5 und 2 % hat keinen signifikanten Einfluss
auf Hirte oder Druckfestigkeit, verringert aber die Schweillbarkeit. Ein Vanadiumgehalt von

0,5 % wird folglich verwendet.

Fir die Optimierung des Kohlenstoffgehaltes wurde dieser zwischen 0,3 und 0,9 % verindert.
Die Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften technische Bruchstauchung, technische

Stauchgrenze, technische Druckfestigkeit und Harte ist in Abbildung 58 dargestellt.
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Abbildung 58: Technische Bruchstanchung, technische Stauchgrenze, technische Druckfestigkeit und Hdrte von im
Schleuderguss verarbeitetem Fe91,5-xCrdl/0,5W4Cx in Abbéngigkeit vom Koblenstoffgehalt.

Unterhalb von 0,5 % Kohlenstoff fillt die Hirte deutlich ab, was einen Mindestkohlenstoffgehalt
von 0,5% bedingt. Die Stauchgrenze sinkt ab 0,8 % Kohlenstoff, was einen maximalen
Kohlenstoffgehalt von 0,7 % bedeutet. Es konnte kein signifikanter FEinfluss des

Kohlenstoffgehalts auf die Bruchstauchung festgestellt werden. Dagegen ist die Druckfestigkeit
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abhingig vom Kohlenstoffgehalt und bei 0,7 % am hoéchsten. Demnach wurde der
Kohlenstoffgehalt auf 0,7 % festgelegt. Ein geringerer Kohlenstoffgehalt wiirde die

Schweil3barkeit verbessern, aber die Hirte und Druckfestigkeit verringern.

Ein weiteres Kriterium war die Auflésung des Karbidnetzwerkes, welches fiir die geringe
Bruchdehnung verantwortlich gemacht wird [11, 205, 206]. Abbildung 59 zeigt die Anordnung
der Karbide in Abhingigkeit des Kohlenstoffgehalts. Mit 0,9 % Kohlenstoff bildet sich ein

durchgingiges Karbidnetzwerk aus. Ein Karbidnetzwerk ist bei 0,7 % Kohlenstoff bereits nicht

mehr erkennbar. Mit sinkendem Kohlenstoffgehalt nimmt die Anzahl der Karbide weiter ab.

Abbildung 59: Lichtmikroskopische Aufnabmen von im Schlenderguss verarbeitetem Fe91,5-xCrd170,5W4Cx
(tiefengedtzt). Die netzwerkartige Struktur der Karbide lost sich mit sinkendem Koblenstoffgehalt auf. a) 0,9 % C;
b) 0,7 % C;¢) 0,5 % C.

Wie sich bei der Verarbeitung der Legierung Fe85Cr4Mo1V1WS8C1 im SLM-Prozess gezeigt hat,
kann es zu einer Reduzierung des Kohlenstoffgehaltes durch den SLM-Prozess kommen. Dieses
Phinomen wurde ebenfalls von Zhao e /. [232] beschrieben, der eine relative Verringerung des
Kohlenstoffgehaltes um 21 % beobachtete. Die Festlegung des Kohlenstoffgehaltes auf 0,7 %
scheint daher sinnvoll, da eine Verringerung des Kohlenstoffgehaltes um die beobachteten Werte

noch keinen signifikanten Einfluss auf die zu erwarteten mechanischen Eigenschaften hat.

Schlussendlich wurde fir die Verdusung die Zusammensetzung Fe90,8Cr4V0,5W4C0,7
(Massenanteil in %) ausgewihlt, die im Folgenden als FeCrVWC bezeichnet wird.

5.3.2 Einfluss der Prozessparameter auf die Dichte von FeCtVWC

Um die Prozessparameter fiir FeCrVWC festzulegen, wurden zunichst Einzelschmelzbahnen
erzeugt. Eine verdnderte Anordnung der Schmelzbahnen, gezeigt in Abbildung 60 (vgl.
Abbildung 20), erlaubt, neben Form und Dimension der Schmelzbahn, auch verschiedene

Schraffurabstinde zu beurteilen. Die Laserleistung wurde zwischen 100 und 200 W, die
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Scangeschwindigkeit zwischen 300 und 700 mm/s und der Fokus zwischen -2 und 2 mm vatiiert.
Zu deutlich verringerter Gleichmaligkeit der Schmelzbahnen bei ansonsten gleichen Parametern
fihren die Fokuslagen 1 und 2 mm. Die gleichmifBigsten Schmelzbahnen werden bei 175 W
Lasetleistung und 550 mm/s Scangeschwindigkeit erzielt. Zwischen 0,1 und 0,6 mm

Schraffurabstand wird die geringste Rauheit erzeugt.

Abbildung 60: Einzelschmelzbabn von FeCrl/WC bei 550 mm/ s Scangeschwindigkeit, 175 W Laserleistung
und -2 mm Fokus. Das Layout erlanbt neben der Auswertung der Schmelzbabnform auch die Beurteilung verschiedener
Schraffurabstinde.

Anhand von Konturquadern wurde der Konturparametersatz festgelegt und die Anbindung
zwischen den Schichten beurteilt. Es zeigte sich, dass bei einer Fokuslage von -2 mm, einem
Punktabstand von 200 um und einer Punktbelichtungszeit von 400 us die geringste Rauheit
erreicht werden kann. Die gewihlte Fokuslage gleicht die leistungsabhingige

Fokuslagenverschiebung der SLM-Anlage aus, sodass die reale Fokuslage bei etwa 0,5 mm liegt.

Fir die Bestimmung der Volumenparameter wurden Volumenwiirfel im Parameterbereich 150
bis 200 W Lasetleistung, 400 bis 650 mm/s Scangeschwindigkeit und 40 bis 200 pm
Schraffurabstand hergestellt. Abbildung 61 stellt die Abhingigkeit der relativen Dichte bei
konstanter Laserleistung von Schraffurabstand und Scangeschwindigkeit dar. Es zeigte sich, dass
in drei Bereichen eine hohe Dichte erzeugt wird. Im Bereich um 40 um Schraffurabstand und
400 mm/s Scangeschwindigkeit wird eine hohe Dichte etrreicht. Die Aufbaurate ist hier schr
niedrig. Zudem ist der spannungsverringernde Effekt, der bei den Legierungen FeCrMoVC und
FeCrMoVWC festgestellt wurde, bei dieser Legierung nicht notwendig. Ein Schraffurabstand
zwischen 120 und 140 pm fihrt zu einer relativen Dichte tber 99,5 % und gleichmiBligen
Oberflichen. Bei komplexeren Formen als Wiirfeln hat sich gezeigt, dass die Schraffurabstinde

130 und 140 um keine reproduzierbar hohe Dichte mehr liefern. Das Prozessfenster, in welchem
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bei 200 um Schraffurabstand Wiirfel mit hoher Dichte produziert werden kénnen, ist zu klein,

um einen stabilen Prozess gewihrleisten zu kénnen.
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Abbildung 61: Relative Dichte von U olumenwiirfeln aus FeCrl7WC in Abbangigkeit von Scangeschwindigkeit und
Schraffurabstand  bei  einer  konstanten Laserleistung von 175 W. Die  zugrundeliegende Matrisc ist  bei  der
Scangeschwindigkeit in 50 mm/ s Schritten anfgelist und beim Schraffurabstand in 10 pm Schritten.

Weiterhin wurden Uberhangparameter eingefiihrt und eine Doppelbelichtungsstrategie verfolgt,

welche es erlaubt, die Eigenschaften in den doppelt belichteten Bereichen gezielt zu verandern.

Der Parametersatz, der fiir die Herstellung aller Gefiigeproben und mechanischer Priafkorper

verwendet wurde, ist in Tabelle 19 angegeben.

Tabelle 19: SI.M-Parametersaty von FeCrl’WC mit Schichtdicke Sp, Laserleistung P, Scangeschwindigkeit S,
Schraffurabstand 8.4, Konturabstand K., Punktabstand P., Belichtungszeit B, Laserfokus I, Scanstrategie nnd

Substrattemperatur Tsp.

Spin  Lin Syin Sain Kain  Pain  Biin Fin Scanstrategie ~ Tspin
um W mm/s um  um um us mm °C
Volumen 175 550 120 - 200 400 -2 Streifen, 79°
Kontur 125 450 - 90 200 400 1 -
Konturversatz 3|0 175 700 - 150 200 400 -1 - R|T
Uberhang | 100 330 120 - 200 400 -2 Streifen |
Doppelbelichtung 200 600 40 200 400 -2 Streifen
Support 125 450 - - 200 400 -1 -
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5.3.3 Struktur- und Gefiigeanalyse

Wihrend des SLM-Prozesses kommt es zu keiner Verinderung der Legierungszusammensetzung
(Tabelle 20). Es ist ein Anstieg des Wasserstoffgehaltes feststellbar, der vermutlich aus

Restfeuchte im Pulver und in der Atmosphire stammt [248].

Tabelle 20: Ergebnisse der chemischen Analyse von Pulver und SLM gefertigten Materials ans FeCrl"WC.

Elementgehalte in Hin
Massenanteil in % Fe Cr \% \% C O N ppm
Nom. Zusammens. 90,8 4 0,5 4 0,7 0 0 0
Exp. Zusammens. 90,96 £ 405+ 0,51 % 398 + 0,68+ 0,0178 £ 0,00285 * 1,66 =
Pulver 0,24 0,01 0,002 0,01 0,002 0,0002 0,00011 0,23

Exp. Zusammens. SLM 90,67+ 403+ 051+ 402+ 067+ 00082+ 00021 + 14,1 +
0,23 0,01 0,002 0,01 0,001 0,0017 0,001 1,5

Abbildung 62 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen von schwerkraftgegossenem und SLM
prozessiertem FeCrVWC. Im SK-Guss ist das Gefiige dendritisch. Plattenférmiger Martensit ist
im Zentrum der Dendriten lokalisiert, welcher von einem breiten Saum Austenit umgeben ist.
Das SLM-Gefuige ist deutlich feiner im Vergleich zum SK-Guss. Martensit tritt ebenfalls
plattenférmig auf, wobei die Plattenausrichtung maximal um 45° von der Baurichtung abweicht.
Hiufig ist epitaktisches Wachstum der Platten tiber mehrere Schichten hinweg beobachtbar. Das
Gefiige erscheint homogen und unterscheidet sich nicht an verschiedenen Positionen innerhalb
der Bauteile. Der doppelt belichtete Randbereich zeigt deutliche Abweichungen vom einfach
belichteten Kernbereich. Die Martensitplatten sind in diesem Bereich aufgelost worden. Bei der
erneuten Umschmelzung ist die Erstarrungsgeschwindigkeit durch die groflere Kontaktfliche
zwischen Schmelze und Festkorper hoéher als beim erstmaligen Aufschmelzen von
Pulverpartikeln. Das Gefiige erscheint extrem fein, wobei der Martensit so stark verfeinert ist,
dass keine Plattenmorphologie mehr erkennbar ist. Eine Vorzugsorientierung ist innerhalb des
umgeschmolzenen Bereiches nicht mehr sichtbar. Die Umwandlungstiefe betrigt, bei den hier

gewihlten Bedingungen, beim Umschmelzen einer Schicht etwa drei Schichtdicken.
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Abbildung 62: Lichtmikroskopische Aufnabmen von FeCrlVWC im SK-Guss- und SLM-Zustand. a) SK-Guss
(Nitalitzung); b) SK-Guss (Adlerdtzung); ¢) SLM (Adlerdtzung); d) SLM (Adleratzung).

Im SK-Guss sind wenige vereinzelte Karbidausscheidungen erkennbar. Sie bilden kein Netzwerk.
Anhand von EDX-Analysen kann auf Mischkarbide mit Vanadium oder Wolfram als
Hauptelement geschlussfolgert werden (Abbildung 63). Die Karbide sind ausschlieBlich in den

austenitischen Bereichen zu finden.

Abbildung 63: REM-SE-Aufnabme von FeCrlWC  im  SK-Gusszustand  und  die  dazugehorige EDX-
Elementverteilung.

Im SLM-Zustand ist das Geflige zellulir/dendritisch (Abbildungen 64b, c¢). An den
Dendritengrenzen sind Karbide ausgeschieden. Im Gegensatz zum Schleuderguss und SK-Guss

erscheinen die Karbide netzwerkartig angeordnet zu sein. Die Karbide sind, wie bei
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FeCrMoVWC, nicht in einem durchgehenden Karbidnetzwerk verbunden, sondern treten als
einzelne Karbidausscheidungen entlang der Dendritengrenzen auf. In Abbildung 64d ist ein
auflergewOhnlich breiter Abschnitt der Karbide dargestellt. Im REM waren die tblichen
KarbidgroBBen nicht mehr darstellbar. Die Karbide liegen einzeln vor oder sind durch
Grenzflichen voneinander getrennt. Es konnen keine Hinweise gefunden werden, dass im SLLM-
Prozess mehr Karbide ausgeschieden werden als im SK-Guss. Die Karbide sind im SK-Guss
grofler, stark lokalisiert und komplex-regelmaf3ig geformt (Abbildung 64a). Im SLLM-Zustand sind

sie homogen und sehr fein entlang der Dendritengrenzen verteilt. Der PDAS betrigt etwa 1 um.

In doppelt belichteten Bereichen verringert sich der PDAS auf 0,5 um, was eine Erh6hung der
Erstarrungsgeschwindigkeit von ca. 10° K/s auf etwa 5:10° K/s bedeutet (Abbildung 64e). Die
erhohte Erstarrungsgeschwindigkeit tritt bei der zweiten Belichtung auf, bei der die letzte Schicht
ohne erneuten Pulverauftrag umgeschmolzen wird. Das Schmelzbad ist nach unten und zu
beiden Seiten von Festkorpervolumen umgeben, wodurch sich die Wirmeabfuhr erhéht. Die
verstirkte Wirmeableitung in Richtung der Seitenflichen fuhrt zu Dendritenausrichtungen,
welche hiufig von der Baurichtung abweichen. Ein verringerter PDAS und Abweichungen der
Dendritenausrichtung von der Baurichtung wurden ebenfalls bei der Doppelbelichtung von 316L
Stahl beobachtet [249]. Innerhalb der WEZ, welche durch die zweite Belichtung entsteht, ist die
dendritische ~ Struktur und die damit verbundene Karbidanordnung aufgebrochen

(Abbildung 64f).

2F < Karbide

g
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Abbildung 64: REM-Aufnabmen von FeCrl’WC (tigfengeatzt). a) SK-Guss, SE-Modus; b-d) SLM, BSE-Modus;
¢, ) SLM doppelt belichtet, SE-Modus.
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Die Phasenverteilung wurde mit EBSD untersucht. Abbildung 65 zeigt die Ergebnisse der
EBSD-Analyse an FeCrVWC im SK-Gusszustand. Der Martensit tritt plattenférmig auf und ist
in einer dendritischen Struktur angeordnet. Die martensitischen Bereiche werden durch
austenitische Bereiche voneinander abgetrennt. Karbide kommen nur innerhalb des Austenits
vor. Es konnen anhand der EDX- und EBSD-Ergebnisse zwei Karbidtypen identifiziert werden:
Karbide mit Wolfram als Hauptbestandteil vom Typ M,C und Karbide mit Vanadium als
Hauptbestandteil vom Typ MC. Beide Karbidtypen sind Mischkarbide und enthalten alle in der

Legierung vorkommenden Karbidbildner.

I Martensit [l Austenit

Abbildung 65: Ergebnisse der EBSD-Phasenanalyse an FeCrl/WC im SK-Gusszustand. a, d) REM-Aufnabmen im
SE-Modus; b, ¢) Phasenverteilung ; ¢, f) Bandkontrast.

Die EBSD-Analyse von SLM prozessiertem FeCrVWC bestitigt die Uberlagerung zweier
Substrukturen im Gefiige. Wird die Probe mit den Volumenparametern verarbeitet
(Abbildungen 66a-c) ist die dendritische Struktur erkennbar. Innerhalb der Dendriten ist
Martensit lokalisiert. Um die Dendriten ist Austenit und in diesem sind wiederum die Karbide
lokalisiert. Diese dendritische Struktur, die in Baurichtung ausgerichtet ist, wird von
Martensitplatten Gberlagert, die in ihrer Ausrichtung von der Baurichtung abweichen. Bereits in
den LM- und REM-Aufnahmen sind die Martensitplatten erkennbar gewesen. Es zeigt sich, dass
diese aus einer Vielzahl an Submartensitplatten zusammengesetzt sind. Die dendritische Struktur
ist in der Kornverteilung nicht erkennbar. Innerhalb der Dendriten ist der Martensit in eine
Vielzahl an Kornern aufgeteilt. Die Submartensitplatten bilden je ein Korn. Viele benachbarte
Submartensitplatten zusammen ergeben die plattenférmige martensitische Uberstruktur, die sich

tiber mehrere Schichten hinweg erstrecken kann.
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Abbildung 66: EBSD-Analyseergebnisse von FeCrl"WC mit SLM prozessiert, wobei a-c mit den V'olumenparametern
und d-f doppelt belichtet wurden. a, d) REM-Aufnabmen im SE-Modus; b, ¢) Phasenverteilung; ¢, f) Kornverteilung,
benachbarte Korner sind unterschiedlich eingefarbt.

Wird die Doppelbelichtung angewandt (Abbildungen 66d-f), dndert sich die Morphologie
erheblich. Der PDAS sinkt auf 0,5 um und damit wird auch das gesamte Gefiige verfeinert. Die
Martensitplatten werden bei der zweiten Belichtung aufgelost oder ihre Ausdehnung wird stark
verringert. Abbildung 66d zeigt den Ubergang zweier Schichten. In der WEZ ist die Ausrichtung
der dendritischen Struktur unterbrochen und ein Kornwachstum hat stattgefunden. Auch
unterhalb der WEZ ist das Gefuge thermisch beeinflusst worden. Kurze Martensitplatten mit
einer maximalen Ldnge von 3 um sind beobachtbar, die nicht in Baurichtung orientiert sind.
Oberhalb der WEZ sind die Kérner langgestreckt und in Baurichtung orientiert. Innerhalb der
Dendriten ist die typische Phasenabfolge aus Martensit, Austenit und Karbiden erkennbar. Die
Ausrichtung der Koérner erstreckt sich bis zum thermisch durch die dariiber liegende Schicht
beeinflussten Bereich. Durch die Doppelbelichtung wird die Korngréfle verringert und die

Ausrichtung der Korner in Baurichtung verstirkt im Vergleich zu den Volumenparametern.

Die rontgenographische Phasenanalyse hat die Zusammensetzung aus Martensit, Austenit und
Karbiden bestitigt (Tabelle 21). Der Karbidgehalt ist sehr gering, was sich mit der optischen
Analyse deckt. Detektiert wurde ein Mischkarbid vom Typ MC. Anhand der Gitterkonstante
kann auf ein Mischkarbid, das Chrom und Vanadium enthilt, geschlussfolgert werden. Dies deckt
sich mit der EDX-Analyse vom SK-Gusszustand. Karbide vom Typ M,C, mit Wolfram als
Hauptbestandteil, wurden in der XRD-Analyse nicht gefunden. Anhand der EDX-Ergebnisse,

kann das Vorkommen von Karbiden mit Wolfram als Hauptlegierungselement als gesichert
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angesehen werden. Die geringe Anzahl und GréBe der Karbide erzeugt zu schwache Reflexe fir

die Analyse.

Tabelle 21: Phasenzusammensetzung, Raumgruppe, kristallographische Gitterkonstanten und Phasenanteile, die mit
Hilfe der Rietveld-Analyse an FeCrVWC im SK-Guss- und SLM-Zustand bestimmt wurden.

Phasenanteil in

Probe Phase Raumgruppe ain nm Vin nm? Massenanteil in %
SLM Fe Inm-3m 0,28770(2) 0,023814(6) 63
Volumen- Feo04Co o6 Fm-3m 0,36151(4) 0,04724(2) 37
parameter

VC Fnm-3m 0,41393(-) 0,072922(-) 0,1
SILM Fe Im-3m 0,28763(15)  0,02380(4) 70
Doppel- Fe94Co,06 Fm-3m 0,3618(3) 0,0473(1) 30
belichtung
Schwerkraft- Fe Im-3m 0,28758(5) 0,023783(12) 76
guss

Fe94Co,06 Fm-3m 0,36109(10)  0,04708(4) 24

VC Fm-3m 0,41462(-) 0,071279(-) 0,1

Der Martensitgehalt ist im SLM-Zustand um 13 % geringer im Vergleich zum SK-Guss und der
Austenitgehalt ist entsprechend hoher. Ursichlich durfte die hohe Erstarrungsgeschwindigkeit im
SLM-Prozess sein, die das Auftreten metastabilen Restaustenits begiinstigen kann. Der Effekt
wurde bereits vielfach bei SLM verarbeitetem Stahl beobachtet [146-149]. Durch die
Doppelbelichtung jeder Schicht steigt der Martensitgehalt um 7 % an und der Austenitgehalt
verringert sich im gleichen Mafle. Die Erhohung des Martensitgehalts geht auf eine in-situ
Anlassbehandlung zurtick. Das Volumen unterhalb jeder Schicht wird bei deren doppelter
Umschmelzung zweimal erwirmt, wobei es zu einer Umwandlung von Restaustenit in Martensit
kommt. Untersuchungen an 1.4021 haben gezeigt, dass das Volumen unterhalb jeder neuen
Schicht bis zu einer Tiefe von 80 um Uber A, hinaus erwirmt wird und somit eine in-situ

Anlassbehandlung stattfinden kann [235].

Der Gehalt an eingelagerten Legierungselementen im Martensit und Restaustenit ldsst sich
anhand der Gitterparameter abschitzen [219]. Die geringen Unterschiede zwischen den
Gitterkonstanten bei SK-Guss- und SLM-Zustand deuten im Vergleich zur Literaturreferenz
(Austenit: a = 0,3618 nm [217], Martensit: a = 0,28664 nm [221]) auf die Einlagerung von
Legierungselementen und geringe Eigenspannungen hin. Dies belegt die gute Verarbeitbarkeit

der Legierung im SLM-Prozess.
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5.3.4 Werkstoffmechanisches Verhalten

Mit Hilfe der gezielten Variation der SLM-Prozessparameter wie z. B. Doppelbelichtung lasst
sich das Gefiige von FeCrVWC beeinflussen. Folglich sollte somit auch eine Einstellung der
mechanischen Figenschaften mdglich sein. Im SK-Gusszustand hat FeCrVWC eine Hirte von
590£41 HVO0,3 bzw. 53,910,6 HRC. Mit SLM verarbeitet ldsst sich die Hirte gezielt lokal
cinstellen. Bereiche, die mit den Volumenparametern belichtet wurden, haben eine Hirte von
637142 HVO0,3 bzw. 54,8+2,4 HRC. Die Doppelbelichtung fithrt zu einer deutlichen Steigerung
der Hirte auf 955146 HV0,3 bzw. umgerechnet etwa 68,5 HRC. Eine mogliche Anwendung ist
eine gezielte Randhirtung z. B. bei Werkzeugen. Abbildung 67 zeigt ein Hirteprofil mit doppelt
belichtetem Randbereich. Es ist eine scharfe Abgrenzung zwischen doppelt belichtetem
Randgefiige und dem Kerngefiige erkennbar. Der Hairteverlauf korreliert mit den
unterschiedlichen Gefuigebereichen, die durch eine Doppel- bzw. Einfachbelichtung entstehen.

Fine Ubergangszone ist hierbei nicht feststellbar.
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Abbildung 67: Hdrteprofil von FeCrl/WC mit SLM vom doppelt belichteten Randbereichs (links) zum Kernvolumen
(rechts).

Abbildung 68 zeigt die Spannungs-Stauchungs-Kurven von FeCrVWC im SK-Guss- und SLM-
Zustand. Unter Druckbelastung zeigt FeCrVWC im SK-Gusszustand eine hohe Duktilitit. Die
SK-Gussproben weisen eine Bruchstauchung von 54 % auf und versagen durch einen Anriss
unter 45° zur Belastungsrichtung. Ab der Stauchgrenze findet eine kontinuierliche Verfestigung
statt. Mittels SLM verarbeitetes Material weist eine hohere Druckfestigkeit und eine geringere
Bruchstauchung im Vergleich zum SK-Gusszustand auf. Die hohere Druckfestigkeit geht mit

einer héheren Verfestigungsrate einher.
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Aufgrund des verringerten Austenitgehalts haben die doppelt belichteten Proben eine geringere
Verfestigung und damit eine geringere Druckfestigkeit im Vergleich zu den Proben, die mit den
Volumenparametern hergestellt wurden. Die Bruchdehnung unterscheidet sich nicht. Tabelle 22

fasst die mechanischen Kennwerte aus dem Druckversuch zusammen.
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Abbildung 68: Technische Druckspannung in Abhdngigkeit der technischen Stanchung von FeCrl W C.

Tabelle 22: Technische Stauchgrenze o4o,2, Druckfestigkeit ogs und Bruchstanchung e von FeCrlWC.

Probe odo2in MPa ogg in MPa egp in %
SLM, Volumenparameter 14101143  4536%+334 33+3,7

SLM, Doppelbelichtung 1326£34 4122425  33%18
SK-Guss 13651197  4201+776 54%5,3

Die SLM-Proben (Volumenparameter) versagen duktil mit einem Gleitbruch unter 45° zur
Belastungsrichtung. Abbildung 69a zeigt eine REM-Aufnahme der Bruchfliche von SLM
prozessiertem FeCrVWC. Auf der Bruchfliche sind stark ausgeprigte Scherwaben feldartig
angeordnet (Abbildung 69a, unten links). Dazwischen finden sich Bereiche mit moderat
ausgepriagten Scherwaben (oben) und schwach ausgeprigten Scherwaben (rechts). Die
Abmessungen der Scherwaben sind in der gleichen GroB3enordnung wie die Dendriten im SLM-

Geflige.

Bei der Bildung von Scherwaben entstehen zunichst Hohlriume vor der Rissspitze.
Entstehungsort der Hohlriume sind meistens eingeschlossene Teilchen, wie Karbide oder
nichtmetallische FEinschlisse, oder Bereiche geringerer Duktilitit [239]. Die gratartigen
Umrandungen der Scherwaben bilden das zellulire Erscheinungsbild der Dendriten im
Querschnitt nach, was darauf hindeutet, dass die Hohlraumbildung durch den Martensit
innerhalb der Dendriten stattfindet. Beim Riss wird die umliegende duktilere austenitische Phase

zu den gratartigen Umrandungen der Scherwaben aufgezogen.
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Drei SLM-Proben versagen durch einen Mischbruch. Unter 45° zur Belastungsrichtung treten
Gleitbriiche auf. Abweichende Winkelflichen zeigen Spuren transkristalliner Spaltbriche. Auf
diesen Bruchflichen ist die dendritische Struktur deutlich zu erkennen (Abbildung 69b).

stAmme e
> | 500 nm

Abbildung 69: REM-SE-Aufnabmen von Bruchflichen von FeCrlVWC: a) FeCrlVWC SLM, Volumenparameter,
Bruchfliche einer  Druckprobe unter 45° zur Belastungsrichtung;  b) FeCrl’WC  SLM,  Volumenparameter,
Spaltbruchanteil; ¢) FeCrlVWC SK-Guss, Bruchflache einer Zugprobe, SE- wund BSE-Modus kombiniert; d, e)
FeCrlVWC SLM, Volumenparameter, Bruchfldchen einer Zugprobe; f) FeCrl/WC SLM, doppelbelichtet, Bruchfliche
einer Zugprobe.

Abbildung 70 zeigt die Spannungs-Dehnungskurven von FeCrVWC im SK-Guss- und SLM-
Zustand. Die mechanischen Kennwerte aus dem Zugversuch sind in Tabelle 23
zusammengefasst. Unter Zugbelastung erreicht FeCrVWC im SK-Guss eine Zugfestigkeit von
1471+£124 MPa und eine Bruchdehnung von 1,620,2 %. Der Bruch erfolgt unter 90° zur
Belastungsrichtung. Die Bruchflichen (Abbildung 69¢) zeigen einen Mischbruch aus trans- und
interkristallinem Spaltbruch. Innerhalb der Bereiche mit hoher Karbidkonzentration dominiert
interkristalliner Spaltbruch durch den Austenit. In den martensitischen Bereichen erfolgt der

Spaltbruch transkristallin.
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Abbildung 70: Technisches Spannungs-Debnungs-Diagramm fiir FeCrl/WC in Abbdngigkeit der Herstellungsmethode.

Tabelle 23: Technische Streckgrenze Ry, technische Zugfestiokeit R,, und technische Bruchdehnung A von FeCrl W C.

Probe Rpopin MPa Ry in MPa Ain %
SLM, Volumenparameter - 14661126 0,7£0,1
SLM, Doppelbelichtung - 1174£130 0,6%0,1
SK-Guss 939131 1471124 1,610,2

Bei der Verarbeitung der Legierung mittels SLM und den beschriebenen Volumenparametern
bleibt die hohe Zugfestigkeit erhalten. Im Gegensatz zum SK-Guss findet keine plastische
Verformung statt. Die Bruchdehnung ist im Vergleich zum SK-Guss deutlich herabgesetzt.
Ursdchlich  hierfir sind Beschichtungs- und Delaminationsfehler. Abbildung 69d  zeigt
exemplarisch eine Fehlstelle. Die Ausdehnung dieser Art von Fehlstellen in Baurichtung ist sehr
gering, sodass das Porenvolumen sehr klein ist. Eine Detektion durch Dichtemessung, Ultraschall
oder Computertomographie ist kaum moglich. Innerhalb der Schichtebene koénnen diese
Fehlerarten grofle Abmessungen einnehmen. Sie verringern dadurch den effektiven Querschnitt
und haben eine starke Kerbwirkung. Das Auftreten dieser Fehlstellen konnte auch durch
Doppelbelichtung nicht verringert werden. Die SLM-Zugproben brechen durch transkristallinen
Spaltbruch. Dabei ist die dendritische Struktur teilweise gut zu erkennen (Abbildung 69e).
Entlang der Karbide an den Dendritengrenzen breitet sich der Riss aus. In einigen wenigen
Bereichen sind auch Spuren eines Gleitbruches in Form von Scherwaben zu finden

(Abbildung 69%).

Um den Einfluss des hohen Wasserstoffgehaltes beziiglich moglicher Wasserstoffversprédung
(Tabelle 20) auszuschlieBen, wurden je 10 zusitzliche Zugproben wasserstoffarm gegliht (12h,
250 °C, Vakuum). Ein signifikanter Unterschied zu den nicht behandelten Proben konnte dabei

allerdings nicht festgestellt werden.
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6 Gegeniiberstellende Diskussion der untersuchten Legierungen

6.1 Prozessierbarkeit

Die Prozessierbarkeit der drei untersuchten ILegierungen im SLM-Prozess fillt sehr
unterschiedlich aus. FeCrMoVC ist nur unter Verwendung der Substratplattenheizung in
groleren  Abmessungen verarbeitbar  (Abbildung 71). FeCrMoVWC kann auch ohne
Substratplattenheizung verarbeitet werden. Dazu ist ein Parametersatz mit geringer Schichtdicke
und geringem Schraffurabstand notwendig. Die fur den SLM-Prozess neu entwickelte Legierung
FeCrVWC kann ohne Substratplattenheizung verarbeitet werden und erlaubt es eine hohe
Scangeschwindigkeit und einen groflen Schraffurabstand anzuwenden. Im Vergleich zu
FeCrMoVWLC ist die Aufbaurate mehr als viermal so schnell. Mit FeCrVWC wird zusitzlich die

héchste Oberflichenqualitit der drei Legierungen erreicht.

Nach ihrem Nickel und Chromiquivalent sind alle drei Legierungen heil3rissanfillig. Dass
dennoch keine HeiB3risse im SLM-Prozess auftreten, kann auf zwei Unterschiede im Vergleich zu
konventionellen Schweiprozessen zurtickgefithrt werden: Die hohe Erstarrungsgeschwindigkeit
im SLM-Prozess verringert die HeiBrissneigung, da der Zeitraum, in dem Schmelzsiume
existieren, sehr kurz ist [126]. Weiterhin bildet sich bei den hier verwendeten mehrphasigen
Legierungen ein sehr feinkorniges Geflige aus. Die Heil3rissanfilligkeit wird durch feinkorniges
Gefiige verringert, da die Schmelzsiume zwischen den Kornern diinner werden [124]. Bei
FeCrVWC ist die Martensitstarttemperatur im Vergleich zu FeCtrMoVC und FeCrMoVWC
erhoht. Dies erlaubt die frithere Ausscheidung von Wasserstoff, da die Wasserstoffloslichkeit in
Martensit deutlich geringer als in Austenit ist. Die Kaltrissanfalligkeit wird folglich verringert

[102].

Abbildung 71: Quaderformiger Priifkirper mittels SLM bei RT hergestellt zur Beurteilung der Rissneigung nnd
Oberflichengualitit. a) FeCrMol'C Quaderreibe mit ansteigender Kantenldnge von 15 bis 30 mm. Ab 20 mm
Kantenlénge treten Risse auf. Detatlansichten der Testquader mit 30 mm Kantenlange: b) FeCrMol/C; ¢) FeCrMol/’WC;
d) FeCrl’/WC.
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Die Prozessierbarkeit zeigt eine gute Ubereinstimmung mit dem Kohlenstoffiquivalent der
Legierungen nach P, Der P, von FeCtrMoVC betrigt 1,93 und deutet damit auf eine
herausfordernde Verarbeitung hin, was sich in den Versuchen bestitigt hat. Im Vergleich dazu
hat M2 Werkzeugstahl ein PCM von 1,63 und ist nur mittels Substratplattenheizung verarbeitbar
[158, 159]. Der P von FeCrMoVWC ist 1,37 und damit nah an dem von 316L mit 1,3. Beide
Legierungen sind gut mittels SLM prozessiertbar. Die Verarbeitbarkeit von FeCrMoVW(C ist als
deutlich unproblematischer einzuschitzen als die von FeCrMoVC. Dennoch kann FeCrMoVC
sowohl im SLM-Prozess als auch beim Laserauftragsschweillen verwendet werden [250].
FeCrVWC hat einen P von 0,95 und lisst sich von allen untersuchten Legierungen mit der
hoéchsten Baugeschwindigkeit und der geringsten Riss- und Verzugsneigung im SLM-Prozess

verarbeiten. Zudem kann auf eine Substratplattenheizung verzichtet werden.

6.2 Gefiige

Die drei untersuchten Legierungen erstarren im SLM-Prozess zellulir/dendritisch. Dies ist
typisch fur das Gefiige SLM prozessierter Stihle und wird durch hohe Wachstumsraten und
grole Temperaturgradienten bei der Erstarrung bedingt. Plattenférmiger Martensit, der
epitaktisch tuber mehrere Schichten hinweg aufwichst, wird bei allen drei Legierungen

beobachtet.

Die Phasenzusammensetzung ist einheitlich Martensit, Restaustenit und komplexe Karbide vom
Typ MC und M,C. Der Karbidgehalt ist bei FeCrMoVC und FeCtMoVWC aufgrund des
gleichen Kohlenstoff- und Karbidbildnergehalts dhnlich hoch, wihrend bei FeCrVWC durch
reduzierte Gehalte der karbidbildenden Elemente deutlich weniger Karbide ausgeschieden
werden. Der Gehalt an Martensit und Austenit hingt ma3geblich von den Prozessparametern ab.
So kann durch einen hohen Energieeintrag bei den beschriebenen ILegierungen der
Martensitgehalt erhoht und der Austenitgehalt verringert werden. Es wurde beispielsweise bei
FeCtMoVC durch Verringerung des Schraffurabstands und bei FeCrVWC  durch
Doppelbelichtung der Energieeintrag erhoht. In beiden Fillen steigt der Martensitgehalt deutlich
an. Ursichlich hierfur ist eine in-situ Wirmebehandlung. Durch den hoheren Energiecintrag
steigt die Temperatur des Bauteils und eine thermisch induzierte Phasenumwandlung des
Restaustenits in Martensit findet statt. Diese Art der in-situ Warmebehandlung ist auch durch die
Substratplattenheizung realisierbar. Bei FeCrMoVC und FeCrMoVWC wurde bei Erhdhung der

Substratplattentemperatur auf bis zu 500 °C der Martensitgehalt gesteigert.
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Durch Mikrosegregation bei der Erstarrung kommt es zu einer geordneten Phasenabfolge
innerhalb jedes Dendriten. Die Konzentration an Legierungselementen steigt vom Zentrum der
Dendriten zu den Grenzen hin an. Im Zentrum der Dendriten ist Martensit lokalisiert. An den
Dendritengrenzen liegt Restaustenit vor, der durch eine erhéhte Konzentration an eingelagerten
Legierungselementen stabilisiert wird. Es ist davon auszugehen, dass die Restschmelze an den
Dendritengrenzen die héchste Konzentration an Legierungselementen enthalt. Dieser Bereich
erstarrt in Form von Karbiden und Restaustenit. Die Karbide liegen als nanoskalige, abgerundete

Einzelausscheidungen vor und bilden kein durchgehendes Netzwerk.

Eine hohe Erstarrungsgeschwindigkeit verhindert die Entstehung von Sekundirdendritenarmen.
Der bereits erstarrte Volumenkorper wirkt als effektive Wirmesenke, sodass die Erstarrung
ausgerichtet in Baurichtung erfolgt. Durch das wechselseitige Auftreten zweier Phasen mit
unterschiedlicher Kristallstruktur (Martensit, Austenit) wird die Korngré3e beschrinkt. Innerhalb
der Schmelzbahnen ist das Geflige zellulir/dendritisch. Die Schmelzbahnen werden durch WEZ
voneinander abgegrenzt innerhalb derer die Dendriten verkiirzt und die Karbide vergrobert sind.
Das Gefiige der Schmelzbahnen ist wiederkehrend und es lassen sich keine signifikanten

positionsabhingigen Gefiigednderungen erkennen.

Die hier untersuchten Legierungen sind mit M2 Werkzeugstahl
(FeCr4Mo5W6V2C0,9 (Massenanteil in %)), der mittels SLM verarbeitet wurde, vergleichbar. Mit
0,9 % liegt der Kohlenstoffgehalt nah an dem der untersuchten Legierungen. Der Gehalt an
Karbidbildnern ist hoher. Es tritt ebenfalls ein zellulir/dendritisches Geflige auf [160, 161]. Auch
die Phasenzusammensetzung, bestehend aus Martensit, Restaustenit und komplexen Karbiden
vom Typ M,C, M,C und M,C; ist dhnlich [94, 159, 162, 163]. Aufgrund des hdcheren
Karbidgehaltes bilden die Karbide ein zusammenhingendes Netzwerk. Die Unterdriickung der
Bildung von Restaustenit war mit den hier untersuchten Legierungen nicht moglich, kann aber

mit dem M2 Stahl erreicht werden [159].

6.3 Mechanische Eigenschaften

Uber die gezielte Anpassung der SLM-Prozessparameter und die Substrattemperatur lisst sich die
Hirte beeinflussen. Eine Erhohung der Substrattemperatur kann, nach Durchlaufen eines
Hirteminimums, die Hirte homogen im Bauteil erhéhen. Uber die SLM-Prozessparameter
Laserleistung, Lasergeschwindigkeit, Schraffurabstand oder die mehrfache Belichtung einer
Schicht ldsst sich der Energieeintrag steuern. Eine ErhShung des Energiceintrags hat bei den

untersuchten Legierungen eine Steigerung der Hirte bewirkt. Diese Verfahrensweise hat den
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Vorteil, dass ein Bauteil gezielt in verschiedene Bereiche eingeteilt werden kann, die mit
unterschiedlichen SLM-Prozessparametern bearbeitet werden. Es ermoglicht bei der Legierung
FeCrVWC den Randbereich mit einem Parametersatz zu verarbeiten, der eine maximale Hirte
bewirkt. Gleichzeitig kann der Kern des Bauteils mit einem Parametersatz belichtet werden, der

eine moglichst hohe Festigkeit zur Folge hat.

In Abbildung 72 ist der Bereich der realisierbaren Hirte im SLM-Prozess dem des SK-
Gusszustands gegentibergestellt. Beit FeCrMoVC wurde die Hirte mittels Substrattemperatur und
Energieeintrag gesteuert. Fir die Beeinflussung der Hirte bei FeCrMoVWC wurde die
Substrattemperatur variiert und bei FeCrVWC wurde die Hirte iber eine bereichsweise oder
vollstindige Doppelbelichtung jeder Schicht eingestellt. Eine Doppelbelichtung war bei
FeCrMoVC und FeCrMoVWC nicht moglich, da ansonsten gro3e Risse auftraten.
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Abbildung 72: Minimal und maximal durch je zwei unterschiedliche SLM-Parameterséitze erreichbare Hdirte der
getesteten Legiernngen und deren Harte im SK-Gusszustand.

Im Vergleich zum SK-Gusszustand ist eine deutliche Steigerung der Hirte um bis zu 10 HRC bei
allen Legierungen moglich. Ein Faktor zur Steigerung der Hirte ist die Erhohung des
Martensitgehaltes im SLM-Prozess. Weiterhin wird der Martensit im SLM-Prozess in-situ
angelassen [235]. Die in-situ Anlassbehandlung wird durch Erwidrmung mit dem Energieeintrag
des Lasers oder der Substratplattenheizung hervorgerufen. Ein weiterer Faktor ist die
Verfeinerung des Gefliges, insbesondere der Karbidausscheidungen. Diese scheiden als
Nanokarbide entlang der Dendritengrenzen aus. Im SK-Gusszustand liegen die Karbide bei
FeCrMoVWC und FeCrMoVWC als mehrere Mikrometer gro3e, komplexe Ausscheidungen vor,
die netzwerkartig angeordnet sind. Bei FeCrVWC hingegen liegen die Karbide im SK-

Gusszustand als komplexe, homogen verteilte Einzelausscheidungen vor.
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Im Vergleich zu anderen Werkzeugstihlen, die mittels SLM prozessiert wurden, ist die erreichte
Hirte bei den hier untersuchten Legierungen hoher. Bei M2 Stahl wird eine Hirte von 64 HRC
erreicht [158]. Die etwas geringere Hirte diirfte auf eine geringere Substrattemperatur von 100 °C
in der Studie zuriickzufilhren sein, da Kohlenstoff- und Karbidgehalt dhnliche Hirtewerte
erwarten lassen. Bei H13 Stahl kann mit 67 HRC fast die Harte der verwendeten Legierungen
erreicht werden [157]. Eine hoéhere Hirte ist bei den untersuchten Legierungen nur durch
Druckluftabkithlung von 500 °C  Substrattemperatur (FeCrMoVC) oder Doppelbelichtung
(FeCrVWC) moglich gewesen.

Hirteunterschiede zwischen SLM- und konventionell verarbeitetem Zustand sind in der Literatur
ebenfalls zu finden. Eine Erhchung der Hirte durch den SLM-Prozess wurde u. a. bei 316L [173,
174] und Maraging 300 [80] nachgewiesen. Eine Verringerung der Hirte im SLLM-Prozess konnte
bei 17-4 PH Stahl beobachtet werden [148-150].

Die Faktoren, welche die Hirte beeinflussen, haben auch Auswirkungen auf die Festigkeit.
Abbildung 73 zeigt die Spannungs-Stauchungskurven der drei untersuchten Legierungen im SK-
Guss- und SLM-Zustand. Das Verhalten der Legierungen im SK-Gusszustand unter
Druckbeanspruchung wird von zwei Hauptfaktoren bestimmt: die Ausprigung des
Karbidnetzwerks und dem Restaustenitanteil, welcher den TRIP-Effekt beeinflusst. FeCtMoVC
hat im SK-Gusszustand einen Restaustenitanteil von 24 %, wodurch die Verfestigung durch den
TRIP-Effekt gering ausfillt. Das ausgepriagte Karbidnetzwerk und der hohe Martensitgehalt
fihren zu einer hohen Stauchgrenze [10, 204|. Eine hohere Druckfestigkeit wird bei
FeCrMoVWC im SK-Gusszustand erreicht. Ursdchlich ist der hohe Restaustenitgehalt von 51 %
in Verbindung mit einem ausgeprigten Karbidnetzwerk [11]. Die sproden Karbide sind
Ausgangspunkte der Rissbildung und das Karbidnetzwerk férdert die instabile Rissausbreitung.
Bei FeCrVWC liegen die Karbide einzeln vor und bilden kein Netzwerk. Im Vergleich zu
FeCrMoVC und FeCtMoVWC ist die Bruchstauchung dadurch deutlich erhoht. Der

Restaustenitanteil von 24 % erlaubt nur eine miBlige Verfestigung im Vergleich zu FeCrMoVWC.

Das Verhalten im SK-Gusszustand spiegelt sich als Tendenz im SLM-Zustand wieder. So erreicht
FeCrVWC sowohl im SK-Guss- als auch im SLM-Zustand die héchste Bruchstauchung und die
geringste Druckfestigkeit. FeCrMoVWC hat die hochste Druckfestigkeit. Im Vergleich zu den
SK-Gusszustinden der Legierungen ist die Druckfestigkeit im SLM-Zustand durchgehend héher
und die Bruchstauchung geringer. Die Festigkeitssteigerung wird durch Kornfeinung,
Mischkristallverfestigung,  Ausscheidungshirtung und — Kaltverfestigung  erreicht.  Eine
Kornfeinung folgt aus der hohen Erstarrungsgeschwindigkeit und der wechselseitigen

Phasenanordnung von Martensit und Austenit. Die Mischkristallverfestigung wird ebenfalls
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durch die hohe Erstarrungsgeschwindigkeit und die damit verbundene starke Ubersittigung
verursacht. Fir eine effektive Ausscheidungshirtung sorgt die Verfeinerung der
Karbidausscheidungen. Unerwiinscht ist die Festigkeitssteigerung durch Kaltverfestigung, da sie
das  Verformungsvermogen  herabsetzt. Die  Eigenspannungen, die durch den
Temperaturgradienten im Bauteil wiahrend des SLM-Prozesses entstehen, erhohen die
Versetzungsdichte. Gleichzeitig erhoht sich die Gefahr von Rissen und Verzug. Die Duktilitdt

wird herabgesetzt.
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Abbildung 73: Technische Spannungs-Stanchungskurven der untersuchten Legierungen im SLM- und SK-Gusszustand.

Vergleicht man die drei Legierungen im SLM-Zustand untereinander, sind Restaustenit- und
Karbidgehalt mal3geblich fir die Unterschiede in Druckfestigkeit und Bruchdehnung
verantwortlich. FeCrMoVC hat einen Restaustenitgehalt von 15 % und einen Karbidgehalt von
12 %. Dies fihrt zu einer hohen Druckfestigkeit, verringert allerdings die Dukdtilitat.
FeCrMoVWC hat einen deutlich héheren Restaustenitgehalt von 33 %, was sich durch eine
héhere Duktilitit bemerkbar macht. FeCtVWC hat den hochsten Restaustenitgehalt der
getesteten Legierungen (37 %) und den geringsten Karbidgehalt (0,1 %). Durch die geringere
Ausscheidungsverfestigung  ist die  Druckfestigkeit niedriger als bei den beiden
Ausgangslegierungen. Die Bruchdehnung ist deutlich hoéher als bei FeCrMoVWC und
FeCrMoVWC. Dies ist auf den geringen Karbidgehalt und die damit verringerten
Rissausgangspunkte sowie die niedrigeren Eigenspannungen zurtckzufthren. Der Riickgang der
Eigenspannungen bewirkt eine geringere Kaltverfestigung und vermindert die Ubetlagerung von

Eigenspannungszustinden mit der duleren Belastung. Die hohere Duktilitit von FeCrVWC zeigt



120 6 Gegeniiberstellende Diskussion der untersuchten Legiernngen

sich im Bruchverhalten. FeCrVWC versagt hauptsichlich durch Gleitbruch, wihrend FeCrMoVC
und FeCrMoVWC durch eine Mischung aus Gleit- und Spaltbruch versagen.

Unter Zugbeanspruchung zeigt FeCrVWC sowohl im SK-Guss- als auch im SLLM-Zustand die
héchste Festigkeit der getesteten Legierungen (Abbildung 74). Ursdchlich hierfir ist die
Vermeidung eines Karbidnetzwerkes durch Reduktion des Karbidbildnergehalts in der Legierung.
Die SLM verarbeiteten Legierungen haben eine geringere Bruchdehnung als im SK-Gusszustand.
Verantwortlich dafiir sind maligeblich Delaminierungs- und Beschichtungsfehler, die den
effektiven Querschnitt verringern und eine Kerbwirkung hervorrufen. Die festigkeitssteigernden

Mechanismen sind die gleichen wie unter Druckbelastung,.

Im Vergleich zu anderen Stahllegierungen, die mittels SLM verarbeitet wurden, ist mit der
Legierung FeCrVWC eine hohere Festigkeit im Vergleich zu 316L [173], 17-4 PH [148],
Maraging 300 [80], oder M2 [158] Stahl erreicht worden. Mit H13 ist eine noch héhere Festigkeit
von fast 2000 MPa erreichbar [157]. Die Bruchdehnung ist bei allen untersuchten Legierungen
deutlich geringer als bei den Vergleichslegierungen. Sie ist in der gleichen Gréflenordnung wie bei
M2  Stahl [158], mit dem auch die gréBte  Ahnlichkeit hinsichtlich  der

Legierungszusammensetzung besteht.
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Abbildung 74: Technische Spannungs-Debnungskurven der untersuchten Legierungen im SLM- und SK-Gusszustand.



6.4 Tribologische Eigenschaften 121

6.4 Tribologische Eigenschaften

Die Verschlei3bestindigkeit ist neben den Werkstoffeigenschaften abhingig vom tribologischen
System und den darin dominierenden VerschleiBmechanismen. Im Rahmen der Arbeit wurde das
VerschleiBBverhalten im Kugel-Scheibe- und Stift-Scheibe-Versuch untersucht. Die beiden
Prifverfahren unterscheiden sich bei den gewihlten Versuchsaufbauten hinsichtlich der

wirkenden VerschleiBmechanismen.

Beim Kugel-Scheibe-Versuch wird der Materialabtrag durch ungeschmierten Gleitverschleil3
verursacht. Es lassen sich deutliche Unterschiede in der Verschlei3bestindigkeit der drei mittels
SLM  verarbeiteten  Legierungen  beobachten. FeCrMoVC  weist die  geringste
VerschleiBbestindigkeit auf (k=6,8-10"+2,6:10%), gefolgt von FeCrMoVWC (k=2,4-10
+5,1-10") und FeCrWVC (k=3,8-10"+3,4-10"). Die Analyse der VerschleiBfliche von
FeCrMoVC (Abbildung 75a) zeigt eine breite und tiefe Spur, die kaum Adhision von WC durch
die WC-Kugel aufweist. Bei EDX-Analysen der VerschleiBfliche von FeCtMoVC wurde in der
VerschleiBspur kein Wolfram und in den Anhaftungen 25% Wolfram gemessen. Die
VerschleiB3flichen von FeCrMoVWC und FeCrVWC zeigen deutlich stirkere Spuren von WC-
Adhision (Abbildungen 75b, c¢). Eine erhéhte Adhisionsneigung der beiden wolframhaltigen
Legierungen kann auf zwei mogliche Ursachen zurtickgefithrt werden. Zum einen verfiigen sie
tber einen hoheren Gehalt an Restaustenit. Die Adhésionsneigung ist unter Verschleilbelastung
bei der kfz-Gitterstruktur (Austenit) hoher als bei der krz-Gitterstruktur (Martensit) [251]. Zum
anderen ist eine stirkere Adhision durch den Wolframgehalt in den Stihlen denkbar. Adhision
tritt verstirkt zwischen gleichen Metallen auf [252]. Durch die Adhision bildet sich eine
schiitzende Schicht auf der Oberfliche der Stihle, die den Abtrag vermindert. Die Adhision
fihrt zu keiner signifikanten Erhoéhung des Reibkoeffizienten (0,65£0,07 bei FeCrMoVC,
0,73£0,07 bei FeCrVWC).
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Abbildung 75: REM-SE-Aufnabmen von |V erschleifSflichen ans dem Kugel-Scheibe-1 ersuch. a) FeCrMol C, SL.M,
312,5 ]/ mni’; b) FeCrMolVWC, SLM, 312,5 ]/ mni’; ¢) FeCrl”/WC, SLM.
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Beim Stift-Scheibe-Versuch dominieren andere VerschleiBmechanismen und damit dndert sich
auch das Verhiltnis der Verschleilbestindigkeit der getesteten Legierungen zueinander
(Abbildung 76). Wihrend beim Kugel-Scheibe-Versuch ungeschmierte Gleitreibung den
Verschleil  verursacht, tritt beim  Stift-Scheibe-Versuch mit keramisch gebundenen
Schleifscheiben Abrasivverschleil auf. Die dominierenden VerschleiBmechanismen hier sind:
Mikroverformung, Mikrozerspanung, Mikrobrechen und Oberflichenzerrittung. Um eine
Abschitzung der Verschlei3bestindigkeit im Vergleich zu anderen Legierungen treffen zu
konnen, wurde der Schnellarbeitsstahl 1.2379 als Referenzmaterial verwendet. Er besteht aus
einer martensitischen Matrix in der homogen verteilt C+7C3 Karbide (33 %) vorliegen und hat
eine Hirte von 60,9%0,7 HRC. Die Struktur des Gefliges und die Form der Karbide sind in
Abbildung 77j erkennbar.

0,10
0.09 ] I [ ]Schleifscheibe P120-SiC
% g [ ]Schleifscheibe P70-Cubitron
& 0,08 1
£ 0,07
g 1 1
k= 0,06 1—F
= 0,05
k> 0,04 t g
N
iz ] |
9]
<! 0,015 | I
i
= | I
()
= 0,010 1 | . z T
2 |- o e
o 0,005 -
> bl | l
O,OOO T T T T T T T T T T T T
12379  —— FeCrMoVC — —FeCrMoVWC —— — FeCrVWC —
2 & g g = & & 2 = = 2
2 2 %8 & @® 2 g & & 2 3
a o) s A =) Ml j 8
= = 7 = = 7 2 5
Z7 72 >

Abbildung 76: | erschleifkoeffizienten von 1.2379, FeCrMol/'C, FeCrMolV'WC und FeCrl/WC gemessen im Stift-
Scheibe-V ersuch mit einer P120-SiC- (nach [215]) und P70-Cubitron-Scheibe.

Bei Verwendung der P120-Schleifscheibe zeigt die Legierung FeCrMoVC mittels SLM verarbeitet
eine 65 % hohere VerschleiBbestindigkeit im Vergleich zum SK-Gusszustand und eine 25 %
hohere Verschleilbestindigkeit im Vergleich zur Referenz 1.2379. Ein malgeblicher
Einflussfaktor bei Abrasivverschleil} ist die Hirte der Legierung sowie die Anordnung und
Morphologie der Phasen, insbesondere die der Karbide [2, 252]. FeCtrMoVC mit SLM verarbeitet
hat die héchste Harte und die Karbide sind fein verteilt. Die Karbide vom Typ M,C und MC sind

sehr hart und verringern die Eindringtiefe der SiC-Partikel. Eine homogene Karbidverteilung
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vermindert den Abtrag an weicher Matrix (Abbildung 77a). Im SK-Gusszustand liegen die
Karbide der beschriebenen Legierung netzwerkartig lokalisiert vor, sodass im Bereich zwischen
den Karbiden SiC-Partikel die Oberfliche der Matrix durchbrechen kénnen. Im Bereich der
Karbide ist die Duktilitdt herabgesetzt und es kommt zu Ausbriichen (Abbildung 77g).

— Schleifrichtung

chleifrichtung

Abbildung 77: REM-SE-Aufnabmen von Verschleifflichen. a) FeCrMol’C, SLM, 3125 J/mn’, P120-
Schletfscheibe (nach [215]); b) FeCrMoVWC, SLM, 312,5 ]/ mn?, P120-Schleifscheibe; ¢) FeCrl/WC, SLM, P70-
Schleifscheibe; d) FeCrMol'C, SLM, 312,5 ]/ mni’, P70-Schieifscheibe bei 600 °C Priiftemperatur; ¢) FeCrMol"WC,
SLM, 3125 J/mnr’, P70-Schleifscheibe bei 600 °C Priiftemperatur; f) FeCrlVWC, SLM doppelt belichtet, P70-
Schleifscheibe; g) FeCrMol’C, SK-Guss, P120-Schleifscheibe (nach [215])); h) FeCrMolVWC, SK-Guss, P120-
Schleifscheibe; i) FeCrlWC, SK-Guss, P70-Schleifscheibe; j) 1.2379, P120-Schleifscheibe (nach [215)).
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Die Referenzlegierung 1.2379 enthilt Karbide vom Typ Cr,C,, die eine geringere Hirte und eine
hoéhere Duktilitit als M,C oder MC Karbide aufweisen [196]. Sie brechen unter den angewandten
Versuchsbedingungen nicht aus und werden von den SiC-Partikeln geschnitten (Abbildung 77j).
Durch den 21 % hoheren Karbidgehalt im Vergleich zur FeCrMoVC Legierung ist die
VerschleiB3bestindigkeit trotz geringerer Hirte von 1.2379-Legierung und Cr7C;-Karbiden hoch.

Einen Zusammenhang zwischen Verschleil3 und Eindringtiefe der SiC-Partikel hat die Messung
der Oberflichenrauheit gezeigt. Die Verschlei3fliche von SLM verarbeitetem FeCrMoVC weist
eine signifikant geringere Oberflichenrauheit und Furchentiefe im Vergleich zum SK-

Gusszustand oder der Referenz auf (Abbildung 78).
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Abbildung 78: Oberflichenprofil der 1 erschleif§flichen von Proben, die mit einer P120-SiC-Schleifscheibe gepriift
wurden. Die im Stift-Scheibe-V ersuch ermittelte 1 erschleifSbestandigkeit der Legierungen steigt von FeCrMol’C SK-Guss
(links) nach FeCrMol'C SLM (rechts) an (nach [215]).

Mit einer P70-Schleifscheibe ist die hohere Verschleilbestindigkeit von SLM prozessiertem
FeCrMoVC im Vergleich zum SK-Gusszustand reproduzierbar. Die auftretenden
VerschleiBmechanismen unterscheiden sich nicht von denen, welche bei der P120-Schleifscheibe
beobachtet wurden. Zwischen FeCtMoVC (SLM) und der Referenz 1.2379 unterscheidet sich die
Verschlei3bestindigkeit nicht signifikant. Bei FeCrMoVWC ist ebenfalls eine deutlich héhere
VerschleiBbestindigkeit  im  Vergleich  zum  SK-Gusszustand ~ beobachtbar.  Der
VerschleiBBkoeftizient ist im SK-Gusszustand 200 % hoher und der Unterschied zwischen SLM-
und SK-Gusszustand damit deutlich ausgeprigter als bei FeCrMoVC. Ein signifikanter
Unterschied zwischen FeCrMoVC (SLM) und FeCrMoVWC (SLM) ist nicht feststellbar.
Ursichlich hierfur sind die identischen Verschleilmechanismen. Die fein verteilten Karbide
bieten einen effektiven Schutz vor dem Eindringen von Partikeln in die Oberfliche und

verringern dadurch den méglichen Abtrag (Abbildung 77¢).
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Der deutliche Unterschied in der VerschleiBBbestindigkeit der SK-Gusszustinde von FeCrMoVC
und FeCrMoVW(C lisst sich nicht auf Harteunterschiede zurtickfithren. FeCrMoVWC weist den
grof3eren Verschlei3 auf und ist um 2 HRC hirter als FeCrMoVC. Zudem sind keine Ausbriiche
an Karbiden bei FeCrMoVW(C feststellbar. Die Karbide brechen unter der Scherbelastung, 16sen
sich jedoch nicht aus der Matrix (Abbildung 77h). Ein signifikanter Unterschied in der
Scherfestigkeit zwischen Mo,C und W,C Karbiden besteht nicht [253]. Verursacht wird dieser
Effekt vermutlich durch die verformungsinduzierte Phasenumwandlung des Restaustenits, der
die Karbide umgibt, in Martensit. Die auftretende Volumenzunahme induziert
Druckeigenspannungen in der Oberfliche, erh6ht dadurch die Anbindung der Karbide und wirkt
Rissbildung entgegen [254]. Eine Erhohung der Verschleilbestindigkeit wird mit steigendem
Anteil an umwandlungsfihigen Restaustenit beschrieben [255-257]. Es ist auch bekannt, dass der
Austenitanteil nicht zu hoch sein darf, um eine Verbesserung der Verschlei3bestindigkeit zu
bewirken [258-260]. Eine deutliche Verbesserung ist bis etwa 15 % Restaustenit feststellbar und
der maximale verschleiBmindernde Gehalt liegt bei etwa 25-30 % Restaustenit [261, 262].
FeCtMoVC enthilt im SK-Gusszustand 25 % Restaustenit und FeCtMoVWC 51 %, was die

verringerte VerschleiBbestindigkeit trotz dhnlicher Hirte und stabiler Karbidanbindung erklart.

Neben den Stift-Scheibe-Versuchen bei RT wurden VerschleiBversuche auch bei erhéhter
Temperatur (300 und 600 °C) durchgefithrt. Bei FeC:rMoVC (SLM) und FeCrMoVWC (SLM)
lisst sich mit Erhohung der Temperatur keine Verringerung der Verschlei3bestindigkeit
beobachten. Eine Verringerung der Verschleilbestindigkeit bei steigender Temperatur wire
aufgrund der Hirteabnahme zu erwarten gewesen. DSC-Messungen haben gezeigt, dass bis
600 °C keine Phasenumwandlungen in den Legierungen stattfinden. Der Martensit wird in
diesem Temperaturbereich entspannt und scheidet Kohlenstoff aus, wodurch seine Hirte sinkt.
Bei beiden Legierungen ldsst sich ein verstirktes Auftreten von Mikropfliigen feststellen, was auf
eine erhéhte Duktilitit zurickzuftihren sein durfte. Im Vergleich zu den RT-Versuchen ist die
VerschleiB3fliche deutlich stirker verformt (Abbildungen 77d, €). Dennoch fihrt die Verformung
nicht zu einem erhéhten Materialabtrag. Die Schleifpartikel dringen tiefer in die Oberfliche ein,
als bei RT. Das Material wird durch die erh6hte Duktilitit erst verformt und dann abgetragen.
Ginstig fir den SLM-Zustand der Legierungen wirkt sich eine geringere Hirteabnahme mit
steigender Temperatur bei kleinen Karbiden im Vergleich zu gréBeren Karbiden aus [263]. Die
Hirte des Schleifkorns sinkt ebenfalls mit steigender Temperatur [264]. FeCtMoVC und
FeCrMoVWC sind demnach gut geeignet fiir Anwendungen, bei denen Verschlei3 bei erh6hten

Temperaturen auftritt, wie z. B. bei vielen Werkzeuganwendungen.



126 6 Gegeniiberstellende Diskussion der untersuchten Legiernngen

Der Einfluss des Restaustenitgehalts auf die VerschleiBbestindigkeit ldsst sich auch bei
FeCrVWC beobachten. Die Harte unterscheidet sich nicht signifikant zwischen SLM- und SK-
Gusszustand. Dennoch ist die VerschleiBbestindigkeit des SK-Gusszustands 57 % héher als die
des SLM-Zustands. Der Karbidgehalt ist in beiden Fallen sehr gering und diirfte bei 0,1 % nur
einen untergeordneten Einfluss auf die Verschleil3bestindigkeit haben. In den Verschlei3flichen
lassen sich aufgrund ihres geringen Gehaltes keine Karbide vorfinden. Der geringe Karbidgehalt
bewirkt keine deutliche Hartesteigerung. Die sehr feinen Karbide im SLM-Zustand durften daher
von den um GroBenordnungen grofleren Schleifkérnern mit abgetragen werden. Der Abtrag von
sehr feinen Karbiden in geringen Konzentrationen ist von WC-Hartmetall bekannt. Hier mussen
die WC-Karbide eine kritische Gréf3e und Volumengehalt tiberschreiten, um eine Erhchung der

Verschlei3bestindigkeit bewirken zu konnen [265].

Der Restaustenitgehalt liegt im SLM-Zustand bei 37 % und ubersteigt damit den
verschleiBmindernden Gehalt, sodass es zu einer Verringerung der Verschlei3bestindigkeit
kommt. Dagegen enthilt der SK-Gusszustand 24 % Restaustenit und fillt damit noch in den
verschleiBmindernden Bereich. Die VerschleiBbestindigkeit von FeCrVWC im SK-Gusszustand
unterscheidet sich nicht signifikant von der Referenz 1.2379 sowie FeCrMoVC und
FeCrMoVWC im SLM-Zustand. Fir eine deutliche Steigerung der Hirte und eine Verringerung
des Restaustenitgehaltes sorgt die Anwendung der Doppelbelichtungsstrategie (DB) im SLM-
Prozess. Dies bewirkt eine Erhohung der VerschleiBBbestindigkeit auf das Niveau des SK-
Gusszustandes. Verformung und Eindringtiefe der Schleifpartikel sind deutlich geringer als bei
den nicht doppelt belichteten FeCtVWC-Proben (Abbildung 77f).

Es kann geschlussfolgert werden, dass bei der Auswahl eines Werkstoffs, der einer
VerschleiBbeanspruchung  unterliegt, die  genaue Kenntnis der 2zu  erwartenden
Verschleilimechanismen eine wichtige Voraussetzung ist. Fur ungeschmierten Gleitverschleil3
bietet sich die FeCrVWC-Legierung mittels SLM verarbeitet an. Bei abrasivem Verschleil3
dagegen sollte diese dagegen nur mit in-situ Randhirtung durch Doppelbelichtung verwendet
werden. FeCrMoVC zeigt bei ungeschmiertem Gleitverschleif3 eine geringere Eignung, ist jedoch
bei abrasivem Verschlei3 bis 2zu hohen Temperaturen sehr verschleilbestindig. Die
FeCrMoWVC-Legierung bietet einen Kompromiss aus Verschlei3bestindigkeit bei Gleit- und

Abrasivverschleil und ist auch bei hohen Temperaturen bis 600 °C einsetzbar.

Bei den untersuchten Legierungen wird das Verschlei3verhalten mal3geblich vom Gefiige, also
dem Karbidanteil, der KarbidgréBe, der Karbidverteilung und dem Restaustenitgehalt bestimmit.
Durch Variation der SLM-Prozessparameter kann das Gefiige gezielt variiert werden und damit

das Verschlei3verhalten beeinflusst werden.
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7 Anwendung selektiv lasergeschmolzener Bauteile aus Werkzeugstahl

Der Anwendungsbereich der untersuchten Legierungen ist aufgrund der hohen Hirte, Festigkeit
und VerschleiBbestindigkeit im Werkzeugbau zu sehen. Dabei eignen sich die in der Arbeit
untersuchten Legierungen mit den genutzten Prozessparametern insbesondere fir die
Herstellung von Werkzeugen fir Spezialanwendungen oder Werkzeuge mit geometrisch
komplexen Kiihlkanilen. Abbildung 79 zeigt Beispiele von Werkzeugen, die im Rahmen dieser
Arbeit gefertigt wurden. Exemplarisch fur ein Sonderwerkzeug wurde ein Steckschliissel fir eine
Spezialschraube mit Einwegantrieb hergestellt (Abbildung 792). Um die Anwendbarkeit als
Schneidwerkzeug zu demonstrieren, wurden innengekthlte Bohrer und Friser hergestellt
(Abbildungen 79b, c). Die innenliegenden Kiihlkanile wurden direkt im SLM-Prozess gefertigt.
Bei einem Werkzeugschleifer wurden die Bohrer aus FeCrMoVC und FeCrMoVWC nachfolgend
geschliffen und die Schneidkanten geschirft. Erste Testbohrungen mit den Bohrern verliefen

erfolgreich.

Abbildung 79: Ausgewdiblte SLM gefertigte Werkzeuge. a) Sondersteckschliissel und Schraube mit Einwegantrieb ans
FeCrlWC; b) Bobrer und Friser ans FeCrMol’C mit innenliegenden Kithlkandlen (nach [266)); ¢) Testlanf eines
Bobrers aus FeCrMol'WC (nach [266)).
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Des Weiteren wurden Wendeschneidplatten mit innengekithlten Schneidkanten hergestellt. Die
Werkzeuggeometrien, welche aus FeCrVWC hergestellt wurden, sind mit Hilfe partieller

Doppelbelichtung des Randbereichs in-situ randschichtgehirtet worden.

Fir die Nachbehandlung der Oberflichen der genannten Bauteile wurden die Verfahren
Sandstrahlen, elektrolytisches Plasmapolieren und Schleifen angewandt. Beim Sandstrahlen mit
Glasperlen (150-250 um) werden lose anhaftende Pulverpartikel entfernt (z. B. FeCtMoVWC:
SLM R,=13%2, sandgestrahlt R,=5,4%0,5). Durch die hohe Hirte der Legierungen findet jedoch
kaum Materialabtrag statt, sodass an der Oberfliche angeschmolzene Pulverpartikel nicht
vollstindig entfernt werden. Das elektrolytische Plasmapolieren kann diese Pulverpartikel
entfernen, sodass es zu einer deutlichen Verringerung der Rauheit kommt (FeCrMoVWC el.
plasmapoliert R, =1%0,03). Durch Schleifen der Oberfliche wird die gleiche Oberflichengtite wie
bei konventioneller Verarbeitung erreicht (FeCrMoVWC geschliffen R,=0,6%0,01).

Somit konnte im Rahmen der Arbeit die gesamte Prozesskette von der Legierungsentwicklung
tber die Parameteroptimierung bis hin zur Bauteilherstellung, Nachbearbeitung und einem

Einsatztest aufgezeigt werden.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Die Kombination aus der additiven Fertigungstechnologie selektives Laserschmelzen und neuen
Werkstotfen erlaubt es, fortschrittliche Konzepte bei der Beeinflussung des Gefiiges und damit
der Werkstoffeigenschaften umzusetzen. Folglich werden neue Ansitze hinsichtlich der

Gestaltung und Auslegung von Werkzeugen erméglicht.

Dafir werden Werkstoffe benétig, die u. a. hohe Hirte, Festigkeit und Verschlei3bestindigkeit
aufweisen. Der Prozess erfordert Werkstoffe, die schweibar sind und durch den
verfahrensbedingt hohen Temperaturgradienten im Werkstick weder reilen noch sich
nennenswert verzichen. Aufgrund des hohen Kohlenstoffgehaltes bei vielen Werkzeugstihlen
verfiigen diese tiber eine geringe Schweil3barkeit und eine hohe Anfilligkeit fiir Rissbildung und

Verzug, was bei der Verarbeitung mittels SLM eine gro3e Herausforderung darstellt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei hochfeste Werkzeugstihle (Fe85Cr4Mo8V2C1 und
Fe85CrdMo1V1IWS8C1), die als Gusslegierungen am IFW Dresden entwickelt wurden, in den
SLM-Prozess uberfithrt. Sie zeigen bereits im Gusszustand eine hohe Hirte, Druckfestigkeit und
VerschleiBbestindigkeit. Die beiden untersuchten Legierungen stellen jedoch bei der
Verarbeitung im  SLM-Prozess eine Herausforderung dar. Daher wurde eine
Legierungsentwicklung durchgefithrt mit dem Ziel, die mechanischen Eigenschaften der
Ausgangslegierungen zu erhalten und die Prozessierbarkeit mittels SLM zu verbessern. Um bei
der Legierungsentwicklung die aufwendige Pulververdisung aller Legierungsmodifikationen
einzusparen, wurde eine Vorauswahl mit Hilfe eines Rascherstarrungsprozesses (Schleuderguss)
durchgefiihrt. Nach Optimierung des Kohlenstoff- und Karbidbildnergehaltes wurde die
Zusammensetzung Fe90,8Crd4V0,5W4C0,7 ausgewihlt.

Bei den drei vorgestellten Legierungen wurde der Einfluss der speziellen Prozessbedingungen im
SLM-Prozess — eine hohe Erstarrungsrate resultierend aus groflen thermischen Gradienten und
Wachstumsraten — auf Geftiige und mechanische Eigenschaften untersucht. Zudem wurden die
Materialeigenschaften von SK-Guss- und SLM-Zustand der Legierungen vergleichend

gegeniibergestellt und bewertet.

Durch die hohe Erstarrungsrate wird das Geftge beeinflusst. Das Festkérpervolumen, auf
welches die nidchste Schicht aufgebaut wird, agiert als Wirmesenke, sodass es zu einer gerichteten
Erstarrung kommt. Der gro3e thermische Gradient und die hohe Wachstumsrate resultieren aus
einem  kleinen, sich bewegenden Schmelzvolumen. Es kommt zu  gerichteter,

zelluldr/dendritischer Erstarrung in Baurichtung. Aus dem PADS von 1 um ldsst sich eine
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Erstarrungsrate von 10° K/s ableiten. Wihrend der dendritischen Erstarrung kommt es zu
Mikrosegregation, aus der eine geordnete Phasenabfolge resultiert. Im Zentrum der Dendriten ist
Martensit lokalisiert. Durch die Mikrosegregation nimmt die Konzentration der
Legierungselemente vom Zentrum zum Rand der Dendriten zu. Am Auflenrand der Dendriten
wird durch die héhere Kohlenstoffkonzentration Restaustenit stabilisiert. Es scheiden komplexe
Karbide am 4duBersten Rand des Dendriten, dem Ort der mit der hochsten

Legierungselementkonzentration, aus.

Fe85CrdMo8V2C1 muss, um Risse zu vermeiden, mit einer Substratplattenheizung verarbeitet
werden. Mit einem ungewohnlich niedrigen Schraffurabstand von 40 pm koénnen Bauteile bis
15mm Kantenlinge auch ohne Substratplattenheizung hergestellt werden. Der hohe
Energieeintrag fithrt zu einer starken Erwiarmung des Bauteils, was den Temperaturgradienten

verringert. Zudem findet eine in-situ Anlassbehandlung durch den Wirmeeintrag des Lasers statt.

Fe85Cr4dMo1V1WS8C1 ist durch einen geringen Schraffurabstand ohne Substratplattenheizung
verarbeitbar. Die verbesserte Verarbeitbarkeit gegentiber Fe85Cr4dMo8V2C1 ist auf eine partielle

Substitution von Molybdin und Vanadium durch Wolfram zurtickzuftihren.

Bei Fe85Cr4Mo8V2C1 treten komplexe Karbide vom Typ M,C (M= Mo, V, Cr) und MC (M=V,
Cr), bei Fe85Ct4Mol1VIWS8C1 vom Typ M,C (M= W, Mo, V, Cr) auf. TEM-Analysen an
Fe85CrdMo1V1WS8C1 haben gezeigt, dass die Karbide als abgerundete Nanokarbide in der

GroBenordnung von 50 nm saumartig entlang der Dendritengrenzen ausgeschieden werden.

Es entstehen Martensitplatten, die sich makroskopisch tber mehrere Schichten hinweg
erstrecken. An den Grenzflichen wird das Wachstum epitaktisch in die nichste Schicht
fortgesetzt. Die Martensitplatten sind aus kleineren Submartensitplatten zusammengesetzt.
Uberschreiten die Martensitplatten eine bestimmte Dicke, unterbrechen sie die dendritische

Struktur und den ansonsten regelmiBigen Karbidfilm entlang der Dendriten.

Uber eine Anpassung des Energieeintrags durch die Prozessparameter und die Einstellung der
Substrattemperatur ldsst sich das Verhiltnis vom Martensit zu Austenit beeinflussen. Die
zelluldr/dendritische Struktur und der Karbidgehalt bleiben unverindert. Eine Erhohung des
Energieeintrags bewirkt eine Erhchung des Martensitgehalts. Die Temperatur im Bauteil und in
der direkten Nachbarschaft zur Schmelzbahn steigt an und es kommt zu einer thermisch

induzierten Umwandlung von Restaustenit in Martensit, dhnlich einer in-situ Anlassbehandlung.

Die Substrattemperatur beeinflusst den thermischen Gradienten im Bauteil und damit die

Eigenspannungen. Bei Erhéhung der Substrattemperatur von RT auf 200 °C sinkt der
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Martensitgehalt zunichst ab. Ursidchlich ist eine Verringerung der Eigenspannungen durch den
geringeren thermischen Gradienten. Die eigenspannungsinduzierte Phasenumwandlung von
Restaustenit in Martensit tritt nur noch in geringerem Umfang auf. Eine weitere Erhéhung der
Substrattemperatur bis auf 500 °C hat einen Anstieg des Martensitgehalts zur Folge. Es kommt
zu einer in-situ Anlassbehandlung, da sich Substrattemperatur und Wirmeeintrag addieren und
somit Bauteiltemperaturen erreicht werden, die eine Umwandlung von Restaustenit in Martensit

bewirken.

Durch Anpassung des Martensitgehalts tiber die Prozessparameter, die Substrattemperatur und
den Anlasszustand des Martensits lasst sich die Hirte der Legierungen tiber einen weiten Bereich
gezielt einstellen. Mit Fe85Cr4Mo8V2C1 kann eine Hirte zwischen 60 und 69 HRC erreicht
werden. Fe85Cr4Mo1V1WS8C1 deckt einen Bereich von 58 bis 65 HRC ab.

Mit Fe85Cr4MolVIWS8C1 wird unter Druckbelastung eine Druckfestigkeit von bis zu
59741217 MPa bei einer Bruchstauchung von 20£1,1 % erzielt. Die Rissausbreitung erfolgt bei
Fe85Cr4dMo8V2C1 und Fe85Cr4Mol1V1WS8C1 entlang der Martensitplatten. Sie versagen durch
einen Mischbruch aus Spalt- und Gleitbruch. Unter Zugbelastung verringern Delaminations- und
Beschichtungsfehler die Zugfestigkeit und Bruchdehnung. Es wird eine Zugfestigkeit von
1013%28 MPa und eine Bruchdehnung von 1,9£0,02 % mit Fe85Cr4Mo1V1WS8C1 erreicht.

Auf Grundlage der Erkenntnisse, die bei der Charakterisierung von Fe85Cr4dMo8V2C1 und
Fe85Cr4dMo1V1IWS8C1 gewonnen wurden, ist eine Legierungsentwicklung durchgefithrt worden.
Das Schleudergussverfahren wurde zur Probenherstellung ausgewihlt, um die hohe
Erstarrungsgeschwindigkeit im SLM-Prozess nachzubilden, und hat sich als geeignetes Verfahren
erwiesen. Das Gefiige und die mechanischen Eigenschaften dhneln denen aus dem SLM-Prozess.
Die Legierung Fe90,8Cr4V0,5W4C0,7 vereint gute Schweil3barkeit mit den geforderten
mechanischen Figenschaften. Sie ist zudem durch Reduktion der Legierungselementgehalte

kostengtinstiger als die Ausgangslegierungen.

Die Gefligezusammensetzung  dhnelt den  Ausgangslegierungen, Morphologie  und
Phasenverteilung sind jedoch verschieden. Im SK-Gusszustand wurde das durchgehende
Karbidnetzwerk aufgelst, was zu einer um 500 MPa erhdhten Zugfestigkeit fihrt. Die Harte ist
5 HRC niedriger als bei den Ausgangslegierungen im SK-Gusszustand. Im SLM-Prozess entsteht
ein in Baurichtung ausgerichtetes zelluldr/dendritisches Geflige. Innerhalb jedes Dendriten findet
sich eine geordnete Phasenabfolge von Martensit, Restaustenit und Karbiden. Das
zelluldr/dendritische Geflige wird von Martensitplatten Ubetlagert, die tber mehrere Schichten

hinwegreichen.
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Die Verarbeitbarkeit der neu entwickelten Legierung im SLM-Prozess konnte erfolgreich
gegeniiber den  Ausgangslegierungen  verbessert werden. Resultierend konnte die
Baugeschwindigkeit bei gleicher Dichte um Faktor vier erhéht werden. Fur die Verarbeitung der
Legierungsentwicklung ist aulerdem keine Substratplattenheizung notwendig. Es tritt keine
Rissbildung auf und der Verzug ist sehr gering. Die hervorragende Verarbeitbarkeit erlaubte es,
die Prozessparameter nicht nur hinsichtlich Dichte und Spannungsminimierung zu optimieren,
sondern auch die mechanischen FEigenschaften gezielt zu beeinflussen. So wurde ein
Parametersatz entwickelt, der auf partieller Doppelbelichtung beruht. Innerhalb der doppelt
belichteten Bereiche ist die Erstarrungsgeschwindigkeit bei der zweiten Belichtung um den
Faktor funf gesteigert worden. Dies hat eine Hirtesteigerung von 54£2,4 HRC auf 68+2,8 HRC
zur Folge. Angewandt wurde dies u. a. um Werkzeuge mit einer in-situ gehirteten Randschicht
herzustellen. Der einstellbare Hirtebereich wurde damit im Vergleich zu den
Ausgangslegierungen vergrof3ert. Weitere Erfolge sind hinsichtlich der Festigkeit und Duktilitit
zu verzeichnen. Die Zugfestigkeit konnte auf 14661126 MPa und die Bruchstauchung im

Druckversuch auf bis zu 331+1,8 % gesteigert werden.

Unter abrasiver VerschleiBbelastung tbertreffen die SLM verarbeiteten Legierungen ihre SK-
Gusszustinde um mindestens 200 %. Dies ist auf die gesteigerte Harte und einen geeigneten
Restaustenitgehalt  zurlickzufiihren. Bei  ungeschmiertem — Gleitverschleil3 — zeigt  die

Legierungsentwicklung eine deutlich héhere VerschleiBbestindigkeit als die Ausgangslegierungen.

Die Moglichkeiten, die sich bei einer additiven Werkzeugherstellung mit den untersuchten
Legierungen ergeben, wurden im Rahmen der Arbeit demonstriert. Es wurden Bohrer und Friser
mit integrierten Kihlkanilen gefertigt, nachbearbeitet und getestet. Auflerdem wurden
Sonderwerkzeuge und Wendeschneidplatten hergestellt. Damit wurde in dieser Arbeit die
gesamte Prozesskette von der Legierungsentwicklung, -herstellung, Parameteroptimierung, dem

Bauteilentwurf, bis hin zur Bauteilherstellung, dessen Nachbearbeitung und Einsatz abgedeckt.

Es kann geschlussfolgert werden, dass sich alle drei untersuchten Legierungen fir die additive
Herstellung von Werkzeugen eignen. Eine Auswahl der geeigneten Legierung fiir eine spezifische
Anwendung kann iber die geforderten mechanischen Eigenschaften erfolgen. Ist héchste
Druckfestigkeit und hohe Verschlei3bestindigkeit unter Abrasiv- und Gleitverschleil3 gefordert,
sollte  Fe85Cr4Mol1V1IWS8C1 verwendet werden. Bei hoher Hirte und abrasiver
VerschleiBbestindigkeit  ist  Fe85Cr4Mo8V2C1  am  besten  geeignet. Die  neue
Legierungsentwicklung Fe90,8Cr4V0,5W4C0,7 sollte fiir grolle Bauteile und fiir niedrige
Prozesszeiten verwendet werden. Sie vereint vergleichsweise hohe Duktilitit, exzellente

Zugfestigkeit, hohe Verschlei3bestindigkeit unter Abrasiv- und Gleitverschleil und eine in-situ



133

einstellbare Hirte miteinander. Es hat sich gezeigt, dass die gezielte Legierungsentwicklung fir
die additive Fertigung grofles Potenzial hat. Legierungen koénnen fir den angestrebten
Einsatzbereich optimiert werden und es kénnen gro3e Verbesserungen in Verarbeitbarkeit und
Eigenschaften erzielt werden. Die Existenz unzihliger Stahllegierungen fiir verschiedene
Anwendungsbereiche und Herstellungsverfahren zeigt, dass es einen gro3en Bedarf und Markt

gibt.

Ausblick

Die auftretenden FEigenspannungen sollten noch tiefgreifender untersucht werden. Da
Eigenspannungsmessungen mit der Bohrlochmethode aufgrund der hohen Hirte nicht moglich
waren und die rontgenographische Eigenspannungsanalyse durch die geringe KorngréBe

erschwert wird, wurde sich die Neutronendiffrakometrie als weiteres Verfahren anbieten.

Weitere wichtige mechanische Eigenschaften, die untersucht werden sollten, sind die Zihigkeit,
Ermudungseigenschaften und das Verhalten unter dynamischer Beanspruchung. Aufgrund der
Restporositit, den Eigenspannungen und den anisotropen Eigenschaften sind hier

Einschrankungen zu erwarten.

Eine weitere Verbesserung des Prozesses wire mit dem Einsatz aktuell verfigbarer
Prozesstiberwachung mit Rickkopplung gegeben. Durch eine Schichtiiberwachung im Prozess
lieBen sich mogliche Delaminations- und Beschichtungsfehler, welche die potenziell erreichbare

Zugtestigkeit noch beschrinken, wihrend des Prozesses erkennen und ausbessern.

Eine Anwendung der Legierungen in der Industrie wire wiinschenswert und die Fertigung
groBBerer Werkzeuge sollte angestrebt werden. Die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen
haben sich als sehr geeignet fir die additive Werkzeugherstellung erwiesen. Dadurch, dass die
gesamte Prozesskette charakterisiert wurde, ist eine schnelle Ubertragung in die industrielle

Fertigung méglich.



134 9 Literaturverzeichnis

9 Literaturverzeichnis

[1] D. Gu, Laser Additive Manufacturing of High-Performance Materials, Springer, Berlin
Heidelberg, 2015.

[2] J.-P. Celis, R.S. Cowan, A. Fischer, T. Gradt, P. Groche, E. Kleinlein, G. Knoll, T. Mang, E.
Santner, H. Sturm, Tribologie-Handbuch: Tribometrie, Tribomaterialien, Tribotechnik, Springer-
Verlag, Berlin, 2015.

[3] D. Herzog, V. Seyda, E. Wycisk, C. Emmelmann: Additive manufacturing of metals, Acta
Materialia, Nx. 117, S. 371-392, 2016.

[4] L. Nickels: Additive manufacturing: A uset's guide, Mezal/ Powder Report, Nt. 71, Bd. 2, S. 100-
105, 2016.

[5] D.-G. Ahn: Applications of laser assisted metal rapid tooling process to manufacture of
molding & forming tools—state of the art, Infernational Journal of Precision Engineering and
Manufacturing, Nr. 12, Bd. 5, S. 925, 2011.

[6] C.Y. Yap, C.K. Chua, Z.L. Dong, Z.H. Liu, D.Q. Zhang, LL.E. Loh, S.L.. Sing: Review of
selective laser melting: Materials and applications, Applied Physics Reviews, Nr. 2, Bd. 4, S. 041101,
2015.

[7] E.O. Olakanmi, R.F. Cochrane, K.W. Dalgarno: A review on selective laser sintering/melting
(SLS/SLM) of aluminium alloy powders: Processing, microstructure, and properties, Progress in
Materials Science, Nt. 74, S. 401-477, 2015.

[8] L.C. Zhang, H. Attar, M. Calin, J. Eckert: Review on manufacture by selective laser melting
and properties of titanium based materials for biomedical applications, Materials Technology, Nr. 31,
Bd. 2, S. 66-76, 2016.

[9] G.E. Totten, Steel heat treatment: metallurgy and technologies, crc Press, Boca Raton, 2000.

[10] U. Kthn, N. Mattern, T. Gemming, U. Siegel, K. Werniewicz, J. Eckert: Superior mechanical
properties of FeCtMoVC, Applied Physics Letters, Nr. 90, Bd. 26, S. 261901, 2007.

[11] J. Hufenbach, S. Kohlar, U. Kihn, L. Giebeler, J. Eckert: Microstructural and mechanical
characterization of an ultra-high-strength Fe86.7Cr4.4Mo00.6V1.1W2.5C4.7 alloy, Journal of
Materials Science, Nt. 47, Bd. 1, S. 267-271, 2011.

[12] T. Wohlers, Wohlers report 2016, Wohlers Associates Inc, Fort Collins, 2016.

[13] P.A.L. Ciraud, Verfahren und Vorrichtung zur Herstellung beliebiger Gegenstaende aus
beliebigem schmelzbarem Material, Google Patents, 1973.

[14] E.C. Santos, M. Shiomi, K. Osakada, T. Laoui: Rapid manufacturing of metal components
by laser forming, International Journal of Machine Tools and Manufacture, Nr. 46, Bd. 12, S. 1459-1468,
2006.



135

[15] C.E. Deckard, Verfahren und Vorrichtung zur Herstellung von gesinterten Formkorpern
durch Teilsinterung, Google Patents, 1993.

[16] W. Meiners, K.D. Wissenbach, A.D. Gasser, Shaped body especially prototype or
replacement part production, Google Patents, 1998.

[17] C. Lindemann, U. Jahnke, M. Moi, R. Koch, Analyzing product lifecycle costs for a better
understanding of cost drivers in additive manufacturing, 23th Annual International Solid

Freeform Fabrication Symposium—An Additive Manufacturing Conference. Austin Texas USA
6th-8th August, 2012.

[18] S. Ford, M. Despeisse: Additive manufacturing and sustainability: an exploratory study of the
advantages and challenges, Journal of Cleaner Production, Nr. 137, S. 1573-1587, 2016.

[19] D. Chen, S. Heyer, S. Ibbotson, K. Salonitis, J.G. Steingrimsson, S. Thiede: Direct digital
manufacturing: definition, evolution, and sustainability implications, Journal of Cleaner Production,
Nr. 107, S. 615-625, 2015.

[20] I. Gibson, D. Rosen, B. Stucker, Additive manufacturing technologies: 3D printing, rapid
prototyping, and direct digital manufacturing, Springer, New York, 2014.

[21] E.Y.G. Wirtschaftsprifungsgesellschaft, EY’s Global 3D printing Report 2016, 2016.

[22] R.P. Mudge, N.R. Wald: Laser engineered net shaping advances additive manufacturing and
repair, WELDING JOURNAIL-NEW YORK-, Nr. 86, Bd. 1, S. 44, 2007.

[23] G. Campoli, M. Borleffs, S.A. Yavari, R. Wauthle, H. Weinans, A.A. Zadpoor: Mechanical
properties of open-cell metallic biomaterials manufactured using additive manufacturing, Materials
& Design, Nr. 49, S. 957-965, 2013.

[24] L.E. Murr, S. Gaytan, A. Ceylan, E. Martinez, J. Martinez, D. Hernandez, B. Machado, D.
Ramirez, F. Medina, S. Collins: Characterization of titanium aluminide alloy components

fabricated by additive manufacturing using electron beam melting, Acta Materialia, Nx. 58, Bd. 5,
S. 1887-1894, 2010.

[25] P. Heinl, L. Miller, C. Kérner, R.F. Singer, F.A. Muller: Cellular Ti—6Al-4V structures with
interconnected macro porosity for bone implants fabricated by selective electron beam melting,
Acta biomaterialia, Nt. 4, Bd. 5, S. 1536-1544, 2008.

[26] D. Cormier, O. Harrysson, H. West: Characterization of H13 steel produced via electron
beam melting, Rapid Prototyping Journal, Nr. 10, Bd. 1, S. 35-41, 2004.

[27] J. Corney, G.J. Gibbons, R.G. Hansell: Direct tool steel injection mould inserts through the
Arcam EBM free-form fabrication process, Assembly Automation, Nx. 25, Bd. 4, S. 300-305, 2005.

[28] L.-E. Rinnar, A. Glad, C.-G. Gustafson: Efficient cooling with tool inserts manufactured by
electron beam melting, Rapid Prototyping Journal, Nr. 13, Bd. 3, S. 128-135, 2007.



136 9 Literaturverzeichnis

[29] Y. Ivanov, W. Matz, V. Rotshtein, R. Gunzel, N. Shevchenko: Pulsed electron-beam melting
of high-speed steel: structural phase transformations and wear resistance, Surface and Coatings
Technology, Nt. 150, Bd. 2, S. 188-198, 2002.

[30] P. Strutt: A comparative study of electron beam and laser melting of M2 tool steel, Materials
Science and Engineering, Nr. 44, Bd. 2, S. 239-250, 1980.

[31] X. Zhao, S. Li, M. Zhang, Y. Liu, T.B. Sercombe, S. Wang, Y. Hao, R. Yang, L.E. Murr:
Comparison of the microstructures and mechanical properties of Ti—6Al-4V fabricated by
selective laser melting and electron beam melting, Materials & Design, Nr. 95, S. 21-31, 2016.

[32] J. Mazumder, D. Dutta, N. Kikuchi, A. Ghosh: Closed loop direct metal deposition: art to
part, Optics and Lasers in Engineering, Nt. 34, Bd. 4, S. 397-414, 2000.

[33] M.K. Imran, S. Masood, M. Brandt, S. Bhattacharya, J. Mazumder: Direct metal deposition
(DMD) of H13 tool steel on copper alloy substrate: Evaluation of mechanical properties,
Materials Science and Engineering: A, Nr. 528, Bd. 9, S. 3342-3349, 2011.

[34] J. Choi, Y. Chang: Characteristics of laser aided direct metal/material deposition process for
tool steel, International Journal of Machine Tools and Manufacture, Nr. 45, Bd. 4, S. 597-607, 2005.

[35] S. Bhattacharya, G. Dinda, A. Dasgupta, J. Mazumder: Microstructural evolution of AISI
4340 steel during direct metal deposition process, Materials Science and Engineering: A, Nr. 528, Bd.
0, S. 2309-2318, 2011.

[36] G. Sun, S. Bhattacharya, G. Dinda, A. Dasgupta, J. Mazumder: Influence of processing
parameters on lattice parameters in laser deposited tool alloy steel, Materials Science and Engineering:
A, Nr. 528, Bd. 15, S. 5141-5145, 2011.

[37] L. Wang, S.D. Felicelli, P. Pratt: Residual stresses in LENS-deposited AISI 410 stainless steel
plates, Materials Science and Engineering: A, Nr. 496, Bd. 1, S. 234-241, 2008.

[38] B.V. Krishna, A. Bandyopadhyay: Surface modification of AISI 410 stainless steel using laser
engineered net shaping (LENS TM), Materials & Design, Nr. 30, Bd. 5, S. 1490-1496, 20009.

[39] J. Yu, M. Rombouts, G. Maes: Cracking behavior and mechanical properties of austenitic
stainless steel parts produced by laser metal deposition, Materials & Design, Nr. 45, S. 228-235,
2013.

[40] Y. Xue, A. Pascu, M. Horstemeyer, L. Wang, P. Wang: Microporosity effects on cyclic
plasticity and fatigue of LENS™-processed steel, .Acta Materialia, Nx. 58, Bd. 11, S. 4029-4038,
2010.

[41] J.-P. Kruth, P. Mercelis, J. Van Vaerenbergh, L. Froyen, M. Rombouts: Binding mechanisms
in selective laser sintering and selective laser melting, Rapid Prototyping Journal, Nr. 11, Bd. 1, S. 26-
36, 2005.



137

[42] H.-H. Tang, M.-L. Chiu, H.-C. Yen: Slurry-based selective laser sintering of polymer-coated
ceramic powders to fabricate high strength alumina parts, Journal of the European Ceramic Society, Nr.
31, Bd. 8, S. 1383-1388, 2011.

[43] J.-P. Kruth, X. Wang, T. Laoui, L. Froyen: Lasers and materials in selective laser sintering,
Assembly Automation, Nr. 23, Bd. 4, S. 357-371, 2003.

[44] M. Geiger, M. Euringer, R. Neugebauer, F. Garreis: Lamellierte Aktiv-Werkzeugelemente in
flexiblen Blechumformwerkzeugen, Blech, Robre, Profile, Nr. 46, Bd. 1-2, S. 34-37, 1999.

[45] M. Kunieda, T. Nakagawa: Manufacturing of laminated deep drawing dies by laser beam
cutting, Adpanced Technology of Plasticity, Nr. 1, S. 520-525, 1984.

[46] D. Walczyk, D. Hardt: Rapid tooling for sheet metal forming using profiled edge
laminations—design principles and demonstration, Journal of Manufacturing Science and Engineering,
Nr. 120, Bd. 4, S. 746-754, 1998.

[47] Z. Zhu, V. Dhokia, A. Nassehi, S.T. Newman: A review of hybrid manufacturing processes—

state of the art and future perspectives, International Journal of Computer Integrated Manufacturing, Nt.
26, Bd. 7, S. 596-615, 2013.

[48] http:/ /www.wmtr.com/additive_manufacturing_testing.html, Zugriff am 13.02.2017.

[49] G. Aviation: The FAA Cleared the First 3D Printed Part to Fly in a Commercial Jet Engine
from GE, GE Reports, 2015.

[50] N. Karapatis, J. Van Griethuysen, R. Glardon: Direct rapid tooling: a review of current
research, Rapid Prototyping Journal, Nr. 4, Bd. 2, S. 77-89, 1998.

[51] K.V. Wong, A. Hernandez: A Review of Additive Manufacturing, ISRN Mechanical
Engineering, Nr. 2012, S. 1-10, 2012.

[52] Airbus S.A.S.
[53] MAPAL Prizisionswerkzeuge Dr. Kress KG.

[54] O. Rehme, Cellular design for laser freeform fabrication, TU Hamburg-Harburg, Géttingen,
20009.

[55] M. van Elsen, Complexity of Selective Laser Melting: a new optimisation approach, Citeseer,
2007.

[56] R. Li, Y. Shi, Z. Wang, L. Wang, J. Liu, W. Jiang: Densification behavior of gas and water
atomized 316L stainless steel powder during selective laser melting, Applied Surface Science, Nr.
256, Bd. 13, S. 4350-4356, 2010.



138 9 Literaturverzeichnis

[57] P. Karapatis, A sub-process approach of selective laser sintering, Fcole polytechnique
fédérale de Lausanne, 2002.

[58] B. Liu, R. Wildman, C. Tuck, I. Ashcroft, R. Hague, Investigation the effect of particle size
distribution on processing parameters optimisation in selective laser melting process,
International solid freeform fabrication symposium: an additive manufacturing conference.
University of Texas at Austin, Austin, S. 227-238, 2011.

[59] A.B. Spierings, D. Bourell, N. Herres, G. Levy: Influence of the particle size distribution on
surface quality and mechanical properties in AM steel parts, Rapid Prototyping Journal, Nr. 17, Bd. 3,
S. 195-202, 2011.

[60] F. Klocke, C. Wagner: Coalescence behaviour of two metallic particles as base mechanism of
selective laser sintering, CIRP Annals-Manufacturing Technology, Nr. 52, Bd. 1, S. 177-180, 2003.

[61] S.A. Khairallah, A.”T. Anderson, A. Rubenchik, W.E. King: Laser powder-bed fusion additive
manufacturing: Physics of complex melt flow and formation mechanisms of pores, spatter, and
denudation zones, Acfa Materialia, Nt. 108, S. 36-45, 2016.

[62] M.J. Matthews, G. Guss, S.A. Khairallah, A.M. Rubenchik, P.]. Depond, W.E. King:
Denudation of metal powder layers in laser powder bed fusion processes, Acta Materialia, Nr. 114,
S. 33-42, 2016.

[63] B. Cheng, S. Shrestha, K. Chou: Stress and deformation evaluations of scanning strategy
effect in selective laser melting, Additive Manufacturing, Nr. 12, S. 240-251, 2016.

[64] J. Jhabvala, E. Boillat, T. Antignac, R. Glardon: On the effect of scanning strategies in the
selective laser melting process, V7rtual and Physical Prototyping, Nr. 5, Bd. 2, S. 99-109, 2010.

[65] P. Mercelis, J.-P. Kruth: Residual stresses in selective laser sintering and selective laser
melting, Rapid Prototyping Journal, Nr. 12, Bd. 5, S. 254-265, 20006.

[66] J.-P. Kruth, J. Deckers, E. Yasa, R. Wauthlé: Assessing and comparing influencing factors of
residual stresses in selective laser melting using a novel analysis method, Proceedings of the Institution
of Mechanical Engineers, Part B: Journal of Engineering Manufacture, Nx. 226, Bd. 6, S. 980-991, 2012.

[67] K. Senthilkumaran, P.M. Pandey, P. Rao: Influence of building strategies on the accuracy of
parts in selective laser sintering, Materials & Design, Nr. 30, Bd. 8, S. 2946-2954, 20009.

[68] T. Gustmann, A. Neves, U. Kithn, P. Gargarella, C.S. Kiminami, C. Bolfarini, J. Eckert, S.
Pauly: Influence of processing parameters on the fabrication of a Cu-Al-Ni-Mn shape-memory
alloy by selective laser melting, Additive Manufacturing, Nr. 11, S. 23-31, 2016.

[69] L.N. Carter, C. Martin, P.]. Withers, M.M. Attallah: The influence of the laser scan strategy
on grain structure and cracking behaviour in SLM powder-bed fabricated nickel superalloy,
Journal of Alloys and Compounds, Nx. 615, S. 338-347, 2014.



139

[70] U. Behrendt, M. Shellabear: The EOS rapid prototyping concept, Computers in Industry, Nr.
28,Bd. 1, S. 57-61, 1995.

[71] R. Mertens, S. Cljjsters, K. Kempen, J.-P. Kruth: Optimization of scan strategies in selective

laser melting of aluminum parts with downfacing areas, Journal of Manufacturing Science and
Engineering, Nr. 136, Bd. 6, S. 061012, 2014.

[72] E. Yasa, J.P. Kruth: Microstructural investigation of Selective Laser Melting 3161 stainless
steel parts exposed to laser re-melting, Procedia Engineering, Nr. 19, S. 389-395, 2011.

[73] N.K. Tolochko, Y.V. Khlopkov, S.E. Mozzharov, M.B. Ignatiev, T. Laoui, V.I. Titov:
Absorptance of powder materials suitable for laser sintering, Rapid Prototyping Journal, Nr. 6, Bd. 3,
S. 155-161, 2000.

[74] A. Gusarov, J.-P. Kruth: Modelling of radiation transfer in metallic powders at laser
treatment, International Journal of Heat and Mass Transfer, Nr. 48, Bd. 16, S. 3423-3434, 2005.

[75] N.B. Dahotre, S. Harimkar, Laser fabrication and machining of materials, Springer Science &
Business Media, Berlin, 2008.

[76] L. Lober, Werkstoffwissenschaftliche Aspekte des Leichtbaus der laserstrahlgeschmolzenen
Titanaluminide Ti48AI48Cr2Nb2 und Ti38,87A143,67Nb4,08Mo01,02B0,1 und dem X2CrNiMo
17-12-2 Stahl, TU Dresden, 2014.

[77] H.-D. Tietz, Grundlagen der Eigenspannungen: Entstehung in Metallen, Hochpolymeren u.
silikatischen Werkstoffen, Messtechnik u. Bewertung, Springer-Verlag, Wien, 1983.

[78] H.-J. Hinsch, J. Krebs, Eigenspannungen und Forminderungen in Schweil3konstruktionen:
Grundlagen und praktische Anwendungen, Verlag fir Schweilen und verwandte Verfahren,
Dasseldotf, 2006.

[79] B. Eigenmann, E. Macherauch: Rontgenographische  Untersuchung  von
Spannungszustinden in Werkstoffen, Materialwissenschaft und Werkstofftechnife, Nr. 26, Bd. 3, S. 148-
160, 1995.

[80] K. Kempen, E. Yasa, L. Thijs, J.P. Kruth, J. Van Humbeeck: Microstructure and mechanical
properties of Selective Laser Melted 18Ni-300 steel, Physics Procedia, Nx. 12, S. 255-263, 2011.

[81] A. Gusarov, M. Pavlov, I. Smurov: Residual stresses at laser surface remelting and additive
manufacturing, Physics Procedia, Nt. 12, S. 248-254, 2011.

[82] J. Ding, P. Colegrove, J. Mehnen, S. Ganguly, P.S. Almeida, F. Wang, S. Williams: Thermo-
mechanical analysis of wire and arc additive layer manufacturing process on large multi-layer
patts, Computational Materials Science, Nr. 50, Bd. 12, S. 3315-3322, 2011.

[83] W. King, A. Anderson, R. Ferencz, N. Hodge, C. Kamath, S. Khairallah, A. Rubenchik:
Laser powder bed fusion additive manufacturing of metals; physics, computational, and materials
challenges, Applied Physics Reviews, Nt. 2, Bd. 4, S. 041304, 2015.



140 9 Literaturverzeichnis

[84] P. Rangaswamy, M. Griffith, M. Prime, T. Holden, R. Rogge, J. Edwards, R. Sebring:
Residual stresses in LENS® components using neutron diffraction and contour method,
Materials Science and Engineering: A, Nr. 399, Bd. 1, S. 72-83, 2005.

[85] P. Withers, H. Bhadeshia: Residual stress. Part 2—Nature and origins, Materials Science and
Technology, Nx. 17, Bd. 4, S. 366-375, 2001.

[86] R. Cottam, J. Wang, V. Luzin: Characterization of microstructure and residual stress in a 3D
H13 tool steel component produced by additive manufacturing, Journal of Materials Research, Nr.
29, Bd. 17, S. 1978-19806, 2014.

[87] P. Mercelis, J.P. Kruth: Residual stresses in selective laser sintering and selective laser
melting, Rapid Prototyping Journal, Nr. 12, Bd. 5, S. 254-265, 20006.

[88] D. Buchbinder, W. Meiners, N. Pirch, K. Wissenbach, J. Schrage: Investigation on reducing
distortion by preheating during manufacture of aluminum components using selective laser
melting, Journal of Laser Applications, Nr. 26, Bd. 1, S. 012004, 2014.

[89] P. Aggarangsi, J.I.. Beuth, Localized preheating approaches for reducing residual stress in
additive manufacturing, Solid Freeform Fabrication Proceedings, S. 709-720, 2006.

[90] F. Abe, K. Osakada, M. Shiomi, K. Uematsu, M. Matsumoto: The manufacturing of hard
tools from metallic powders by selective laser melting, Journal of Materials Processing Technology, Nr.
111, Bd. 1, S. 210-213, 2001.

[91] K. Dai, X. Li, L. Shaw: Comparisons between thermal modeling and experiments: effects of
substrate preheating, Rapid Prototyping Journal, Nx. 10, Bd. 1, S. 24-34, 2004.

[92] M. Shiomi, K. Osakada, K. Nakamura, T. Yamashita, F. Abe: Residual Stress within Metallic
Model Made by Selective Laser Melting Process, CIRP Annals - Manufacturing Technology, Nr. 53,
Bd. 1, S. 195-198, 2004.

[93] B. Vrancken, Study of Residual Stresses in Selective Laser Melting, KU Leuven, 2016.

[94] C.S. Wright, M. Youseffi, S.P. Akhtar, T.H.C. Childs, C. Hauser, P. Fox: Selective Laser
Melting of Prealloyed High Alloy Steel Powder Beds, Materials Science Forum, Nr. 514-516, S. 516-
523, 20006.

[95] B. Keene: Review of data for the surface tension of iron and its binary alloys, International
Materials Reviews, Nt. 33, Bd. 1, S. 1-37, 1988.

[96] S. Das: Physical aspects of process control in selective laser sintering of metals, Advanced
Engineering Materials, Nx. 5, Bd. 10, S. 701-711, 2003.

[97] H. Zhu, L. Lu, J. Fuh: Development and characterisation of direct laser sintering Cu-based
metal powdet, Journal of Materials Processing Technology, Nr. 140, Bd. 1, S. 314-317, 2003.



141

[98] J.-P. Kruth, S. Kumar, J. Van Vaerenbergh: Study of laser-sinterability of ferro-based
powders, Rapid Prototyping Journal, Nr. 11, Bd. 5, S. 287-292, 2005.

[99] D. Gu, Y. Shen: Development and characterisation of direct laser sintering multicomponent
Cu based metal powder, Powder metallurgy, Nx. 49, Bd. 3, S. 258-264, 20006.

[100] I. Yadroitsev, A. Gusarov, I. Yadroitsava, I. Smurov: Single track formation in selective
laser melting of metal powders, Journal of Materials Processing Technology, Nr. 210, Bd. 12, S. 1624-
1631, 2010.

[101] D. Gu, Y. Shen: Balling phenomena in direct laser sintering of stainless steel powder:
Metallurgical mechanisms and control methods, Materials & Design, Nt. 30, Bd. 8, S. 2903-2910,
2009.

[102] R.W. Messler Jr, Principles of welding: processes, physics, chemistry, and metallurgy, John
Wiley & Sons, New Jersey, 2008.

[103] K. Mills, B. Keene, R. Brooks, A. Shirali: Marangoni effects in welding, Philosophical
Transactions-Royal Society of London Series A Mathematical Physical and Engineering Sciences, S. 911-920,
1998.

[104] J. Ion, Laser processing of engineering materials: principles, procedure and industrial
application, Butterworth-Heinemann, Oxford, 2005.

[105] T. Gray, J. Spence, Rational welding design, Butterworth-Heinemann, Oxford, 1982.

[106] S.A. Khairallah, A. Anderson: Mesoscopic simulation model of selective laser melting of
stainless steel powdet, Journal of Materials Processing Technology, Nr. 214, Bd. 11, S. 2627-26306, 2014.

[107] D. Buchbinder, H. Schleifenbaum, S. Heidrich, W. Meiners, J. Biltmann: High power
selective laser melting (HP SLM) of aluminum parts, Physics Procedia, Nx. 12, S. 271-278, 2011.

[108] H.Y. Jung, S.J. Choi, K.G. Prashanth, M. Stoica, S. Scudino, S. Yi, U. Kihn, D. H. Kim,
K.B. Kim, J. Eckert: Fabrication of Fe-based bulk metallic glass by selective laser melting: A
parameter study, Materials & Design, Nt. 86, S. 703-708, 2015.

[109] S. Pauly, L. Lober, R. Petters, M. Stoica, S. Scudino, U. Kiihn, J. Eckert: Processing metallic
glasses by selective laser melting, Materials Today, Nr. 16, Bd. 1-2, S. 37-41, 2013.

[110] M. Brandt, Laser Additive Manufacturing: Materials, Design, Technologies, and
Applications, Woodhead Publishing, Cambridge, 2016.

[111] D.A. Porter, K.E. Easterling, M. Sherif, Phase Transformations in Metals and Alloys,
(Revised Reprint), CRC press, Boca Raton, 2009.

[112] S. Kou, Welding Metallurgy, 2 Ed., John Wiley & Sons, Inc., Hoboken, New Jersey, 2002.



142 9 Literaturverzeichnis

[113] P.R. Sahm, I. Egry, T. Volkmann, Schmelze, Erstarrung, Grenzflichen: Eine Einfthrung in
die Physik und Technologie fliissiger und fester Metalle, Springer, Berlin Heidelberg, 2001.

[114] H. Jacobi, K. Schwerdtfeger: Dendrite morphology of steady state unidirectionally solidified
steel, Metallurgical Transactions A, Nr. 7, Bd. 6, S. 811-820, 1976.

[115] L. Morris, W. Winegard: The cell to dendrite transition, Journal of Crystal Growth, Nr. 6, Bd.
1, S. 61-66, 1969.

[116] L'T.A. U.S. Department of Commerce, Global Steel Report, 2016.

[117] C.W. Wegst, Stahlschliissel - Key to Steel, Verlag Stahlschlissel Wegst GmbH, Marbach,
2016.

[118] A.M. Rafael, Tool Steels: Properties and Performance, CRC Press, Boca Raton, 2016.
[119] W.S. Association, World Steel in Figures 2017, World Steel Association, Briissel, 2017.

[120] J.R. Davis, ASM specialty handbook: tool materials, ASM international, Materials Park, S.
51-59, 1995.

[121] DIN EN ISO 4957:2001-02, Werkzeugstihle (ISO 4957:1999).

[122] E. Yamamoto, K. Shiga, R. Kayano, T. Okazaki, H. Watanabe, T. Kiso, T. Tahara, F.
Minami: Guidelines for Repair Welding of Pressure Equipment in Refineries and Chemical
Plants, Journal of Pressure Vessel Technology, Nx. 135, Bd. 3, S. 034501-034501-034512, 2013.

[123] D. Olson: Prediction of austenitic weld metal microstructure and properties, Welding journal,
Nr. 64, Bd. 10, S. 281-295, 1985.

[124] M. Rappaz, J.-M. Drezet, M. Gremaud: A new hot-tearing criterion, Metallurgical and
Materials Transactions A, Nr. 30, Bd. 2, S. 449-455, 1999.

[125] W.S. Pellini: Strain theory of hot tearing, Foundry, Nr. 80, S. 125-133, 1952.

[126] R. Dodd: Hot-tearing of Castings: A Review of the Literature, Foundry Trade Journal, Nr.
101, Bd. 32, S. 1-331, 1956.

[127] S. Metz, M. Flemings: Hot tearing in cast metals, [nternational Journal of Metalcasting, Nx. 77, S.
329-334, 1969.

[128] W. Savage, E. Nippes, E. Szekeres: Hydrogen induced cold cracking in a low alloy steel,
Welding journal, Nx. 55, Bd. 9, S. 275, 1976.

[129] H. Wittel, D. Muhs, D. Jannasch, Roloff/Matek Maschinenelemente: Normung,
Berechnung, Gestaltung-Lehrbuch und Tabellenbuch, Vieweg+Teubner Verlag, Wiesbaden,
2011.



143

[130] J. Dearden, H. O'Neill, A guide to the selection and welding of low alloy structural steels,
Welding Research Council of the Institute of Welding, Shaker Heights, 1940.

[131] Y. Ito, K. Bessyo: Weldability Formula of High Strength Steels: Related to Heat-affected
Zone Cracking, Sumitomo Search, Nt. 1, S. 59, 1968.

[132] N. Yurioka: Carbon equivalents for hardenability and cold cracking susceptibility of steels,
The Welding Institute, S. 41-50, 1990.

[133] C. Cottrell: An improved prediction method for avoiding HAZ hydrogen cracking, 1990.

[134] H. Suzuki: Cold cracking and its prevention in steel welding, Transactions of the Japan W elding
Society, Nr. 9, Bd. 2, S. 140-149, 1978.

[135] J. Lippold, W. Baeslack, I. Varol: Heat-affected zone liquation cracking in austenitic and
duplex stainless steels, Welding journal, Nr. 71, Bd. 1, S. 1, 1988.

[136] M. Shome, M. Tumuluru, Welding and Joining of Advanced High Strength Steels (AHSS),
Elsevier, Amsterdam, 2015.

[137] Z. Sun, X. Tan, S.B. Tor, W.Y. Yeong: Selective laser melting of stainless steel 3161 with
low porosity and high build rates, Materials & Design, Nr. 104, S. 197-204, 2016.

[138] K. Saeidi, X. Gao, Y. Zhong, Z.J. Shen: Hardened austenite steel with columnar sub-grain
structure formed by laser melting, Materials Science and Engineering: A, Nr. 625, S. 221-229, 2015.

[139] T. Niendorf, S. Leuders, A. Riemer, H.A. Richard, T. Troster, D. Schwarze: Highly
Anisotropic Steel Processed by Selective Laser Melting, Metallurgical and Materials Transactions B,
Nr. 44, Bd. 4, S. 794-796, 2013.

[140] H.K. Rafi, D. Pal, N. Patil, T.L.. Starr, B.E. Stucker: Microstructure and Mechanical
Behavior of 17-4 Precipitation Hardenable Steel Processed by Selective Laser Melting, Journal of
Materials Engineering and Performance, Nx. 23, Bd. 12, S. 4421-4428, 2014.

[141] E.A. Jdgle, P.-P. Choi, J. Van Humbeeck, D. Raabe: Precipitation and austenite reversion
behavior of a maraging steel produced by selective laser melting, Journal of Materials Research, Nr.
29, Bd. 17, S. 2072-2079, 2014.

[142] E.A. Jagle, Z. Sheng, P. Kiirnsteiner, S. Ocylok, A. Weisheit, D. Raabe: Comparison of
Maraging Steel Micro-and Nanostructure Produced Conventionally and by Laser Additive
Manufacturing, Materials, Nr. 10, Bd. 1, S. 8, 2016.

[143] C.S. Wright, M. Youseffi, S. Akhtar, T. Childs, C. Hauser, P. Fox, Selective laser melting of
prealloyed high alloy steel powder beds, Materials Science Forum, Trans Tech Publ, S. 516-523,
2006.

[144] K. Kempen, Expanding the Materials Palette for Selective Laser Melting of Metals, KU
Leuven, 2015.



144 9 Literaturverzeichnis

[145] M. Murayama, K. Hono, Y. Katayama: Microstructural evolution in a 17-4 PH stainless
steel after aging at 400 C, Metallurgical and Materials Transactions A, Nr. 30, Bd. 2, S. 345-353, 1999.

[146] P. Jerrard, L. Hao, K. Evans: Experimental investigation into selective laser melting of
austenitic and martensitic stainless steel powder mixtures, Proceedings of the Institution of Mechanical
Engineers, Part B: Journal of Engineering Manufacture, Nx. 223, Bd. 11, S. 1409-1416, 20009.

[147] L. Facchini, N. Vicente, I. Lonardelli, E. Magalini, P. Robotti, A. Molinari: Metastable

Austenite in 17—4 Precipitation-Hardening Stainless Steel Produced by Selective Laser Melting,
Advanced Engineering Materials, Nx. 12, Bd. 3, S. 184-188, 2010.

[148] T. LeBrun, T. Nakamoto, K. Horikawa, H. Kobayashi: Effect of retained austenite on
subsequent thermal processing and resultant mechanical properties of selective laser melted 17—4
PH stainless steel, Materials & Design, Nt. 81, S. 44-53, 2015.

[149] B. AlMangour, J.-M. Yang: Improving the surface quality and mechanical properties by
shot-peening of 17-4 stainless steel fabricated by additive manufacturing, Materials & Design, Nr.
110, S. 914-924, 2016.

[150] L.E. Murr, SM. Gaytan, D.A. Ramirez, E. Martinez, ]. Hernandez, K.N. Amato, P.W.
Shindo, F.R. Medina, R.B. Wicker: Metal fabrication by additive manufacturing using laser and
electron beam melting technologies, Journal of Materials Science & Technology, Nr. 28, Bd. 1, S. 1-14,
2012.

[151] F.M. Faubert, G.S. Springer: Measurement of the thermal conductivity of argon, krypton,
and nitrogen in the range 800-2000 K, The Journal of Chemical Physics, Nr. 57, Bd. 6, S. 2333-2340,
1972.

[152] J.T. Black, R.A. Kohser, DeGarmo's materials and processes in manufacturing, John Wiley
& Sons, New Jersey, 2011.

[153] T. Hermann Becker, T. Hermann Becker, D. Dimitrov, D. Dimitrov: The achievable
mechanical properties of SLM produced Maraging Steel 300 components, Rapid Prototyping Journal,
Nr. 22, Bd. 3, S. 487-494, 2016.

[154] G. Casalino, S.L. Campanelli, N. Contuzzi, A.D. Ludovico: Experimental investigation and
statistical optimisation of the selective laser melting process of a maraging steel, Optics & Laser
Technology, Nt. 65, S. 151-158, 2015.

[155] B. AlMangour, D. Grzesiak, J.-M. Yang: Nanocrystalline TiC-reinforced H13 steel matrix
nanocomposites fabricated by selective laser melting, Materials & Design, Nt. 96, S. 150-161, 2016.

[156] M.J. Holzweissig, A. Taube, F. Brenne, M. Schaper, T. Niendorf: Microstructural
Characterization and Mechanical Performance of Hot Work Tool Steel Processed by Selective
Laser Melting, Metallurgical and Materials Transactions B, Nt. 46, Bd. 2, S. 545-549, 2015.



145

[157] R. Mertens, B. Vrancken, N. Holmstock, Y. Kinds, J.P. Kruth, ]J. Van Humbeeck: Influence
of Powder Bed Preheating on Microstructure and Mechanical Properties of H13 Tool Steel SLM
Parts, Physics Procedia, Nt. 83, S. 882-890, 2016.

[158] K. Kempen, B. Vrancken, S. Buls, L. Thijs, J. Van Humbeeck, J.-P. Kruth: Selective laser
melting of crack-free high density M2 high speed steel parts by baseplate preheating, Journal of
Manufacturing Science and Engineering, Nt. 136, Bd. 6, S. 061026, 2014.

[159] Z.H. Liu, D.Q. Zhang, C.K. Chua, K.F. Leong: Crystal structure analysis of M2 high speed
steel parts produced by selective laser melting, Materials Characterization, Nr. 84, S. 72-80, 2013.

[160] Z.H. Liu, C.K. Chua, K.F. Leong, L. Thijs, ]. VanHumbeeck, J.P. Kruth, Microstructural
investigation of M2 high speed steel produced by selective laser melting, Photonics and
Optoelectronics (SOPO), 2012 Symposium on, IEEE, S. 1-4, 2012.

[161] H. Asgharzadeh, A. Simchi: Effect of sintering atmosphere and carbon content on the
densification and microstructure of laser-sintered M2 high-speed steel powder, Materials Science
and Engineering: A, Nt. 403, Bd. 1-2, S. 290-298, 2005.

[162] H.J. Niu, I.T.H. Chang: Selective laser sintering of gas atomized M2 high speed steel
powdet, Journal of Materials Science, Nt. 35, Bd. 1, S. 31-38, 2000.

[163] A. Simchi, H. Asgharzadeh: Densification and microstructural evaluation during laser
sintering of M2 high speed steel powder, Materials Science and Technology, Nr. 20, Bd. 11, S. 1462-
1468, 2013.

[164] H. Chen, D. Gu, D. Dai, C. Ma, M. Xia: Microstructure and composition homogeneity,
tensile property, and underlying thermal physical mechanism of selective laser melting tool steel
parts, Materials Science and Engineering: A, Nr. 682, S. 279-289, 2017.

[165] J.J.S. Dilip, G.D.J. Ram, T.L. Starr, B. Stucker: Selective laser melting of HY100 steel:
Process parameters, microstructure and mechanical properties, Additive Manufacturing, Nt. 13, S.
49-60, 2017.

[166] W. Wu, S.B. Tor, C.K. Chua, K.F. Leong, A. Merchant: Investigation on processing of
ASTM A131 Eh36 high tensile strength steel using selective laser melting, 17rtual and Physical
Prototyping, Nt. 10, Bd. 4, S. 187-193, 2015.

[167] E. Jelis, M. Clemente, S. Kerwien, N.M. Ravindra, M.R. Hespos: Metallurgical and
Mechanical Evaluation of 4340 Steel Produced by Direct Metal Laser Sintering, Jomz, Nr. 67, Bd.
3, S. 582-589, 2015.

[168] T. Niendorf, F. Brenne: Steel showing twinning-induced plasticity processed by selective
laser melting — An additively manufactured high performance material, Materials Characterization,
Nr. 85, S. 57-63, 2013.



146 9 Literaturverzeichnis

[169] C. Haase, J. Bultmann, J. Hof, S. Ziegler, S. Bremen, C. Hinke, A. Schwedt, U. Prahl, W.
Bleck: Exploiting Process-Related Advantages of Selective Laser Melting for the Production of
High-Manganese Steel, Materials, Nr. 10, Bd. 1, S. 56, 2017.

[170] M.A. Taha, A.F. Yousef, K.A. Gany, H.A. Sabour: On selective laser melting of ultra high
carbon steel: Effect of scan speed and post heat treatment, Materialwissenschaft und Werkstofftechnik,
Nr. 43, Bd. 11, S. 913-923, 2012.

[171] T. Nakamoto, N. Shirakawa, Y. Miyata, H. Inui: Selective laser sintering of high carbon

steel powders studied as a function of carbon content, Journal of Materials Processing Technology, Nr.
209, Bd. 15, S. 5653-5660, 2009.

[172] H. Hasan, M. Peet, J. Jalil, H. Bhadeshia: Heat transfer coefficients during quenching of
steels, Heat and mass transfer, Nr. 47, Bd. 3, S. 315-321, 2011.

[173] 1. Tolosa, F. Garciandia, F. Zubiri, F. Zapirain, A. Esnaola: Study of mechanical properties
of AISI 316 stainless steel processed by “selective laser melting”, following different
manufacturing strategies, The International Journal of Advanced Manufacturing Technology, Nr. 51, Bd. 5-
8, S. 639-647, 2010.

[174] R. Tobler, A. Nishimura, J. Yamamoto: Design-relevant mechanical properties of 316-type
steels for superconducting magnets, Cryggenics, Nr. 37, Bd. 9, S. 533-550, 1997.

[175] J. Bressan, D. Daros, A. Sokolowski, R. Mesquita, C. Barbosa: Influence of hardness on the
wear resistance of 17-4 PH stainless steel evaluated by the pin-on-disc testing, Journal of Materials
Processing Technology, Nr. 205, Bd. 1, S. 353-359, 2008.

[176] S.M. Afazov, S.M. Ratchev, J. Segal: Prediction and experimental validation of micro-
milling cutting forces of AISI H13 steel at hardness between 35 and 60 HRC, The International
Journal of Advanced Manufacturing Technology, Nx. 62, Bd. 9, S. 887-899, 2012.

[177] A. Tsouknidas: Friction Induced Wear of Rapid Prototyping Generated Materials: A
Review, Adpances in Tribology, Nr. 2011, S. 1-7, 2011.

[178] Y. Sun, A. Moroz, K. Alrbaey: Sliding Wear Characteristics and Corrosion Behaviour of
Selective Laser Melted 316L Stainless Steel, Journal of Materials Engineering and Performance, Nr. 23,
Bd. 2, S. 518-526, 2013.

[179] S. Kumar, J.P. Kruth: Wear Performance of SLS/SLM Matetials, Advanced Engineering
Materials, Nr. 10, Bd. 8, S. 750-753, 2008.

[180] T.V. Tarasova, A.P. Nazarov, Y.I. Shalapko: Abrasive and fretting wear resistance of
refractory cobalt alloy specimens manufactured by the method of selective laser melting, Journal of
Friction and Wear, Nr. 35, Bd. 5, S. 365-373, 2014.

[181] F.S. Schwindling, M. Seubert, S. Rues, U. Koke, M. Schmitter, T. Stober: Two-Body Wear
of CoCr Fabricated by Selective Laser Melting Compared with Different Dental Alloys, T7ibology
Letters, Nt. 60, Bd. 2, 2015.



147

[182] D. Gu, Y.-C. Hagedorn, W. Meiners, G. Meng, R.].S. Batista, K. Wissenbach, R. Poprawe:
Densification behavior, microstructure evolution, and wear performance of selective laser melting
processed commercially pure titanium, Acta Materialia, Nx. 60, Bd. 9, S. 3849-3860, 2012.

[183] H. Attar, K.G. Prashanth, A.K. Chaubey, M. Calin, L.C. Zhang, S. Scudino, J. Eckert:
Comparison of wear properties of commercially pure titanium prepared by selective laser melting
and casting processes, Materials Letters, Nr. 142, S. 38-41, 2015.

[184] D. Gu, Y.-C. Hagedorn, W. Meiners, K. Wissenbach, R. Poprawe: Nanocrystalline TiC
reinforced T1 matrix bulk-form nanocomposites by Selective Laser Melting (SLM): Densification,
growth mechanism and wear behavior, Composites Science and Technology, Nr. 71, Bd. 13, S. 1612-
1620, 2011.

[185] D. Gu, G. Zhang: Selective laser melting of novel nanocomposites parts with enhanced
tribological performance, I7rtual and Physical Prototyping, Nr. 8, Bd. 1, S. 11-18, 2013.

[186] N. Kang, P. Coddet, C. Chen, Y. Wang, H. Liao, C. Coddet: Microstructure and wear
behavior of in-situ hypereutectic Al-high Si alloys produced by selective laser melting, Materials
& Design, Nr. 99, S. 120-126, 2016.

[187] G.A. Roberts, R. Kennedy, G. Krauss, Tool steels, ASM international, Materials Park, 1998.
[188] H.W. Paxton, Alloying Elements in Steel, ASM International, Materials Park, 1988.

[189] H. Bhadeshia, R. Honeycombe, Steels: Microstructure and Properties, Butterworth-
Heinemann, Oxford, 2011.

[190] Y. Imai: Phases in quenched and tempered steels, Transactions of the Japan Institute of Metals,
Nr. 16, Bd. 12, S. 721-734, 1975.

[191] E.S. Haberling, I: Zusammenstellung der Eigenschaften und Werkstoffkenngroflen des
Schnellarbeitsstahls S6-5-2, Tyssen Edelstabl technische Berichte, Nx. 2, Bd. 11, S. 99-109, 1985.

[192] Y. Luan, N. Song, Y. Bai, X. Kang, D. Li: Effect of solidification rate on the morphology
and distribution of eutectic carbides in centrifugal casting high-speed steel rolls, Journal of Materials
Processing Technology, Nt. 210, Bd. 3, S. 536-541, 2010.

[193] M. Boccalini Jr, Y. Matsubara, H. Goldenstein: Effects of cooling rate and C and V
contents on DAS and eutectic carbide morphology of as-cast M 2 high-speed steel, Transactions of
the American Foundrymen's Society, Nt. 104, S. 907-915, 1996.

[194] E.-S. Lee, W.-J. Park, J. Jung, S. Ahn: Solidification microstructure and M2C carbide
decomposition in a spray-formed high-speed steel, Metallurgical and Materials Transactions A, Nr.
29, Bd. 5, S. 1395-1404, 1998.

[195] M. Boccalini Jr, A. Correa, H. Goldenstein: Rare earth metal induced modification of y-M2
C, y-M6 C, and y-MC eutectics in as cast M2 high speed steel, Materials Science and Technology, Nr.
15, Bd. 6, S. 621-626, 1999.



148 9 Literaturverzeichnis

[196] D. Casellas, J. Caro, S. Molas, ].M. Prado, 1. Valls: Fracture toughness of carbides in tool
steels evaluated by nanoindentation, Acta Materialia, Nt. 55, Bd. 13, S. 4277-4286, 2007.

[197] E. Horn, H. Brandis: Formnation of Phases in High-Speed Steel S 6-5-2-Mo020 with
reduction in C content, DEW TECHN BER, Nr. 11, Bd. 3, S. 147-154, 1971.

[198] DIN EN ISO 3369:2010-08, Undurchlissige Sintermetallwerkstoffe und Hartmetalle -
Ermittlung der Dichte (ISO 3369:2000).

[199] T. Roisnel, J. Rodriquez-Carvajal, WinPLOTR: a windows tool for powder diffraction
pattern analysis, Materials Science Forum, Transtec Publications; 1999, S. 118-123, 2001.

[200] H. Rietveld: A profile refinement method for nuclear and magnetic structures, Journal of
applied Crystallography, Nr. 2, Bd. 2, S. 65-71, 1969.

[201] DIN EN ISO 4287:2010-07, Geometrische Produktspezifikation (GPS) -
Oberflichenbeschaffenheit: Tastschnittverfahren - Benennungen, Definitionen und Kenngréen
der Oberflichenbeschaffenheit (ISO 4287:1997 + Cor 1:1998 + Cor 2:2005 + Amd 1:2009).

(202] DIN EN 1071-13:2010-07, Hochleistungskeramik - Verfahren zur Prifung keramischer
Schichten - Teil 13: Bestimmung der Verschleil3rate mittels Stift-Scheibe-Prifung.

[203] A. Schlieter, U. Kihn, J. Eckert, H.J. Seifert: Microstructure, thermal, and mechanical
characterization of rapidly solidified high strength Fe84.3Cr4.3Mo04.6V2.2C4.6, Journal of Materials
Research, Nt. 25, Bd. 06, S. 1164-1171, 2011.

[204] J. Hufenbach, L. Giebeler, M. Hoffmann, S. Kohlar, U. Kithn, T. Gemming, S. Oswald, B.
Eigenmann, J. Eckert: Effect of short-term tempering on microstructure and mechanical
properties of high-strength FeCtMoVC, Acta Materialia, Nx. 60, Bd. 11, S. 4468-4476, 2012.

[205] M. Russel, L. Kriger, S. Martin, W. Kreuzer: Microstructural and fracture toughness
characterisation of a high-strength FeCrMoVC alloy manufactured by rapid solidification,
Engineering Fracture Mechanics, Nt. 99, S. 278-294, 2013.

[200] M. Rissel, T. Mottitschka, S. Martin, L. Krtuger, W. Kreuzer: Fatigue crack propagation and
in-situ observations in three tool steel alloys manufactured using a rapid solidification technique,
Journal of Materials Science, Nx. 48, Bd. 15, S. 5324-5333, 2013.

[207] J. Hufenbach, Entwicklung neuartiger Stahlgusslegierungen fir den Werkzeugbau, TU
Dresden, 2014.

[208] E. Wachtel, N. Willmann, B. Predel: Constitution and magnetic susceptibility of Ni75-
xPd25Px alloys in the crystalline, liquid, and glassy state, Journal of Magnetism and Magnetic Materials,
Nr. 59, Bd. 1, S. 115-120, 1986.

[209] VDI 3405 Blatt 2 2013-08, Additive Fertigungsverfahren - Strahlschmelzen metallischer
Bauteile - Qualifizierung, Qualititssicherung und Nachbearbeitung.



149

[210] A. Spierings, G. Levy, Comparison of density of stainless steel 3161 parts produced with
selective laser melting using different powder grades, Proceedings of the Annual International
Solid Freeform Fabrication Symposium, Austin, TX, S. 342-353, 2009.

[211] J. Sander, J. Hufenbach, M. Bleckmann, L. Giebeler, H. Wendrock, S. Oswald, T.
Gemming, J. Eckert, U. Kuhn: Selective laser melting of ultra-high-strength TRIP steel:
processing, microstructure, and properties, Journal of Materials Science, Nr. 52, Bd. 9, S. 4944-4950,
2016.

[212] J. Sander, J. Hufenbach, L. Giebeler, H. Wendrock, U. Kihn, J. Eckert: Microstructure and
properties of FeCrMoVC tool steel produced by selective laser melting, Materials & Design, Nr.
89, S. 335-341, 2016.

[213] L. Van Belle, G. Vansteenkiste, J.C. Boyer, Investigation of residual stresses induced during
the selective laser melting process, Key Engineering Materials, Trans Tech Publ, S. 1828-1834,
2013.

[214] MLF. Zaeh, G. Branner: Investigations on residual stresses and deformations in selective
laser melting, Production Engineering, Nx. 4, Bd. 1, S. 35-45, 2010.

[215] J. Sander, J. Hufenbach, L. Giebeler, M. Bleckmann, J. Eckert, U. Kithn: Microstructure,
mechanical behavior, and wear properties of FeCrMoVC steel prepared by selective laser melting
and casting, Seripta Materialia, Nx. 126, S. 41-44, 2017.

[216] M. El-Bealy, B.G. Thomas: Prediction of dendrite arm spacing for low alloy steel casting
processes, Metallurgical and Materials Transactions B, Nx. 27, Bd. 4, S. 689-693, 1996.

[217] N. Ridley, H. Stuart, L. Zwell: Lattice parameters of Fe-C austenites at room temperature,
Trans Met Soc Aime, Nt. 245, Bd. 8, S. 1834-1836, 1969.

[218] D. Dyson, B. Holmes: Effect of alloying additions on the lattice parameter of austenite, |
Tron Steel Inst, Nr. 208, Bd. 5, S. 469-474, 1970.

[219] L. Cheng, A. Bottger, T.H. De Keijser, E. Mittemeijer: Lattice parameters of iron-carbon
and iron-nitrogen martensites and austenites, Scripta metallurgica et materialia, Nx. 24, Bd. 3, S. 509-
514, 1990.

[220] R. Kohlhaas, P. Dunner, P. Schmitz: The Temperature-Dependance of the Lattice
Parameters of Iron, Cobalt, and Nickel in the High Temperature Range, Z Angew Physik, Nt. 23,
Bd. 4, 1967.

[221] N. Vandijk, A. Butt, L. Zhao, J. Sietsma, S. Offerman, J. Wright, S. Vanderzwaag: Thermal
stability of retained austenite in TRIP steels studied by synchrotron X-ray diffraction during
cooling, Acta Materialia, Nx. 53, Bd. 20, S. 5439-5447, 2005.

[222] P.J. Jacques: Transformation-induced plasticity for high strength formable steels, Current
Opinion in Solid State and Materials Science, Nx. 8, Bd. 3-4, S. 259-265, 2004.



150 9 Literaturverzeichnis

[223] P.J. Jacques, Q. Furnémont, F. Lani, T. Pardoen, F. Delannay: Multiscale mechanics of
TRIP-assisted multiphase steels: 1. Characterization and mechanical testing, Acza Materialia, Nr.
55, Bd. 11, S. 3681-3693, 2007.

[224] F. Lani, Q. Furnémont, T. Van Rompaey, F. Delannay, P.J. Jacques, T. Pardoen: Multiscale
mechanics of TRIP-assisted multiphase steels: II. Micromechanical modelling, Acta Materialia, Nr.
55, Bd. 11, S. 3695-3705, 2007.

[225] J. Pfluger, J. Fink, W. Weber, K.P. Bohnen, G. Crecelius: Dielectric properties
of TiCx, TiNx,VCx, andVNxfrom 1.5 to 40 eV determined by electron-energy-loss spectroscopy,
Physical Review B, Nr. 30, Bd. 3, S. 1155-1163, 1984.

[220] K. Page, J. Li, R. Savinelli, H.N. Szumila, J. Zhang, J.K. Stalick, T. Proffen, S.L.. Scott, R.
Seshadri: Reciprocal-space and real-space neutron investigation of nanostructured Mo2C and
WC, Solid State Sciences, Nr. 10, Bd. 11, S. 1499-1510, 2008.

[227] L. Vegard: Die konstitution der mischkristalle und die raumfillung der atome, Zeitschrift fiir
Physik, Nr. 5, Bd. 1, S. 17-26, 1921.

[228] P. Winchell, M. Cohen: Solid solution strengthening of Martensite by Carbon, Electron
Microscopy and Strength of Crystals, S. 995, 1963.

[229] B. Song, S. Dong, S. Deng, H. Liao, C. Coddet: Microstructure and tensile properties of
iron parts fabricated by selective laser melting, Optics & Laser Technology, Nr. 56, S. 451-460, 2014.

[230] H.K. Rafi, T.L. Starr, B.E. Stucker: A comparison of the tensile, fatigue, and fracture
behavior of Ti—6Al-4V and 15-5 PH stainless steel parts made by selective laser melting, The
International Jonrnal of Advanced Manufacturing Technology, Nt. 69, Bd. 5, S. 1299-1309, 2013.

[231] W. Shifeng, L. Shuai, W. Qingsong, C. Yan, Z. Sheng, S. Yusheng: Effect of molten pool
boundaries on the mechanical properties of selective laser melting parts, Journal of Materials
Processing Technology, Nr. 214, Bd. 11, S. 2660-2667, 2014.

[232] X. Zhao, B. Song, Y. Zhang, X. Zhu, Q. Wei, Y. Shi: Decarburization of stainless steel
during selective laser melting and its influence on Young's modulus, hardness and tensile
strength, Materials Science and Engineering: A, Nt. 647, S. 58-61, 2015.

[233] W.H. Zachariasen, Theory of X-ray Diffraction in Crystals, Courier Corporation, New
York, 2004.

[234] T. Epicier, J. Dubois, C. Esnouf, G. Fantozzi, P. Convert: Neutron powder diffraction
studies of transition metal hemicarbides M2C1—x—II. In situ high temperature study on
W2C1—x and Mo2C—x, Acta Metallurgica, Nx. 36, Bd. 8, S. 1903-1921, 1988.

[235] P. Krakhmalev, I. Yadroitsava, G. Fredriksson, 1. Yadroitsev: In situ heat treatment in
selective laser melted martensitic AISI 420 stainless steels, Materials & Design, Nt. 87, S. 380-385,
2015.



151

[236] G.S. Ansell, S.J. Donachie, R.W. Messler: The effect of quench rate on the martensitic
transformation in Fe—C alloys, Metallurgical Transactions, Nr. 2, Bd. 9, S. 2443-2449, 1971.

[237] J. Zeisig, J. Hufenbach, H. Wendrock, T. Gemming, J. Eckert, U. Kithn: A study of the
micro- and nanoscale deformation behavior of individual austenitic dendrites in a FeCtMoVC
cast alloy using micro- and nanoindentation experiments, Applied Physics Letters, Nr. 108, Bd. 14,
S. 143103, 2016.

[238] B.L. Bramfitt, Structure/Property relationships in irons and steels, ASM International,
Materials Park, OH, S. 153-173, 1998.

[239] G. Lange, Systematische Beurteilung technischer Schadensfille, John Wiley & Sons,
Weinheim, 2014.

[240] P. Egger, Die Abhingigkeit des Spannungszustandes im Druckversuch von den
Auflagerungsbedingungen, Technische Hochschule Fridericiana, Karlsruhe, 1965.

[241] H. Blumenauer, Werkstoffprifung, Verl. fur Grundstoffindustrie, Leipzig, 1994.

[242] B. Taljat, B. Radhakrishnan, T. Zacharia: Numerical analysis of GTA welding process with
emphasis on post-solidification phase transformation effects on residual stresses1, Materials Science
and Engineering: A, Nr. 246, Bd. 1-2, S. 45-54, 1998.

[243] D. Deng: FEM prediction of welding residual stress and distortion in carbon steel
considering phase transformation effects, Materials & Design, Nr. 30, Bd. 2, S. 359-366, 2009.

[244] K. Guan, Z. Wang, M. Gao, X. Li, X. Zeng: Effects of processing parameters on tensile
properties of selective laser melted 304 stainless steel, Materials & Design, Nt. 50, S. 581-580,
2013.

[245] P. Stoll, A. Spierings, S. Polster, M. Gebauer, K. Wegener, SLM Processing of 14 Ni (200
Grade) Maraging Steel, DDMC, ETH Zirich, Berlin, 2016.

[240] K. Kempen, L. Thijs, B. Vrancken, S. Buls, J. Van Humbeeck, J. Kruth, Producing crack-
free, high density M2 Hss parts by selective laser melting: pre-heating the baseplate, Proceedings

of the 24th international solid freeform fabrication symposium. Laboratory for freeform
fabrication, Austin, TX, S. 131-139, 2013.

[247] J. Milovanovic, M. Stojkovic, M. Trajanovic: Rapid tooling of tyre tread ring mould using
direct metal laser sintering, Journal of Scientific & Industrial Research, Nt. 68, Bd. 12, S. 1038-1042,
2009.

[248] C. Weingarten, D. Buchbinder, N. Pirch, W. Meiners, K. Wissenbach, R. Poprawe:
Formation and reduction of hydrogen porosity during selective laser melting of AlSi10Mg, Journal
of Materials Processing Technology, Nr. 221, S. 112-120, 2015.



152 9 Literaturverzeichnis

[249] E. Yasa, J. Deckers, J.-P. Kruth: The investigation of the influence of laser re-melting on
density, surface quality and microstructure of selective laser melting parts, Rapid Prototyping Jonrnal,
Nr. 17, Bd. 5, S. 312-327, 2011.

[250] J. Zeisig, N. Schidlich, L. Giebeler, J. Sander, J. Eckert, U. Kuhn, J. Hufenbach:
Microstructure and abrasive wear behavior of a novel FeCtrMoVC laser cladding alloy for high-
performance tool steels, Wear, Nr. 382-383, S. 107-112, 2017.

[251] M. Sikorski: The adhesion of metals and factors that influence it, Wear, Nt. 7, Bd. 2, S. 144-
162, 1964.

[252] K. Sommer, R. Heinz, J. Schofer, Verschleil metallischer Werkstoffe, Vieweg+Teubner,
Wiesbaden, 2014.

[253] A. Nino, A. Tanaka, S. Sugiyama, H. Taimatsu: Indentation size effect for the hardness of
refractory carbides, Materials transactions, Nr. 51, Bd. 9, S. 1621-1626, 2010.

[254] E. Hornbogen: Martensitic transformation at a propagating crack, Acta Metallurgica, Nt. 20,
Bd. 1, S. 147-152, 1978.

[255] H. Uetz, K. Sommer, H. Becker, H. Westerdorf, A. Majdic, O. Grewen:
VerschleiBverhalten von Werkstoffen fur PreBmatrizen bei der Herstellung feuerfester Steine,
Sprechsaal, ceramics, glass, cement, Nr. 111, Bd. 2, S. 65-74, 1978.

[256] H. Bauschke, E. Hornbogen, K. Zum Gahr: Abrasiver Verschlei3 austenitischer Stahle,
Zeitschrift fiir Metallkunde, Nx. 72, S. 1-12, 1981.

[257] T. Jian-Min, Z. Yi-Zhong, S. Tian-Yi, D. Hai-Jin: The influence of retained austenite in high
chromium cast iron on impact-abrasive wear, Wear, Nr. 135, Bd. 2, S. 217-226, 1990.

[258] K.-H. Zum Gahr, G.T. Eldis: Abrasive wear of white cast irons, Wear, Nr. 64, Bd. 1, S. 175-
194, 1980.

[259] L. Chuan-Gui, Z. Qing-De, S. Guang-Shun, F. Zhen-Shu: Influence of carbon content of
martensitic matrix and retained austenite on wear of martensitic ductile iron, Wear, Nt. 162, S. 75-
82, 1993.

[260] J. Siepak: The influence of contact stress on the wear of a carburized steel case with a high
content of retained austenite, Wear, Nt. 80, Bd. 3, S. 301-305, 1982.

[261] R. Colaco, R. Vilar: On the influence of retained austenite in the abrasive wear behaviour of
a laser surface melted tool steel, Wear, Nt. 258, Bd. 1, S. 225-231, 2005.

[262] H.-J. Kim, Y.-G. Kweon: The effects of retained austenite on dry sliding wear behavior of
carburized steels, Wear, Nt. 193, Bd. 1, S. 8-15, 1996.

[263] M. Lee: High temperature hardness of tungsten carbide, Metallurgical Transactions A, Nr. 14,
Bd. 8, S. 1625-1629, 1983.



153

[264] T. Hirai, K. Niihara: Hot hardness of SiC single crystal, Journal of Materials Science, Nx. 14,
Bd. 9, S. 2253-2255, 1979.

[265] J. Fohl, T. Weissenberg, J. Wiedemeyer: General aspects for tribological applications of
hard particle coatings, Wear, Nr. 130, Bd. 2, S. 275-288, 1989.

[260] J. Sander, J. Hufenbach, U. Kihn: Additive Herstellung von Bauteilen aus
Hochleistungswerkzeugstahl, I”DI Konstruktion, Nr. 4, S. 14-16, 2016.



154

Abbildungsverzeichnis

Abbildung 1: Schematischer Ablanf des STIM-Progesses (nach [48]).....cvvviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiciciiisscsissse s 1
Abbildung 2: SLM-Bauteile aus Industrie und Forschung. a) Einspritzdise eines Flugzeugtriebwerks (LEAP, CFM
International) mit Luftverkehrszulassung [49]; b) Fusionsreaktor der TU Dresden gefertigt am IFW Dresden;
c) statisches Halterelement im Airbus A350 XWB [52]; d) innengekiihlter Bohrer mit Sonderabmalien [53]; €)
Sensorgehiduse fiir den Finsatz im Hochdruckkompressor eines Flugzeugtriebwerks [49]. .....cccvivinininicincencnn. 12

Abbildung 3: Schematische Darstellung verschiedener Aspekte von Scanstrategien wie sie im SLM-Prozess

ANGEWANAL WELACTL. 1ottt bbb bbb bbb 16
Abbildung 4: a) Schematische Darstellung der Absorbtion, Reflexion und Transmission des Laserlichts am Pulverbett (nach [76]); b)
Reflexcionsgrad verschiedener Werkstoffe in Abhdngigkeit der Wellenlinge des Lasers (nach [75]). ..., 18

Abbildung 5: Schematische Darstellung der Schmelzbahnform im Querschnitt: a) V-Schweiinaht; b) Idealisierte
Schmelzbahnform im SLM-Prozess; ¢) Reale Schmelzbahnform im SLM-Prozess an ihrer breitesten Stelle bei
einem Verhiltnis von 1:4 zwischen Schichtdicke und Schmelzbahnbreite. .......cccocuninininieiccncnccrceceeeeeen, 21

Abbildung 6: Schematische Darstellung der Schmelzbahnform im Lingsschnitt: a-c) Abhingigkeit der
Schmelzbahnform von der Scangeschwindigkeit; d, €) Simulierte Schmelzbahnform im SLM-Prozess in der

Aufsicht (d) und im Schnitt von der Seite (¢) mit den Isothermen (bunt) in 1000 °C Schritten (nach [102, 1006]).

Abbildung 8: Schematische Darstellung des Einflusses von Temperaturgradient G und Wachstumsrate R auf die
Gefugemorphologie und Feinheit. Das Verhaltnis G/R bestimmt die Motrphologie, G'R bestimmt die Feinheit
des Gefliges (ACH [T12]). vttt 25
Abbildung 9: Prinzip der zelluliren/dendritischen Erstarrung. a) Aufbruch einer planaren Erstarrungsfront (nach
[111]); b) Temperaturverlauf und Konzentrationsvetlauf entlang einer zellulir/dendtritischen Erstarrungsfront
(nach [111]); ¢) Lichtmikroskopische Aufnahme einer zelluldr/dendritischen Erstarrungsfront (CBry) (nach
[LL5]). et 27
Abbildung 10: Schifflerdiagtamm nach [112, 122], mit Chrom- und Nickeliquivalent nach [123]. ....ccccovuvevvirirrennnes 29
Abbildung 11: Gefiige SLM verarbeiteter Stihle. a) 316L (nach [101], beatbeitet); b) 17-4 PH (nach [140],
bearbeitet); ¢) Maraging 300 (nach [141], bearbeitet); d) Maraging 300 (nach [142], bearbeitet); ¢) H13 (nach

[143], bearbeitet); f) M2 (nach [144], BEarbeitet). ..o ssons 32
Abbildung 12: Schematische Darstellung der Prozessschritte von der Herstellung bis zur Wirmebehandlung eines
Werkzeugstahls mit A=Austenit, C=Karbide, F=Ferrit, L=Schmelze (nach [187]). ...cccccoevuuvrnrimnininiinirirrerncnn. 37
Abbildung 13: Phasendiagramm eines Werkzeugstahls mit 4 % Cr, 5 % Mo, 6 % W und 2 % V. k = M,C (nach
[LOT]) ot 39
Abbildung 14: Geometrie der verwendeten Zugprobem. ... s 45
Abbildung 15: PartikelgroBenverteilung von FeCtMoVC, FeCtMoVWC (nach [211]) und FeCrVWC. ......cviveece 50
Abbildung 16: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Pulverquerschnitten von: a) FeCtMoVC, b) FeCrMoVWC
(nach [211]) und €) FECLVWC. ...ttt sttt 50

Abbildung 17: Strahlprofil der SLM2501 Anlage bei 200 W Laserleistung, gemessen von der SLM Solutions

Group. Der Fokuspunkt liegt bei -1,5 mm mit einem Fokusdurchmesser von 78 pum. ......cccocvciniiniiininicincinnnn. 51



155

Abbildung 18: Temperaturprofil, gemessen an der Oberfliche der Substratplatte, bei einer Solltemperatur von

500 CC ottt st 52

Abbildung 19: Schematische Darstellung der Scanstrategien Streifenschraffur und Schachbrettschraffur sowie von
SLM-Prozessparametern die vom Anwender verindert werden KONNEN. .......cccucucuniiriiriiniecicicncneseececeeeeceeeeens 53
Abbildung 20: Einzelne Schmelzbahnen aus FeCrMoVC. Bei geeignetem Linienenergieecintrag entstehen
gleichmdBige SChMEIZDANNEN. .....c.cuiiii s 54
Abbildung 21: Konturquader mit variierender ILasetleistung und Scangeschwindigkeit aus FeCtMoVC zur
Bestimmung der Supportparameter und Konturparameter. Potenziell geeignete Parameterkombinationen sind
mit Pfeilen geKenNZeiChNet. ... 55
Abbildung 22: Relative Dichte von Volumenwiirfeln aus FeCrMoVC in Abhingigkeit der Scangeschwindigkeit. Die
Verwendung der Substratplattenheizung erlaubt es, FeCtMoVC mit deutlich geringeren Energieeintrigen zu
verarbeiten (NACH [212]). v 56
Abbildung 23: REM-SE-Aufnahme von FeCtMoVC mit den SLM-Parametern P=125W, Sy=500 mm/s,
Sp=50 um, Tsp=400 °C hergestellt. Der Unterschied zwischen tatsdchlicher Schmelztiefe und fiir eine hohe
relative Dichte notwendiger Schmelztiefe ist VISUALSIEIL. ......cuuivieiericiiiiiicii e 57
Abbildung 24: Isometrische lichtmikroskopische Aufnahme von FeCtMoVC (gedtzt mit Adlerlésung).........cccouc..... 59
Abbildung 25: Lichtmikroskopische Aufnahmen von FeCtMoVC. Die SLM-Proben wurden mit Adlerldsung
geitzt. a) SLM, Ev =89,3]/mm? nach [212]; b) SLM, Ey=129,6]/mm? nach [212]; ¢) SLM,
Ev = 312,5 J/mm?, Tsp = RT, nach [215]; d) SK-Gussprobe gedtzt mit Murakamilésung, nach [212]............... 60
Abbildung 26: REM-SE-Aufnahmen von FeCtMoVC. Alle Proben wurden mit Tiefenitzung geitzt. a) SLM,
E = 89,3 J/mm?, nach [212]; b) SLM, E = 129,6 J/mm?, nach [212]; ¢) SLM, Tsp = RT, E = 312,5 J/mm?,
nach [215]; d) SK-Gussprobe, Nach [215]. ..o 61
Abbildung 27: REM-SE-Aufnahmen von FeCtMoVC. Der Vergleich der Aufnahmen, quer zur Baurichtung (a, b),

mit den Aufnahmen, lings zur Baurichtung (c, d), zeigt die starke Ausrichtung des Geftges.........cocvvrivicicnnes 63
Abbildung 28: EDX-Mappings von FeCrMoCV mit SLM verarbeitet (a-d) und im SK-Gusszustand (e-h) nach
[212] s 63
Abbildung 29: a) REM-SE-Aufnahme von FeCrMoVC; b) Bandkontrast; ¢) Phasenverteilung, die markierten
Bereiche sind Martensitplatten; d) Beugungsbild von Mo,C Karbiden (nach [212]). ....cccovuvivinciniiniininiiicicincnnas 64
Abbildung 30: Rontgendiffraktogramme von vier SLM-Parametervariationen und vom SK-Gusszustand. Die
Hauptreflexe sind INAUZIETE. ..o 65
Abbildung 31: Das Masseverhiltnis von Martensit zu Austenit in Abhingigkeit der Substrattemperatur................... 68
Abbildung 32: a) DSC-Kurve (Autheizung) von FeCtMoVC; b) REM-BSE-Aufnahme einer bis 900 °C erhitzten
Probe; ¢) REM-SE-Aufnahme einer bis 1200 °C erhitzten Probe. ... 69
Abbildung 33: Die mechanischen Eigenschaften Hirte, technische Stauchgrenze o402, technische Druckfestigkeit
ogs und technische Bruchstauchung eqs in Abhingigkeit der Substrattemperatur. ... 70
Abbildung 34: Hirte von FeCrMoVC bei Temperaturen zwischen 25 und 700 °C. ..o 71

Abbildung 35: Technische Druckspannung und Martensitgehalt von FeCtMoVC in Abhingigkeit von der
technischen Stauchung (nach [204, 212, 215])....cviiiiiii s 72
Abbildung 36: REM-SE-Aufnahmen von a, b) Bruchflichen von gepriiften Druckproben aus FeCrMoVC (SLM); c,
d) Rissverlauf in einem Querschliff einer Druckprobe, die bei 15 % Stauchung gestoppt wurde.........cccvucuuccnes 73
Abbildung 37: Technische Spannung in Abhingigkeit von der technischen Dehnung fiir FeCrMoVC mit SLM
verarbeitet und im SK-Gusszustand [204]. ..o s 74



156

Abbildung 38: REM-SE-Aufnahmen von Bruchflichen von FeCtMoVC (SLM): a, b) 129,6 J/mm?; ¢, d) 312,5
J/IOIN2. et e et 75
Abbildung 39: Konturquader aus FeCrMoVWC mit variierender Laserleistung und Scangeschwindigkeit................. 77
Abbildung 40: a) Relative Dichte von Volumenwiirfeln aus FeCrMoVWC mit konstantem Schraffurabstand und
Lasetleistung in Abhingigkeit der Scangeschwindigkeit nach [211]; b) REM-SE-Aufnahme von Keyhole-Poren
(Sy = 350 mm/s); ¢) REM-SE-Aufnahme von Delamination bei 550 mm/s Scangeschwindigkeit..........ceuuee... 78
Abbildung 41: a) Relative Dichte von Volumenwiirfeln aus FeCrMoVWC mit konstanter Scangeschwindigkeit und
Lasetleistung in Abhingigkeit des Schraffurabstands nach [211]; b) REM-SE-Aufnahme einer Pore durch

Pulververarmung bei 70 pm SchraffurabStand. ... 79
Abbildung 42: Lichtmikroskopische Aufnahme von FeCrMoVWC verarbeitet im SLM-Prozess (Adleritzung) im
Vergleich zum SK-Gusszustand (Beraha-I-Atzung) nach [11, 211].cooeceereenneeeneeeesneeeereeesssesesssesssssessssessssessssns 81
Abbildung 43: REM-SE-Aufnahmen von FeCrMoVWC (tiefengedtzt) (nach [211]). oo, 81

Abbildung 44: 2) REM-Aufnahme im BSE-Modus von FeCrMoVWC im SLM-Prozess verabeitet; b) Bandkontrast
(SLM); ¢) EBSD-Phasenverteilung (SLM); d) REM-Aufnahme im BSE-Modus von FeCrMoVWC im SK-

Gusszustand; ¢) EBSD-Phasenverteilung (SK-Guss) (nach [207, 211]).c.cceveeerencnirirreeeeerereseeseeeceeeseeenenns 82
Abbildung 45: Mittels AES bestimmte Elementverteilung einer SLM-Probe aus FeCrMoVWC (nach [211])............ 83
Abbildung 46: TEM-(HAADF)-Aufnahmen von FeCtMoVWC mit SLM verarbeitet. a, b) Anordnung der Karbide;

¢) Grenzflichen zwischen den Karbiden (nach [211]). .ot 84
Abbildung 47: Rontgendiffraktogramm von FeCrMoVWC im SLM-Prozess verarbeitet (nach [211]). ...cccevivinnnce 85
Abbildung 48: DSC-Messung an SLM prozessiertem FeCrMoVWC (Aufheizkurve). ..., 87
Abbildung 49: Schematische Darstellung der Entwicklung des Gefiges durch gerichtete Erstarrung und

Mikroseigerung (0ach [211]). oo 88
Abbildung 50: Warmhirte von FeCrMoVWC mittels SLM Verarbeitet. ...t 89

Abbildung 51: Technische Druckspannung in Abhingigkeit von der technischen Stauchung von FeCrMoVWC mit
SLM verarbeitet und im SK-Gusszustand sowie der Martensitgehalt der SLM gefertigten Proben in
Abhingigkeit von der technischen Stauchung (nach [11, 211]). .o 90

Abbildung 52: a, b) REM-SE-Bruchflichenaufnahmen von Druckproben aus FeCtMoVWC (SLM); ¢, d) REM-SE-
Aufnahmen des Rissverlaufs gestoppter Druckproben (20 % Stauchung). Der Riss verlduft entlang der

Karbide (aCh [211])cuiiiiiiiiiiiiiii s 91
Abbildung 53: Technische Spannung in Abhingigkeit der technischen Dehnung von FeCrMoVWC mit SLM
verarbeitet und im SK-Gusszustand (nach [211]). o 92
Abbildung 54: REM-SE-Aufnahmen der Bruchfliche von Zugproben aus FeCtMoVWC (nach [211]). ..cccovuvuaaee. 93

Abbildung 55: Die mechanischen Eigenschaften Hirte, technische Stauchgrenze oqop, technische Bruchfestigkeit

oas und technische Bruchstauchung esg von FeCrMoVWC in Abhingigkeit der Substrattemperatur bei

konstanten SLM-Parametern (Ev = 312,5 J/MM3). coriiiiiriireeeeeeeciecececiecieeiesiesisesiestesiessessessessessesssessnens 94
Abbildung 56: REM-SE-Aufnahmen von FeCrMoVC: a) SK-Guss (nach [204]); b) Schleuderguss; ¢) SLM. REM-
SE-Aufnahmen von FeCrMoVWC: d) SK-Guss (nach [11]); €) Schleuderguss; f) SLM. .....cccccovvrviiiiinininninnnnn. 98

Abbildung 57: Technische Druckspannung in Abhingigkeit der technischen Stauchung am Beispiel von
FeCrMoVC im SK-Guss-, Schleuderguss und SLM-Zustand. ..o 98
Abbildung 58: Technische Bruchstauchung, technische Stauchgrenze, technische Druckfestigkeit und Hirte von im

Schleuderguss verarbeitetem Fe91,5-xCr4V0,5W4Cx in Abhingigkeit vom Kohlenstoffgehalt. ........ccccueuuee. 100



157

Abbildung 59: Lichtmikroskopische Aufnahmen von im Schleuderguss verarbeitetem Fe91,5-xCr4V0,5W4Cx
(tiefengeitzt). Die netzwerkartige Struktur der Karbide 16st sich mit sinkendem Kohlenstoffgehalt auf. a) 0,9 %
G5 B) 0,7 % C;5) 0,5 %0 Cherriti s 101
Abbildung 60: Einzelschmelzbahn von FeCrVWC bei 550 mm/s Scangeschwindigkeit, 175 W Laserleistung und -
2mm Fokus. Das Layout erlaubt neben der Auswertung der Schmelzbahnform auch die Beurteilung
verschiedener SChraffurabStANAe. ... 102
Abbildung 61: Relative Dichte von Volumenwiirfeln aus FeCrVWC in Abhingigkeit von Scangeschwindigkeit und

Schraffurabstand bei einer konstanten Lasetleistung von 175 W. Die zugrundeliegende Matrix ist bei der

Scangeschwindigkeit in 50 mm/s Schritten aufgelost und beim Schraffurabstand in 10 um Schritten.............. 103
Abbildung 62: Lichtmikroskopische Aufnahmen von FeCrVWC im SK-Guss- und SLM-Zustand. a) SK-Guss
(Nitalitzung); b) SK-Guss (Adleritzung); ¢) SLM (Adletitzung); d) SLM (Adlefitzung). .....oeceveeereverevereceerecns 105
Abbildung 63: REM-SE-Aufnahme von FeCrVWC im SK-Gusszustand und die dazugehorige EDX-
BlementVerteiling. ... s 105
Abbildung 64: REM-Aufnahmen von FeCrVWC (tiefengeitzt). a) SK-Guss, SE-Modus; b-d) SLM, BSE-Modus; e,
£) SLM doppelt belichtet, SE-MOAUS. ..o sssssssssons 106
Abbildung 65: Ergebnisse der EBSD-Phasenanalyse an FeCrVWC im SK-Gusszustand. a, d) REM-Aufnahmen im
SE-Modus; b, ) Phasenverteilung ; ¢, £) BandkOntrast. ........ceceececiiniiniininicccccscsceeieseesese e 107

Abbildung 66: EBSD-Analyseergebnisse von FeCrVWC mit SLM prozessiert, wobei a-c mit den
Volumenparametern und d-f doppelt belichtet wurden. a, d) REM-Aufnahmen im SE-Modus; b, ¢)
Phasenverteilung; ¢, f) Kornverteilung, benachbarte Kérner sind unterschiedlich eingefarbt.......covveieviiciance. 108

Abbildung 67: Hirteprofil von FeCrVWC mit SLM vom doppelt belichteten Randbereichs (links) zum
Kernvolumen (FECILS). ... 110

Abbildung 68: Technische Druckspannung in Abhingigkeit der technischen Stauchung von FeCrVWC. ............... 111

Abbildung 69: REM-SE-Aufnahmen von Bruchflichen von FeCrVWC: a) FeCrVWC SLM, Volumenparameter,
Bruchfliche einer Druckprobe unter 45° zur Belastungsrichtung; b) FeCtVWC SLM, Volumenparameter,
Spaltbruchanteil; ¢) FeCrVWC SK-Guss, Bruchfliche einer Zugprobe, SE- und BSE-Modus kombiniert; d, ¢)
FeCrVWC SLM, Volumenparameter, Bruchflichen einer Zugprobe; f) FeCrVWC SLM, doppelbelichtet,
Bruchfldche einer ZUGPIODe. ... 112

Abbildung 70:  Technisches  Spannungs-Dehnungs-Diagramm  fiir  FeCrVWC in  Abhingigkeit  der
HerstellungSmethOde. ... 113

Abbildung 71: Quaderférmiger Priifkérper mittels SLM bei RT hergestellt zur Beurteilung der Rissneigung und
Oberflichenqualitit. a) FeCtMoVC Quaderreihe mit ansteigender Kantenlinge von 15 bis 30 mm. Ab 20 mm
Kantenlinge treten Risse auf. Detailansichten der Testquader mit 30 mm Kantenlinge: b) FeCtMoVC; c)
FeCrMoVWEC; d) FECLVIWC. ..ottt ss s s ss s sssnas 114

Abbildung 72: Minimal und maximal durch je zwei unterschiedliche SLM-Parametersitze erreichbare Hirte der
getesteten Legierungen und deren Hirte im SK-Gusszustand........ciiiicccenns 117

Abbildung 73: Technische Spannungs-Stauchungskurven der untersuchten Legierungen im SLM- und SK-
GUSSZUSTANG. cooo ettt R R 119

Abbildung 74: Technische Spannungs-Dehnungskurven der untersuchten Legierungen im SLM- und SK-
GUSSZUSTANA. ...t 120

Abbildung 75: REM-SE-Aufnahmen von VerschleiBflichen aus dem Kugel-Scheibe-Versuch. a) FeCtMoVC, SLM,
312,5 J/mm?; b) FeCtMoVWC, SLM, 312,5 J/mm?3; ¢) FeCtVWC, SLM. ..c.ocoriveeurirrreireierireirenenineisessseesesessees 121



158

Abbildung 76: Verschleikoeffizienten von 1.2379, FeCrMoVC, FeCrMoVWC und FeCrVWC gemessen im Stift-
Scheibe-Versuch mit einer P120-SiC- (nach [215]) und P70-Cubitron-Scheibe. ........cccoieieiocincinciniininiciciicncnnes 122
Abbildung 77: REM-SE-Aufnahmen von VerschleiBflichen. a) FeC:tMoVC, SLM, 3125]/mm? P120-
Schleifscheibe (nach [215]); b) FeC:tMoVWC, SLM, 312,5 J/mm?, P120-Schleifscheibe; ¢) FeCtVWC, SLM,
P70-Schleifscheibe; d) FeCrMoVC, SLM, 3125 J/mm3, P70-Schleifscheibe bei 600 °C Priiftemperatur; ¢)
FeCtrMoVWC, SLM, 312,5 J/mm?, P70-Schleifscheibe bei 600 °C Priiftemperatur; f) FeCrVWC, SLM doppelt
belichtet, P70-Schleifscheibe; g) FeCrMoVC, SK-Guss, P120-Schleifscheibe (nach [215]); h) FeCrMoVWC,
SK-Guss, P120-Schleifscheibe; i) FeCrVWC, SK-Guss, P70-Schleifscheibe; j) 1.2379, P120-Schleifscheibe
(DACH [215]). ettt e 123
Abbildung 78: Oberflichenprofil der VerschleiB3flichen von Proben, die mit einer P120-SiC-Schleifscheibe gepriift
wurden. Die im Stift-Scheibe-Versuch ermittelte VerschleiBbestindigkeit der Legierungen steigt von
FeCrMoVC SK-Guss (links) nach FeCrMoVC SLM (rechts) an (nach [215]). c.ccocuiniinirieiccncnccrccceeceeenes 124
Abbildung 79: Ausgewihlte SLM gefertigte Werkzeuge. a) Sondersteckschlissel und Schraube mit Einwegantrieb
aus FeCrVWC; b) Bohrer und Friser aus FeCtMoVC mit innenliegenden Kiithlkanilen (nach [260]); ¢) Testlauf
eines Bohrers aus FeCrMoVWOC (0ach [260]). .....vviiiiiiiciiciicicri e 127

Tabellenverzeichnis

Tabelle 1: Ubersicht tber kommerzielle additive Fertigungsverfahren und ihre gingigen Abkirzungen, die
verwendete Energiequelle, den Ausgangszustand des Ausgangsmaterials und die verarbeitbaren
MAtELIAIKIASSEIL. w.ecvuiuiiieiiici i 8

Tabelle 2: Mechanische Eigenschaften SLM verarbeiteter Stihle im Vergleich zu konventionell hergestellten Stidhlen.

.................................................................................................................................................................................................. 35
Tabelle 3: Verfahrensschritte bei der metallographischen Schliffpraparation. ... 41
Tabelle 4: Zusammensetzungen und Bezeichnungen der verwendeten AtzIGSUNGEN. ... rveeemrreeeerreeesinseesssseseesessnneees 41

Tabelle 5: SLM-Parametersatz von FeCrMoVC mit Schichtdicke Sp, Laserleistung P, Scangeschwindigkeit S.,
Schraffurabstand Sa, Konturabstand Ka, Punktabstand Pa, Belichtungszeit B, Laserfokus F, Scanstrategie,
Substrattemperatur Tspund Volumenenergieeintrag Ev. ..o 58

Tabelle 6: Ergebnisse der chemischen Analyse von Pulver und SLM-Proben aus FeCtMoVC. ... 59

Tabelle 7: Kristallstrukturdaten und Phasenanteile von FeCtMoVC mit SLM verarbeitet und im Vergleich zum SK-
GUSSZUSTATA. .o eteieeieee ettt ettt bbbttt ettt bbbt 66

Tabelle 8: Makro- und Mikrohirte von FeCrMoVC-Proben mit verschiedenen SLM-Parametern hergestellt im
Vergleich zum SK-Gusszustand [204, 212, 215]......ccviiiiiiiiiiie s sssssssssssssens 69

Tabelle 9: Die mechanischen Kennwerte technische Stauchgrenze o402, Druckfestigkeit oqp und Bruchstauchung eqs
von FeCrMoVC in Abhingigkeit des Herstellungsprozesses (nach [204, 212, 215]). ...ccccovciirivcincncninivcsicincnns 72

Tabelle 10: Zugfestigkeit R, und Bruchdehnung A von FeCrMoVC mit SLM verarbeitet und im SK-Gusszustand
aus dem quasistatischen ZUGVersuCh. ... s 74

Tabelle 11: SLM-Parametersatz von FeCrMoVWC mit Schichtdicke Sp, Laserleistung P, Scangeschwindigkeit S.,
Schraffurabstand Sa, Konturabstand Ka, Punktabstand Pa, Belichtungszeit B, Laserfokus F, Scanstrategie,
Substrattemperatur Tspund Volumenenergieeintrag Fv. ..o 79

Tabelle 12: Ergebnisse der chemischen Analyse von FeC:tMoVWC Pulver und SLM-Teilen. .....ccocvvivivvrinieccninninnes 80



159

Tabelle 13: Mittelwerte der TEM-EDX-Punktanalysen in der Matrix (7 Punkte) und den Karbiden (25 Punkte) in

Massenanteil in % (RACH [2TT]). ccouvieinieinieiieeieeeee e 84
Tabelle 14: Kristallographische Strukturdaten der bestimmten Phasen in der FeCtrMoVWC-Legierung, die mit und
ohne Substratplattenheizung im SLM-Prozess verarbeitet wurde sowie im SK-Gusszustand...........cccceceecuecunnen. 86
Tabelle 15: Steckgrenze Rpoz, Zugfestigkeit Ry und Bruchdehnung A von FECEMOVWC. ... 92

Tabelle 16: Mittels rontgenographischer Analyse bestimmte Phasengehalte in SLM prozessiertem FeCrMoVWC in
Abhingigkeit der SUDSHALEMPEIALUL. ........cuuiiiiiiieieiecie et 93
Tabelle 17: Mechanische Eigenschaften Hirte, technische Stauchgrenze ooz, technische Bruchfestigkeit o4 und
technische Bruchstauchung egp von FeCrMoVWC mittels SLM bei verschiedenen Substrattemperaturen
verarbeitet und im SK-GUSSZUSTANG. ......uvuiiiiiiiiccc e 96
Tabelle 18: Die mechanischen Kennwerte technische Stauchgtenze oqo2, Druckfestigkeit o4 und Bruchstauchung
eqs von FeCrMoVC mittels SLM, SK-Guss und Schleuderguss verarbeitet (nach [204, 215])......ccccccvivivinnincinnn. 99
Tabelle 19: SLM-Parametersatz von FeCrVWC mit Schichtdicke Sp, Laserleistung P, Scangeschwindigkeit S,

Schraffurabstand Sa, Konturabstand Ka, Punktabstand Pa, Belichtungszeit B, Laserfokus F, Scanstrategie und

SUDSIAtEEMPEIATUL TSP, ouuvuiiuiiiiiiiiiiii bbb bbb 103
Tabelle 20: Ergebnisse der chemischen Analyse von Pulver und SLM gefertigten Materials aus FeCrVWC. ........... 104
Tabelle 21: Phasenzusammensetzung, Raumgruppe, kristallographische Gitterkonstanten und Phasenanteile, die mit

Hilfe der Rietveld-Analyse an FeCrVWC im SK-Guss- und SLM-Zustand bestimmt wurden. ......ccveueveuevnnees 109
Tabelle 22: Technische Stauchgtenze o402, Druckfestigkeit ogp und Bruchstauchung egg von FeCrVWC................. 111

Tabelle 23: Technische Streckgrenze Rpop, technische Zugfestigkeit Ry und technische Bruchdehnung A von
FECEVWWC. oot 113



