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1 Einleitung

In der additiven Fertigung metallischer Werkstoffe werden Bauteile zumeist schichtweise aus
einem dreidimensionalen Datensatz erzeugt. Dabei wird vor allem von der Méglichkeit profi-
tiert, hochkomplexe Geometrien fertigen zu konnen, die {iber die Grenzen konventioneller Fer-
tigungstechnologien hinausgehen. Diese hochindividualisierten Produkte konnen mit ihrer po-
tentiell leichtbauoptimierten Struktur gidnzlich neue Eigenschaften erreichen. Das aus dieser
Kombination resultierende Potential macht den innovativen Verfahrenszweig der additiven Fer-

tigung interessant fiir zahlreiche Industriebereiche [1].

Das pulverbettbasierte Laserstrahlschmelzen (engl. powder bed fusion of metal with laser
beam, PBF-LB/M) ist eines der heutzutage am haufigsten industriell eingesetzten Verfahren
der additiven Fertigung, in dem einzelne Volumenelemente mit Hilfe einer hochenergetischen
Laserquelle sukzessive umgeschmolzen werden. Mit diesem selektiven und schichtweisen Vor-
gehen entsteht aus einem metallischen Pulver ein nahezu anwendungsfertiges Bauteil. Diese
grofe Individualitdt des Prozesses ermdglicht neben der Herstellung hochkomplexer Strukturen
die einmalige Chance der graduellen Gestaltung des metallischen Gefiiges. Bestehende Ansétze
fiir eine solche Gradierung umfassen die Variation der Prozessparameter [2] oder auch die Ver-
wendung lokal unterschiedlicher Werkstoffe [3-6]. Ersteres beschrinkt sich dabei vor allem auf
eine variierende Kornmorphologie, KorngréBe, Phasen- und Legierungszusammensetzung, die
aus den verdnderten thermischen Randbedingungen resultieren. Der vergleichsweise einge-
schrankten Auspragung moglicher Gradierungen durch die Prozessparameter steht die Verwen-
dung lokal unterschiedlicher Werkstoffe gegeniiber, die dementsprechend vollstindig kontrére
Eigenschaften mit sich bringen kénnen. Eine der Herausforderungen dieser Multimaterialver-
arbeitungen liegt in den oftmals ebenso differierenden physikalischen Eigenschaften, wodurch
Defekte wie Poren, Risse oder Delaminationen im Ubergangsbereich der Werkstoffe begiinstigt
werden [7, 8]. Im Hinblick auf eine 6kologisch anzustrebende Ressourcenschonung sind zudem
die anschlieBende Trennung und das Recycling der Pulverwerkstoffe zu adressieren. Dennoch
zeigen diese Ansitze welches Potential die gezielte Einstellung der Materialeigenschaften mit
sich bringt. Die Funktionsintegration potentiell leichtbauoptimierter Geometrien kann einer der
Grundsteine flir den 6kologischen Wandel hin zu einer nachhaltigeren Zukunft werden. Die
Effizienzsteigerung solcher Konstruktionen erméglicht die dafiir notwendige ressourcenscho-

nendere Fertigung.

In vorliegender Arbeit wird ein Verfahren zur dreidimensionalen Gradierung entwickelt, das

die Moglichkeiten der variierenden Prozessparameter tiberschreitet und die Herausforderungen



der Hybrid- und Multimaterialverarbeitung umgeht. Das in-situ Nachlegieren basiert auf der
feindosierten Applikation einer Suspension auf Bereiche innerhalb einzelner Schichten des me-
tallischen Bauteils. Das in der Suspension dispergierte Legierungselement ermoglicht in Folge
des Umschmelzvorgangs eine hochprizise und lokal begrenzte Modifizierung der zugrundelie-
genden Mikrostruktur. Die verdnderte Legierungszusammensetzung kann anschlieend lokale
Bereiche unterschiedlicher Eigenschaften herbeifiihren, die bspw. die thermische oder elektri-
sche Leitfahigkeit, die Korrosionsbestiandigkeit, die Duktilitdt oder Harte umfassen konnen [9].
In Abbildung 1.1 sind die einzelnen Entwicklungsschritte dieser Methode schematisch darge-

stellt.

Suspensionsbasiertes in-situ Nachlegieren metallischer Werkstoffe
wiithrend des pulverbettbasierten Laserstrahlschmelzens

Entwicklung des Suspensionsauftrags PBF-LB/M des Grundwerkstoffs

Dosiersystem Suspensionsdosierung Prozessparameterentwicklung

I T m

Suspensionsentwicklung

3% -

Charakterisierung des Ausgangsgefiiges

Entwicklung des Gesamtprozesses des suspensionsbasierten in-situ Nachlegierens

Mikrostruktureller Einfluss Homogenes Nachlegieren Feinstufiges Nachlegieren
des Legierungselements

= = =

Lokale Gradierung mittels des suspensionsbasierten in-situ Nachlegierens

A INIT

Abbildung 1.1: Ubersicht der durchgefiihrten Untersuchungen




2 Theoretische Grundlagen und technischer Kenntnisstand

2.1 Pulverbettbasiertes Schmelzen von Metall mittels Laserstrahl

Der zyklische Prozess des pulverbettbasierten Schmelzens von Metallen mittels Laserstrahl er-
moglicht die Herstellung hochkomplexer Bauteile, wobei mit dem vollstindigen Umschmelzen
des Ausgangsstoffes eine simultane Erzeugung der mechanisch-technologischen Eigenschaften
einhergeht [10]. Die Technologie gehort nach DIN 8580 dementsprechend zu den urformenden

Fertigungsverfahren.

2.1.1 Definition und Abgrenzung

Die Verfahren der additiven Fertigung sind im Allgemeinen als Prozesse definiert, mit Hilfe
derer die gewiinschte Geometrie durch das Aneinanderfligen einzelner Volumenelemente ent-
steht [10]. Im Wesentlichen lassen sie sich nach der Art und dem Aggregatzustand des Aus-
gangsmaterials, sowie nach dem Bindungsmechanismus zwischen den zusammengefiigten Ma-
terialschichten, einteilen [11, 12]. Die Verarbeitung metallischer Werkstoffe fiihrt dabei zu-
meist auf die Verwendung eines pulver- oder drahtformigen Ausgangsstoffes zuriick. Wihrend
in einzelnen Verfahren bspw. die zielgerichtete Applikation eines fliissigen Binders zur Erzeu-
gung eines Griinkorpers verwendet wird [13], nutzen zahlreiche weitere Verfahren einen ge-
biindelten Energieeintrag in Form eines Laser- oder Elektronenstrahls, um die Partikel bereits
im Prozess stoffschliissig zu verschmelzen [11, 14]. Wichtige Verfahren der additiven Ferti-
gung metallischer Werkstoffe sind unter anderem das Binder Jetting (BJ), das selektive Laser-
sintern (SLS), das pulverbettbasierte Elektronenstrahlschmelzen (PBF-EB/M), das Laserauf-
tragsschweilen (LMD) und das pulverbettbasierte Laserstrahlschmelzen (engl. powder bed fu-
sion of metal with laser beam, PBF-LB/M) [11, 14-17].

Das im Folgenden mit PBF-LB/M abgekiirzte pulverbettbasierte Laserstrahlschmelzen basiert
dabei auf einem pulverformigen Ausgangswerkstoff, der schichtweise aufgetragen und durch

die selektive Belichtung einer hochenergetischen Laserquelle verschmolzen wird [15].

2.1.2 Technologieprinzip
Das schichtweise Vorgehen des PBF-LB/M Prozesses ermoglicht die direkte, werkzeuglose
Bauteilfertigung aus einem Metallpulver. Hierbei dient ein digital aufbereitetes CAD-Modell



als Grundlage fiir die Erzeugung eines physischen Bauteils, deren Geometrie und Stoffeigen-
schaften im Prozess geschaffen werden [10, 18].

Der PBF-LB/M Prozess beginnt mit der digitalen Vorbereitung des Bauteils als 3D-CAD-Mo-
dell im STL-Format, anhand dessen die Orientierung und Ausrichtung der Geometrie auf der
Bauplattform vorgenommen wird. Grundlage des Dateiformats ist die Beschreibung und Ap-
proximation einer Bauteiloberfldche mittels Triangulation bzw. Dreieckfacetten [18]. Anschlie-
Bend wird die Geometrie in die fiir das Verfahren typischen Schichten einer vorab definierten
Hohe eingeteilt. Dies geschieht im Prozessschritt ,,slicen” (Abbildung 2.1). Nach Zuordnung
der Prozessparameter wird das Modell im fiir das jeweilige System notwendigen Dateiformat

auf die Anlage tibertragen.

CAD Slicen

Belichtung

= IS = IC Beschichtung

Bauteil entnehmen

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des Verfahrensablaufs beim PBF-LB/M nach [19]

Der Fertigungsprozess besteht aus drei sich wiederholenden Prozessschritten, der Belichtung,
der Bewegung der Plattform und der Beschichtung. Die Belichtung besteht aus der Ubertragung
der Schichtinformationen in das Pulverbett durch einen Laserstrahl einer spezifischen Wellen-
lange, der mit Hilfe eines Galvanometer-Scanners ausgerichtet wird [11, 19]. Mit Abschluss
der einzelnen Schicht in Form des selektiven Umschmelzens einzelner Scanspuren wird die
Bauplattform um eine definierte Schichtstdrke abgesenkt. Je nach Anlagensystem kann es jetzt
entweder zu einer Befiillung des Beschichtersystems oder einer der Bauplattform entgegenge-
setzten Aufwirtsbewegung des Pulvervorrats kommen. Hierdurch wird der, fiir die néchste
Schicht notwendige, Pulverwerkstoff bereitgestellt und mit Hilfe des entsprechenden Beschich-
tersystems auf die Plattform aufgetragen. Damit beginnt der Prozess erneut mit der Belichtung

und wird bis zur Fertigstellung des finalen Bauteils fortgesetzt. Den Abschluss des zyklischen



Prozesses bildet die Entnahme der bedruckten Plattform (Abbildung 2.1).
Aus diesem iterativen Vorgehen resultiert im Allgemeinen ein hoher Freiheitsgrad im geomet-
rischen Bauteildesign und eine endkonturnahe Geometrie, die anforderungsspezifisch zusétzli-

cher Nachbearbeitung unterzogen werden kann [15].

2.1.3 Prozessparameter

Das Verfahren des PBF-LB/M umfasst eine Vielzahl verschiedener Prozessparameter, die in
Abhéngigkeit sowohl des Werkstoffs, als auch des Anlagensystems aufeinander abgestimmt
werden missen [18]. Erst durch eine geeignete Kombination dieser StellgroBen konnen sowohl
die aufgetragene Pulverschicht vollstindig als auch die darunterliegenden, bereits erstarrten
Materialschichten teilweise oder génzlich umgeschmolzen werden und eine schmelzmetallur-
gische Verbindung entstehen [19]. Wichtige anlagen- und geometriespezifische Prozesspara-
meter sind die Schichtstirke l;, die Scangeschwindigkeit vg, die Laserleistung P;,, der Spur-

bzw. Hatchabstand hq und der Laserstrahldurchmesser d¢ (Abbildung 2.2) [18-20].

Die Schichtstirke umfasst die Hohe des aufzutragenden und anschlieend zu konsolidierenden
Pulvers und bestimmt maB3geblich die Geometrieauflosung und Aufbaurate des Prozesses. Kon-
ventionelle Schichtstirken liegen im Bereich zwischen 20 und 100 um [11]. Generell ldsst sich
festhalten: je geringer die Schichtstirke, desto hoher ist die geometrische Auflosung. Damit
geht jedoch ebenfalls die Reduzierung der Aufbaurate einher, da entsprechend mehr Zyklen fiir

die Fertigstellung des Bauteils durchlaufen werden miissen [18, 19].
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Abbildung 2.2: Schematischer Zusammenhang ausgewéhlter Belichtungsparameter nach [21]



Um die einzelnen Pulvervolumina innerhalb einer Schicht in Form einzelner Spuren umschmel-
zen zu kdnnen, ist eine materialspezifische Energiemenge notwendig. Diese kann {iber die Va-
riation der Scangeschwindigkeit und der Laserleistung eingestellt werden und wird als Stre-
ckenenergie Eg bezeichnet (Gleichung 2.1) [1, 21]. Sie ist von den materialspezifischen Eigen-
schaften wie der Schmelztemperatur, dem Absorptionsverhalten und der Warmeleitfahigkeit
abhingig. Ublicherweise wird eine moglichst hohe Energiemenge, bei zugleich hoher Scange-
schwindigkeit angestrebt, um die Aufbauraten zu maximieren. Neben der anlagenseitigen Be-
schrankung einer maximal moglichen Laserleistung, konnen auch der Pulverwerkstoff und ein-
setzende Prozessinstabilititen dieses Ziel einschrianken. Ein iiberhOhter Energieeintrag kann
von einer Erh6hung der Oberflachenrauheit und einer reduzierten Bauteildichte, {iber verdamp-
fende Legierungselemente und die Bildung von Spritzern bis hin zu Prozessabbriichen fiihren
[18, 22].
Eg = 5—]; 2.1

Auf die Anpassung der Streckenenergie beziiglich einer in sich konstanten und zusammenhén-
genden Schmelzspur folgend, bedarf eine hohe Bauteildichte zudem einer ausreichend hohen
Uberlappung zwischen den Belichtungsbahnen. Die dafiir notwendige Einstellung des Spurab-
stands hingt von der Schmelzspurbreite ab und sollte so eingestellt werden, dass eine schmelz-
metallurgische Verbindung des neu aufgeschmolzenen Materials mit der vorherigen Spur ge-
wihrleistet ist [22]. Erst dann kann eine in sich geschlossene Schicht einer hohen Dichte erzeugt
werden. Mit den Prozessparametern des Spurabstands und der Schichtstirke kann die Betrach-
tungsdimension der Energiemenge erhoht werden (Gleichung 2.2). Die daraus resultierende
Volumenenergiedichte Ey gilt ebenfalls als wichtiger Kennwert fiir die Prozessierbarkeit eines

Pulverwerkstoffes [1, 21, 23].

P

L 2.2
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Der Strahl- oder Spotdurchmesser ist allgemein abhingig vom jeweiligen Anlagensystem. So
kann der minimale Durchmesser, auch bezeichnet als Fokusdurchmesser oder Brennpunkt, in
Abhingigkeit des Lasers geringfligig variieren. Allgemein resultiert der Laserstrahldurchmes-
ser aus der Brennweite der Strahlformung und beschreibt definitionsgeméal 86,5 % der gaul3-

verteilten Strahlungsintensitét. Der Laserstrahlfokus muss dabei nicht zwangslaufig in der Ar-



beitsebene liegen und kann nach oben oder unten verschoben werden [21]. Eine charakteristi-
sche Verschiebung ist dabei die Rayleighlidnge, also die Ladnge entlang der optischen Achse, in
der die Querschnittsfldche des Fokusdurchmessers verdoppelt wird.

Im Konsens einer gesamten Schicht kann neben den einzelnen Belichtungsparametern und der
Unterscheidung zwischen Bauteilvolumen und Bauteilkontur zusétzlich ein Muster eingestellt
werden, in dem die jeweilige Schicht belichtet werden soll. Nach Munsch [21] gibt es drei
typische Strategien, mit denen Schichten beschrieben werden. Als Standard gilt die maander-
formige Anordnung ununterbrochener Scanvektoren. Die beiden weiteren Strategien grenzen
die Lange der Belichtungsbahnen in Form von Streifen oder Quadraten ein und kdnnen vor
allem in groBeren Bauteilen zu kiirzeren Sprungzeiten des Spiegelablenksystems und einer
gleichméBigeren Warmeverteilung fiihren (Abbildung 2.3a). Mit der Erweiterung der Dimen-
sionen entlang der Schichten kann neben dem Belichtungsmuster zusétzlich die Richtung der
Scanvektoren eingestellt werden (Abbildung 2.3b). Hierbei kann beispielsweise ein konstanter
oder ein von Schicht zu Schicht rotierender Winkel o angewendet werden. Um eine Uberlage-
rung der Vektoren gleicher Richtung zu minimieren und damit eine verstarkte Anisotropie oder
lokale Porenbildung zu verhindern, werden die Schichten iiblicherweise um einen definierten
Winkel periodisch entlang der Aufbaurichtung gedreht [21].

Zusitzliche Prozessparameter, mit denen Einfluss auf die Qualitit des Bauteils genommen wer-
den kann, sind bspw. die Vorwéarmtemperatur der Bauplattform, das in der Baukammer einge-

setzte Inertgas bzw. das Gasgemisch oder der verbliebene Sauerstoffgehalt.
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Abbildung 2.3: Belichtungsstrategien fiir a) zweidimensionale Schichten und b) fiir dreidimensionale Schichtaufbauten nach
(21]



2.1.4 Prozessansiitze zur in-situ Gradierung im PBF-LB/M

Der kleinschrittige Aufbau einzelner Volumenelemente, kombiniert mit der simultanen Entste-
hung der mechanisch-thermophysikalischen Eigenschaften auf der Ebene einzelner Schmelz-
spuren, erdffnet die Moglichkeit einer funktionalen Gradierung der Bauteile. Entsprechende
Prozesse, die auf eine solche Gradierung abzielen, werden nach ISO/ASTM TR 52912:2020 im
Bereich der funktional gradierten Additiven Fertigung (engl. Functionally Graded Additive Ma-
nufacturing — FGAM) verortet. Allgemein sind hiermit schichtweise Fertigungstechniken defi-
niert, bei denen das Verhiltnis der Materialorganisation innerhalb eines Bauteils abgestuft va-
riiert wird, um eine bestimmte Funktion zu erfiillen [24]. Diese Abstufungen kénnen entspre-
chend ihrer Dimension in eindimensionale, zweidimensionale oder dreidimensionale Gradie-
rungen eingeteilt werden (Abbildung 2.4) [25]. Fiir den PBF-LB/M Prozess reichen die Ansitze
fiir solche funktionalen Gradierungen von der in-situ Variation der Prozessparameter, iiber
die Modifizierung des Pulverwerkstoffes, bis hin zu Prozesserweiterungen, die eine Ver-
wendung unterschiedlicher Werkstoffe ermoglichen. Hierbei sind allerdings nicht mit allen An-

sdtzen Gradierungen entsprechend der in Abbildung 2.4 vorgestellten Dimensionen moglich.

Eindimensionale Zweidimensionale Dreidimensionale
Gradierung (1D) Gradierung (2D) Gradierung (3D)

e

V4

y ................. ! bccccccccccccaaad !
k’ X

Abbildung 2.4: Klassifizierung der funktionalen Gradierung entsprechend der realisierten Dimensionen nach [25]

Die in Abschnitt 2.1.3 vorgestellten Prozessparameter werden zumeist einer entsprechend ho-
hen Bauteilqualitit, d.h. unter Vermeidung von Poren, Eigenspannungen, Verzug oder geomet-
rischen Abweichungen, bei moglichst kurzen Prozessdauern ausgelegt. Mit den ausgewéhlten
Parameterkombinationen geht allerdings stets eine Beeinflussung mikrostruktureller und werk-
stoffspezifischer Charakteristiken einher [26]. Diese sind mallgeblich abhingig von den Erstar-
rungsbedingungen, die {iber den Temperaturgradienten G und die Erstarrungsgeschwindigkeit
R beschrieben werden konnen [26]. Das Verhiltnis dieser beiden Parameter zueinander (G/R)

bestimmt die Morphologie der erstarrenden Korner. Das Produkt (G - R) hingegen definiert die
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Abkiihlrate des Werkstoffes im Erstarrungsintervall und somit die Grof3e der resultierenden
Mikrostruktur [27]. Ausgehend von einem hohen bis hin zu einem niedrigen G/R-Verhiltnis
tendiert die Morphologie des erstarrenden Gefiiges zu einem planaren, zelluldren, kolumnaren
oder gleichachsig dendritischen Erscheinungsbild [27]. Die Erstarrungsbedingungen und damit
ebenfalls die Kornmerkmale werden dabei maB3geblich durch die verwendete Laserleistung und
Scangeschwindigkeit bestimmt [27-29]. Durch eine gezielte Anpassung dieser Prozessparame-
ter konnen die Wachstumsmechanismen der Mikrostruktur eingestellt und somit ebenso gra-
diert ausgelegt werden [30, 31]. Niendorf et al. greifen diese Mdglichkeit in [2] auf, um durch
den lokalen Einsatz einer Laserquelle signifikant hoherer Energie (1000 W) eine stark aniso-
trope Textur der Korner zu erzeugen. Durch die gezielte Texturierung einzelner Bereiche,
konnte eine prézise, funktionale Gradierung der Proben erreicht werden. Aufbauend auf dieser
Arbeit bestehen weitere Ansétze, die ergdnzende Parameter zur Beeinflussung der Mikrostruk-
tur heranziehen. Sofinowski et al. [32] nutzen ausschlie8lich die Verdnderung der Scanstrategie
in Form von um den Winkel a verdrehten Schichtorientierungen, wodurch eine deutliche Tex-
turierung der Kornstruktur erkennbar wird. Kohnen et al. [28] zeigen, wie erhohte Ausschalt-
zeiten des Lasers zwischen den Schmelzspuren den Wérmestau in der Schicht reduzieren und
den Temperaturgradienten damit erhdhen, woraus hohere Abkiihlraten resultieren. Gleichzeitig
wird aufgezeigt, wie die Anwendung einer Plattformheizung den Temperaturgradienten redu-
zieren und langsamere Erstarrungsgeschwindigkeiten, sowie geringere Abkiihlraten hervorru-
fen kann [28]. Aufgrund der Moglichkeit, die Prozessparameter zumeist lokal variieren zu kon-
nen, ermoglichen diese Ansétze sowohl eindimensionale, als auch zwei- oder dreidimensionale

Gradierungen.

Die Modifizierung des Pulverwerkstoffes setzt am urformenden Charakter des PBF-LB/M
Prozesses an. Mit dem selektiven Umschmelzen des metallischen Pulvers geht ein kurzzeitiger
Ubergang in die schmelzfliissige Phase und das anschlieBende Erstarren der finalen Werkstoff-
zusammensetzung einher. Dies setzt nicht voraus, dass die chemische Zusammensetzung des
spiteren Bauteils mit der Legierungszusammensetzung einzelner Pulverpartikel iibereinstimmt.
Entsprechend ist es moglich, neben vorlegierten Pulvern ebenfalls Pulvermischungen zu verar-
beiten, die erst durch den Umschmelzprozess zur finalen Legierung erstarren [1]. Dies eroffnet
den Ansatz des in-situ Legierens. Hierbei kann es sich um Pulvermischungen zur Entwicklung
neuer Legierungen [33, 34], um die Zugabe einzelner Elemente, bspw. zur Erh6hung der Ab-
sorption oder Reduzierung der Oberflachenspannung [ 1] oder um keramische Nanopartikel, die

unter anderem als zusétzliche Keimstellen dienen [35, 36], handeln. Neben der homogenen Mi-



schung des gesamten Pulvers besteht die Moglichkeit, Legierungszusitze in variierenden An-
teilen zuzufiihren. Entlang der Aufbaurichtung kann somit eine eindimensionale Gradierung

der chemischen Legierungszusammensetzung realisiert werden (Abbildung 2.4) [37].

Um eine mehrdimensionale Gradierung iiber den Einsatz eines sich verandernden Werkstoffes
realisieren zu konnen, bedarf es zumeist Prozesserweiterungen. Ansitze, die eine solche Ver-
arbeitung ermoglichen, umfassen vor allem eine Modifizierung des Beschichtungsprozesses,
um zwei oder mehrere unterschiedliche Werkstoffe positionieren zu kénnen. Entsprechend der
Anzahl verwendeter Werkstoffe definieren Girnth et al. in [38] die Verarbeitung zweier Werk-
stoffe als Hybridmaterial- und die von mehr als zwei Werkstoffen als Multimaterialverarbei-
tung. Der grundlegende PBF-LB/M Prozess, mit der Verarbeitung eines Werkstoffes, kann
demnach als eine Monomaterialverarbeitung angesehen werden. Die fiir die Gradierung mittels
Hybrid- oder Multimaterialien verfligbaren Technologien konnen nach Schneck et al. [39] in
drei Kategorien eingeteilt werden: der vollfléichige, der diisenbasierte und der schablonenar-

tige Auftrag der jeweiligen Pulverwerkstoffe (Abbildung 2.5).

-

vollflachig diisenbasiert schablonenartig

Material 1
Material 2

Abbildung 2.5: Prozesserweiternde Beschichtungstechnologien fiir die Hybrid- und Multimaterial verarbeitung zur funktiona-
len Gradierung nach [39]

Der vollflichige Pulverauftrag ermoglicht Gradierungen mit ein- bzw. zweidimensionalen
Werkstoffiibergidngen entlang der Aufbaurichtung. Hierflir werden zum Beispiel konventio-
nelle Systeme modifiziert, sodass die Beschichtervorrichtung zwei Kammern enthilt, die je-
weils mit einem Werkstoff befiillt und entsprechend der zugeordneten Beschichtungsrichtung
aufgetragen werden konnen [40-43]. Weiterhin bestehen Laborsysteme mit zwei Beschich-
tungsvorrichtungen [44], oder Ansétze des gidnzlichen Werkstoffwechsels nach dem Aufbau
des ersten Abschnitts [8, 45], die vergleichbare Materialiibergéinge zwischen den Schichten re-
alisieren. Hierbei konnen allerdings Unterschiede in den thermophysikalischen Eigenschaften
von metallurgisch inkompatiblen Werkstoffen zu Materialdefekten (z.B. Risse, Porositét, Dela-

minationen) in den diskreten Grenzfldchen fiithren [40, 41]. Um diese zu reduzieren oder génz-
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lich zu verhindern, umfassen weitere Ansitze die Moglichkeit einen kontinuierlichen Material-
iibergang entlang der Aufbaurichtung zu erzeugen. Demir et al. [4] realisieren dies iiber zwei
Pulvervorrite, die simultan im Prozess angesteuert werden. Hierdurch kdnnen variabel sowohl
Mischungsverhiltnisse bestimmt, als auch Monomaterialverarbeitungen realisiert und in der
Beschichtervorrichtung geférdert werden. Ein vergleichbarer Ansatz ist Forschungsschwer-
punkt in den Arbeiten von Nadimpalli et al. [46, 47]. Zwei Pulverforderer beinhalten die jewei-
ligen Werkstoffe und tragen entsprechend des gewliinschten Mischungsverhiltnisses zu der flir
die einzelne Schicht bendtigten Gesamtmenge bei. Der letztliche Pulverauftrag wird hierin {iber
eine Kombination aus unidirektionaler, diisenbasierter Aufbringung des Pulvers und anschlie-
Bend vollflachiger Verteilung der Pulvermenge durch einen Rakel vollzogen.

Eine entsprechend vollfldchige Verteilung des Pulvers wird in den Ansétzen zur dreidimensio-
nalen Gradierung zumeist vermieden. Die diisenbasierenden Pulverauftrige ermoglichen
eine positionsgenaue Applizierung der Pulvermenge, um innerhalb einer Schicht verschiedene
Werkstoffe verarbeiten zu konnen. Hierbei wird das FlieBen des Pulvers iiber Vibration ange-
regt und iiber einen Kraftstol durch ein Piezoelement ausgestoBen [3]. Ott et al. kombinieren
die Verwendung von Diisen mit einer konventionellen Beschichtungsvorrichtung [6]. Zuerst
positioniert das Diisensystem die Pulvermengen an den programmierten Punkten in der xy-
Ebene. AnschlieBend folgt die Belichtung der Bereiche mit dem Laser, bevor die Beschichter-
vorrichtung die noch freien Bereiche mit dem zusétzlichen Pulverwerkstoff belegt. Die Genau-
igkeit der Diisenaufbringung resultiert aus dem minimalen Durchmesser der abgelegten Pulver-
menge und wird mit 1,75 mm, bei einer aufgeschiitteten Héhe von 0,1 mm, angegeben [48].
Ansitze, die die Prozessschritte in einer verdnderten Reihenfolge durchlaufen, ergéinzen das
Gesamtsystem um eine Saugvorrichtung [49, 50]. Es erfolgt zuerst die Beschichtung iiber die
Rakel, bevor das iiberschiissige Pulver nach der Belichtung abgesaugt wird. AnschlieBend wer-
den die weiteren Pulverwerkstoffe iiber die Diisen an den programmierten Positionen abgelegt.
Hierdurch ist ebenfalls eine maximale Schichtdicke von 0,1 mm, jedoch ein minimaler Durch-
messer von 0,15 mm erreichbar [50].

Die Entfernung bereits aufgetragenen Pulvers wird ebenfalls in schablonenartigen Auf-
tragsansitzen genutzt, wodurch Gradierungen in bis zu drei Dimensionen mdglich gemacht
werden. Sowohl in [51] als auch in [52] wird der PBF-LB/M Prozess um eine Vorrichtung zur
Entfernung des iiberschiissigen Pulvers erweitert. Nach der Belichtung des ersten Werkstoffs
wird demnach die bereinigte Oberfliche mit einem zweiten Werkstoff beschichtet und damit
ein multimaterieller Schichtaufbau initiiert. Eine gdnzlich andere Vorgehensweise wird von van

der Eijk et al. in [53] beschrieben, worin Schichtinformationen iiber elektrische Anziehung des
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Werkstoffes auf die Bauplatte iibertragen werden. Forster et al. konnten in [54] bestétigen, dass
die Ubertragbarkeit der elektrofotografischen Pulverapplikation auf den PBF-LB/M Prozess
moglich ist. Ein weiterer schablonenartiger Ansatz wird bereits seit 2019 kommerziell von dem
Unternehmen Aerosint SA vertrieben [7]. Hierbei handelt es sich um eine neuartige Beschich-
tungsvorrichtung, die rotierende Trommeln gefiillt mit dem jeweiligen Pulverwerkstoff um-
fasst. Die fiir eine Hybrid- bzw. Multimaterialverarbeitung somit mindestens notwendigen zwei
Trommeln bringen die jeweiligen Pulver Schicht fiir Schicht liber einzelne Voxel in dem vor-
programmierten Schichtmuster auf. Dieser Ansatz bedarf somit keiner Entfernung von Pulver-

mengen oder zusitzlich prozesserweiternde Verfahrensschritte.

Die vorgestellten Ansétze zur lokalen Gradierung metallischer Werkstoffe in der additiven Fer-

tigung werden in Abbildung 2.6 dargestellt.

Prozessparameter Pulverwerkstoff
[Abkﬁhlbedingungen] [Energieeintrag ] [Pulvermischung ]
Schichtzeit
Schichtrotation Scangeschw. N
Plattformheizung Spurabstand \= Legierungselemente Lokale
Gradierung
metallischer
Pulverentfernun Zwei Beschichter Werkstoffe
Elektrografisch 2-Kammer-System
Pulver Trommelsystem Werkstoffwechsel

[Diisenbasierter Auftrag ] [Schablonenartiger Auftrag] [Vollﬂéichiger Auftrag ]

Prozesserweiterungen

Abbildung 2.6: Ubersicht der beschriebenen Ansitze zur in-situ Gradierung metallischer Werkstoffe angelehnt an die Darstel-
lungsform eines Ishikawa-Diagramms

Ein abschlieBend wichtiger Punkt in der Hybrid- und Multimaterialverarbeitung ist die Konta-
mination verwendeter Pulverwerkstoffe untereinander [7, 39]. Beispielhaft kann fiir die An-
sdtze unter Verwendung einer Absaugung bzw. einer Pulverentfernung ein kontaminierter Pul-
veranteil zwischen 14 und 40 Gew.-% angefiihrt werden [39]. Die beiden tiblichen Methoden
fiir die Trennung kontaminierter Pulver sind das Sieben und die magnetische Separierung, die

allerdings unterschiedliche Partikelgroen oder ferromagnetische Eigenschaften voraussetzen
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[7, 39]. Trotzdem kann mit dem Sieben anschlieend ein Trenngrad von iiber 97 Gew.-% er-
reicht werden. Fiir die Methode der ferromagnetischen Trennung kénnen durch das manuelle
Vorgehen eine Reinheit von iiber 99 Gew.-% im nicht-ferromagnetischen und von unter
80 Gew.-% im ferromagnetischen Werkstoff erzielt werden [39]. Des Weiteren wiren ebenfalls

dichte- oder formtrennende Verfahren Mdéglichkeiten, sortenreines Recycling zu gewihrleisten

[4].

2.2 Werkstofftechnische Grundlagen des Stahls

2.2.1 Eisen-Kohlenstoff-Zweistoffsystem

Als Stihle werden im Allgemeinen Eisen-Kohlenstoff — Legierungszusammensetzungen bis zu
einem Kohlenstoffgehalt von etwa 2 Gew.-% bezeichnet [55]. Das metastabile Zustandsdia-
gramm Eisen-Eisencarbid (Abbildung 2.7) erméglicht eine Ubersicht iiber die temperaturspe-
zifischen Konzentrationsbereiche, in denen bestimmte Phasen unter gleichgewichtsnahen Be-

dingungen entstehen.
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Abbildung 2.7: Fe-Fe;C — Diagramm nach [56, 57]

Eine grundlegende Einteilung der Stdhle, die unter diesen Gegebenheiten vorliegen, kann im
Hinblick auf die Gefilige bei Raumtemperatur erfolgen [55]. Die ferritischen Stiahle weisen ein
vollstdndig ferritisches Gefiige (o) mit einem Kohlenstoffgehalt von kleiner als 0,02 Gew.-%
auf. Mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,80 Gew.-% sind es die eutektoiden Stéhle, die ein voll-

standig perlitisches Geflige (o + Fe3;C) aufweisen. Zwischen diesen Stdhlen ordnen sich die

13



untereutektoiden Stéhle, bestehend aus Ferrit und Perlit, an. Oberhalb eines Kohlenstoffgehalts
von 0,80 Gew.-% sind die tibereutektoiden Stihle mit einem Gefiige aus Perlit und Zementit
(FesC), eingegliedert [55-57].

In Bezug auf die industrielle Anwendung des Stahls kann eine weitere Einteilung hinsichtlich
der darin enthalten Kohlenstoffkonzentration erfolgen. Stihle mit einem Kohlenstoffgehalt von
ca. 0,06 Gew.-% bis ca. 0,30 Gew.-% werden als unlegierte Baustidhle bezeichnet [55]. Die
Werkzeugstihle weisen einen Kohlenstoffgehalt von etwa 0,50 Gew.-% bis 2,50 Gew.-% auf
und der dazwischen liegende Bereich (ca. 0,20 Gew.-% bis ca. 0,60 Gew.-% C) wird von den
Vergiitungsstédhlen abgedeckt [55]. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt kann durch die Mog-
lichkeit der Stahlhdrtung die zu erreichende Festigkeit gesteigert werden, wobei bspw. die
Schwei3barkeit abnimmt. Aufgrund der hohen Abkiihlgeschwindigkeiten wird eine homogene
Verteilung des Kohlenstoffs wihrend des Erstarrungsprozesses erschwert und die Bildung spr-
0den Martensitgefliges in Zonen hohen Kohlenstoffgehalts begiinstigt. Aufgrund der heteroge-
nen Ausbildung der Mikrostruktur stellt der Martensit somit einen potentiellen Defekt dar.
Diese gleichgewichtsferne Hartungsphase ist zugleich allerdings auch von technisch hoher Re-
levanz und bildet die Grundlage der martensitischen Stihle. Werden unlegierte Stihle mit der
Zufuhr thermischer Energie im Bereich des y-Mischkristalls (MK) oberhalb der Linie GSE
(Abbildung 2.7) austenitisiert, ist der Werkstoffzustand bei gegebener Temperatur und gegebe-
nem Druck durch einen Minimalwert der freien Enthalpie charakterisiert [5S7]. Mit ausreichend
hoher Abkiihlgeschwindigkeit wird die diffusionsgesteuerte Ausbildung der Gleichgewichts-
phasen unterbrochen, sodass Austenit und Martensit bei der konzentrations- und druckabhén-
gigen Temperatur T = T die gleiche freie Enthalpie besitzen und sich somit im Gleichgewicht
befinden. Mit einer ausreichenden Keimbildungsenthalpie, die durch eine entsprechend hohe
Unterkiihlung des Austenits um die Temperaturdifferenz AT erreicht wird, beginnt die marten-

sitische Umwandlung.

AT = T, — Mg 2.3

Die beginnende Umwandlung ist durch die Martensitstarttemperatur Mg gekennzeichnet und
héngt malgeblich vom Kohlenstoffgehalt ab. Die hohen Abkiihlgeschwindigkeiten verhindern
die Diffusion des Kohlenstoffs aus dem kubischflachenzentrierten (kfz) y- MK, der eine hohere
Loslichkeit als der kubischraumzentrierte (krz) a-MK aufweist. Dies hat eine tetragonale Ver-
zerrung des krz-Gitters und eine vom Kohlenstoffgehalt abhdngige Volumenvergréflerung zur

Folge. Schreitet die Umwandlung in die tetragonalraumzentrierte (trz) Gitterstruktur des Mar-
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tensits nicht weiter voran, ist die Martensitfinishtemperatur M; erreicht. Mit einem Kohlenstoft-
gehalt von tiber 0,50 Gew.-% befindet sich diese Temperatur unter Raumtemperatur, was
Restaustenit als ergéinzenden Gefiigebestandteil in Folge der unvollstindigen Martensitum-

wandlung herbeifiihrt, sollte keine Tiefkiihlung erfolgen [55, 57].

2.2.2 Einfluss zusitzlicher Legierungselemente

Das Verhalten des bindren Systems Fe-C kann durch die Hinzugabe weiterer Legierungsele-
mente signifikant beeinflusst werden. Hierbei wird im Allgemeinen zwischen Elementen un-
terschieden, die sich bevorzugt im y- oder im a-Eisen auflosen. Tabelle 2.1 zeigt eine Auflistung

einiger wichtiger Legierungselemente und deren Einfluss auf die Ausdehnung der kfz-y-Phase.

Tabelle 2.1: Einfluss von ausgewéhlten Legierungselementen auf die Ausdehnung des Gebietes der kfz-y-Phase des Eisens
nach [55]

Erweiterung des | Kristallstruktur des | Reduzierung des | Kristallstruktur des
v-Gebiets Legierungselementes v-Gebiets Legierungselementes

Cu kfz Ti krz

Ni kfz \% krz

Mn kfz Cr krz

C interstitiell geldst Mo krz

N interstitiell gelost Nb krz

\ krz

Al kfz

Si kd

Durch Zusatz der meisten Legierungselemente wird Mg abgesenkt. Hierbei wirken zwei unter-
schiedliche Mechanismen in Abhéngigkeit des Austenitgebiets erweiternden oder reduzieren-
den Einflusses der Elemente im Gefiige. Die Gruppe der austenitstabilisierenden Legierungs-
elemente kann Mg in Folge einer Ausdehnung der y-Phase auf unter 20 °C senken. Hierdurch
ist das austenitische Geflige bei Raumtemperatur stabil und ermdglicht die Herstellung einer
weiteren wichtigen Stahlsorte, die der austenitischen Stéhle [55]. Der zweite Mechanismus um-
fasst die Gruppe der Elemente, die das Austenitgebiet generell reduzieren. Chrom Cr, Molyb-
didn Mo, Vanadium V oder Niob Nb zéhlen allerdings ebenso zu den karbidbildenden Elemen-
ten. Mit einem fiir die spezifische Legierungszusammensetzung ausreichenden Kohlenstoff-
gehalt fiihren sie zur Bildung von Sonderkarbiden. Werden diese im Prozess der Austenitisie-
rung aufgelost, reichert sich der Austenit mit Kohlenstoff und dem karbidbildenden Element
an. Die zumeist groBeren Atomradien der Elemente schrianken die Diffusion des Kohlenstoffs
wihrend des nachfolgenden Abkiihlvorgangs ein, wodurch der Austenit bis zu niedrigeren

Temperaturen mit Kohlenstoff gesittigt bleibt. Die notwendige Aktivierungsenergie und damit
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einhergehend die Martensitstarttemperatur sinken. Voraussetzung fiir diesen Vorgang sind aus-
reichend hohe Abkiihlgeschwindigkeiten, die eine erneute Ausscheidung der Sonderkarbide
verhindern. In Abhdngigkeit der chemischen Zusammensetzung und der angewendeten Wiér-
mebehandlung kann das austenitische Geflige somit bei Raumtemperatur vollstindig stabil
(Mg < RT) bleiben oder vollstindig in ein martensitisches Geflige (M¢ = RT) umwandeln. Mit
Mg > RT und M < RT kann ein Duplexgefiige bestehend aus Martensit und Restaustenit her-
beigefiihrt werden [58-61].

Der Einfluss, den die einzelnen Legierungsbestandteile auf die Entstehung eines gleichge-
wichtsfernen Gefiiges haben, konnen bspw. mit Hilfe des Schaeffler-Diagramms eingeordnet
werden (Abbildung 2.8). Dieses Diagramm wurde urspriinglich fiir Schweiflgut entwickelt und
umfasst somit die Bedingungen einer raschen Abkiihlung ausgehend von hohen Temperaturen

[62].

28 A

24 1 Austenit

20 A

12 A

Nickeldquivalent

Martensit

Chroméquivalent

Abbildung 2.8: Schaeffler-Diagramm nach [63]

Die ferrit- und austenitstabilisierenden Legierungselemente sind mit empirischen Gewichtungs-
faktoren versehen und werden anschlieBend zu einem Ni- bzw. Cr-Aquivalent (Gleichung 2.4

und 2.5) zusammengefasst.

Ni — Aquivalent = Gew. —% Ni + 30 - Gew. —% (C + N) + 0,5 - Gew. —% Mn 2.4

Cr — Aquivalent = Gew. —% Cr + 1,4 - Gew. —% Mo + 1,5 - Gew. —% Si 2.5
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Die Berechnung ermoglicht eine Vorhersage der Gefiigezusammensetzung nach rascher Ab-
kiihlung, die potentiell zu unterschiedlichen Anteilen aus Martensit, Austenit oder Ferrit beste-

hen kann.

2.2.3 Tertiires Legierungssystem Fe-Cr-C

Das Legierungselement Chrom ist eines der Elemente, die zum einen das y-Gebiet abschniiren
und zum anderen durch eine starke Neigung zur Karbidbildung die Martensitstarttemperatur
absenken. Der wechselseitige Einfluss der beiden Elemente Chrom und Kohlenstoff auf das
Geflige macht sich vor allem im Hinblick auf die Ausdehnung des abgeschniirten y-Gebiets
bemerkbar. Die Grenze des Bereichs der homogenen y-Phase liegt im Gleichgewichtszustand
des kohlenstoffarmen bzw. —freien Fe-Cr-Systems bei etwa 12 Gew.-% Cr (Abbildung 2.9a).
Anteile dariiber hinaus fiihren zu einer Uberschreitung des austenitischen Bereichs und damit
zu einer vollstindig ferritischen Erstarrung des Gefiiges. Hierbei kann es unterhalb von 500 °C
zu einer Ausscheidung von chromhaltigem Ferrit (a') kommen, der wie die Sigma-Phase (o) zu
einer Versprodung des Gefiiges fithren kann [64]. Unabhéngig von diesen Phasen, kann durch
eine Erhohung des Kohlenstoffgehalts die homogene y-Phase bis zu einem Chromgehalt von
19 Gew.-% aufrechterhalten werden, was den grof3en Einfluss des Kohlenstoffs nochmals ver-

deutlicht (Abbildung 2.9b).

2) 1800 b) 1500
1600 Liquid 1400-
14001 1300
g') ] A3 + o g') i
= 12001 ! = 12001
5 1 7 5 ]
£ 1000 £ 11001
. : e
£ 8001 A, £ 1000
= 1 = .
600- a+o 900 -
4001 Lo 8001 —
~/
200 T T T T T T T 700 — T T T T T T T T T T T T T T T 7T
0 5 10 15 20 25 30 0 02040,60810121,41,61,8
A Chromgehalt in Gew.-% Kohlenstoffgehalt in Gew.-%

Abbildung 2.9: a) Berechnungen des binéren Fe-Cr Phasendiagramms mit der Software Thermo-Calc und b) Existenzbereich
der y-Phase in Chromstihlen bei hohen Temperaturen in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt nach [58]
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Der vergleichsweise kleine Bereich, der mit einem Kohlenstoffgehalt von ca. 0,6 Gew.-% er-
reicht werden kann, wird umgeben von heterogenen Erscheinungsformen des Gefiiges. Auf die
bildliche Darstellung wurde in Abbildung 2.9b aus Griinden der Ubersichtlichkeit allerdings
verzichtet [58].

Zu niedrigeren Kohlenstoffgehalten hin iiberwiegt die das y-Gebiet abschniirende Wirkung des
Chroms und zu hoheren Gehalten die Abbindung des Chroms zu nicht mehr auflosbaren Kar-
biden. Mit einem ausreichend hohen Kohlenstoffgehalt kann es neben der rein ferritischen Aus-
bildung des Gefiiges zu einer Ergénzung des Ferrits durch Austenit kommen, der sich in Ab-
hiangigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit vollstindig oder teilweise zu Perlit, Zwischenstufenge-
flige (Bainit) oder Martensit umwandelt (halbferritische Stdhle) [58]. Hohere Kohlenstoffge-
halte ergéinzen dieses Gefiige zusétzlich mit der Bildung von Sonderkarbiden. Das Eisenkarbid
besitzt eine hohe Loslichkeit fiir Chrom, wodurch es zu einer Substitution der Fe-Atome durch
Cr-Atome und umgekehrt kommen kann. Hierbei handelt es sich zumeist um die Erscheinungs-
formen (Fe, Cr)3C, (Cr, Fe)7Cz und (Cr, Fe)23Cs, im Folgenden mit M3C, M7C3 und M23Cs be-
zeichnet, die in Abhingigkeit der wechselnden Anteile von Kohlenstoff und Chrom nacheinan-

der und nebeneinander vorkommen konnen [62].

2.2.4 Stihle im PBF-LB/M

Nach Haghdadi et. al [65] sind die Stédhle fiir ein Drittel der Publikationen im Bereich der me-
tallischen additiven Fertigung verantwortlich. Ein GroBteil der Forschungsarbeit fithrt dabei auf
die austenitischen Edelstdhle, martensitisch ausscheidungshirtbaren und Maraging Stihle, so-
wie Werkzeugstihle zuriick. Ein geringerer Anteil belduft sich auf Duplexstdahle, TRIP/TWIP
Stdhle und ferritische oder auch martensitische Edelstéhle [11, 15, 65-67].

Mit einer auBergewdhnlichen Kombination aus Festigkeit und Duktilitét sind die austenitischen
Edelstéhle die am weitesten verbreitete Klasse der Stihle in der additiven Fertigung [65]. Unter
anderem aufgrund einer sehr guten Schweil3barkeit und hohen Korrosionsbestidndigkeit ist der
austenitische Edelstahl 316L (1.4404, X2CrNiMo17-12-2) sowohl in der Forschung, als auch
in der industriellen Anwendung eine der am haufigsten vertretenen Legierungen fiir das PBF-
LB/M [65, 66, 68]. Im Vergleich zu konventionellen Fertigungstechnologien fiihren die einzig-
artigen Prozesseigenschaften des additiven Prozesses oftmals zu signifikant hoheren Festigkei-
ten. Im Zustand nach dem 3D-Druck ohne weitere Nachbearbeitung, dem sogenannten as-built

Zustand, kann gleichzeitig die hohe Duktilitdt des Werkstoffs erhalten werden [69, 70]. Diese
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Eigenschaftskombination wird vor allem auf die spezielle Mikrostruktur des austenitischen Ge-
fiiges zuriickgefiihrt. Aufgrund des selektiven Energieeintrages, der sich rasch bewegenden La-
serquelle, werden hohe Abkiihlraten mit groen thermischen Gradienten erzeugt. Die daraus
resultierende sehr feine Kornstruktur unterliegt dabei einer Anisotropie entlang der Aufbau-
richtung der entstehenden Geometrie. Die sdulenformigen Korner bewegen sich je nach Para-
meterkombination im Bereich zwischen 10 und 500 um Lange, wobei jedes Korn eine feine
subgranulare Zellstruktur aufweist [69]. Diese zelluldren Strukturen werden als Grund fiir die
im Vergleich zu den konventionellen Fertigungstechnologien resultierenden verbesserten me-
chanischen Eigenschaften angefiihrt. Die Zellgrenzen weisen neben einer Segregation der Le-
gierungselemente Chrom und Molybdén zusétzlich eine hohere Versetzungsdichte auf.
Dadurch tritt ein ,,Pinning“-Effekt auf, der die Bewegung der Versetzungen einschriankt und
erhohte Festigkeiten bei gleichbleibender Duktilitét herbeifiihrt [65, 69-71].

Hinter den austenitischen Edelstidhlen sind die am weitesten verbreiteten und charakterisierten
Stahlklassen im PBF-LB/M die martensitisch ausscheidungshértbaren Edelstihle [68]. In An-
wendungsbereichen, in denen neben einer hohen Korrosionsbestidndigkeit eine gesteigerte Fes-
tigkeit und Hérte notwendig sind, kommt vor allem die umfassend erforschte Legierung
17-4 PH (1.4548, X5CrNiCuNb17-4-4) zum Einsatz [65-67]. Die martensitisch ausscheidungs-
hértebaren Edelstédhle weisen einen niedrigen Kohlenstoffgehalt auf, um die Bildung etwaiger
Karbide zu unterdriicken. In konventionellen Herstellungsprozessen wie dem Guss, griinden
die mechanischen Eigenschaften aus einer fast vollstindig martensitischen Mikrostruktur, die
durch feinverteilte Ausscheidungen kupferhaltiger Phasen ergénzt wird [72]. Dieses Erschei-
nungsbild des Gefiliges wird ausschlieBlich durch Wéarmebehandlungen erzeugt, die im An-
schluss des PBF-LB/M durchgefiihrt werden. Sie setzen sich zumeist aus einem Losungsglithen
bei 1040 °C, einem Abschrecken auf Raumtemperatur (Zustand A) und einem anschlieBenden
thermischen Altern bei 482 °C (H900 Zustand) zusammen [65]. Entgegen des austenitischen
Edelstahls, dessen mechanischen Eigenschaften vor allem durch den PBF-LB/M Prozess be-
einflusst werden konnen [73], sind die Eigenschaften im as-built Zustand eines 17-4 PH nach
Haghdadi et. al [65] bislang nicht mit den erreichbaren Kennwerten im H900-Zustand einer
traditionellen Herstellung vergleichbar. Grund dafiir sind die hohen Abkiihlgeschwindigkeiten
des PBF-LB/M Prozesses und die damit einhergehende Verdnderung des iiblicherweise aus
Martensit und intermetallischen Phasen bestehenden Gefiiges.

Im Bereich der Werkzeugstdhle ist in Bezug auf das PBF-LB/M vor allem die in der Literatur
vermehrt untersuchte Legierung H13 (1.2344, X40CrMoV 5-1) aufzufiihren. Der tiblicherweise

mit einer Plattformheizung von mindestens 100 °C verarbeitete Werkstoff, weist im as-built
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Zustand Anteile von Restaustenit in den interdendritischen Bereichen auf [65, 67]. Als mog-
lichen Grund beschreiben Holzweissig et al. [ 74] das schichtweise Voranschreiten des additiven
Fertigungsprozesses, das einer Quenching-and-Partitioning-Wérmebehandlung dhnelt. Dabei
fiihrt rasche Abkiihlung der verfliissigten Schicht zu der Ausbildung einer martensitischen
Struktur. Im weiteren Prozessverlauf werden die nachfolgenden Schichten belichtet und somit
weiterhin ein zyklischer Warmeeintrag erzeugt. Hierbei kann es zu einer erneuten Austenitisie-
rung und Abschreckung der beschriebenen Schicht unter die Martensitstarttemperatur kommen.
Der kontinuierliche Warmeeintrag allerdings verhindert das Unterschreiten der Martensit-
finishtemperatur, wobei sich Restaustenit ausbildet. Dieser wird durch die Diffusion des Koh-
lenstoffs aus dem tberséttigten Martensit heraus stabilisiert. Eine weitere Vermutung umfasst
mogliche Mikroseigerungen wihrend des Erstarrungsprozesses, wobei sich Legierungsele-
mente an den Zellgrenzen anreichern und zur Stabilisierung des Austenits beitragen [75]. Der
hohe Kohlenstoffgehalt fiihrt des Weiteren bereits im as-built Zustand zu der Bildung fein ver-
teilter, nanoskaliger Karbide, die das finale Gefiige ergiinzen [65]. Allgemein ist allerdings auch
fiir den H13 festzuhalten, dass die mechanischen Eigenschaften im as-built Zustand unter denen
konventioneller Herstellungszustinde anzusiedeln sind [66].

In der voranschreitenden Entwicklung der additiven Fertigungstechnologien sind bereits zahl-
reiche Stéhle mittels PBF-LB/M verarbeitet worden. Im Rahmen der Beschreibung einiger der
wichtigsten Werkstoffe in diesem Bereich wird deutlich, dass die komplexen thermischen Be-
dingungen, wie zum Beispiel der hohe Temperaturgradient, die hohen Abkiihlraten oder auch
die sich wiederholenden Temperaturzyklen zu Herausforderungen fithren kdnnen. Auch wenn
zum Teil gleichwertige Festigkeiten und Hérten im as-built Zustand erzielt werden konnen,
erreichen vor allem die Bruchdehnung und die Dauerfestigkeit bisweilen nicht das Niveau der
Proben aus vergleichbaren Zustinden konventioneller Herstellungsprozesse. Hierflir verant-
wortlich sind sowohl Prozessdefekte wie Poren oder Risse, als auch lokale Eigenspannungen.
Zusitzlich beeinflusst die Kombination der angewendeten Prozessparameter signifikant die
Schmelzbadgeometrie und Abkiihlbedingungen, wodurch ein direkter Einfluss auf die entste-
hende Mikrostruktur genommen wird. Aus diesem Grund kann es bereits in Stdhlen identischer
chemischer Zusammensetzung zu unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften kommen [65,

66, 68].
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2.3 Suspensionen als disperse Stoffsysteme

Disperse Stoffsysteme bestehen im Allgemeinen aus einer dispersen Phase und einem umge-
benden Medium, der kontinuierlichen Phase. Die entweder in einem Zwei- oder Dreistoffsys-
tem angeordneten Phasen konnen jeweils sowohl fest, als auch fliissig oder gasformig sein. Ein
Beispiel fiir ein disperses Stoffsystem sind Suspensionen, die sich aus vielen festen Einzelpar-
tikeln einer GroBenordnung zwischen 10 und 10 m und einem umgebenden fliissigen Me-
dium zusammensetzen [76]. Die auch als grobdisperse Dispersion zu bezeichnenden Stoffsys-
teme dienen als Grundlage zahlreicher wichtiger Produkte und werden beispielsweise als Farb-
stoffe oder zur Erzeugung leitfadhiger Muster auf Substraten fiir elektronische Anwendungen
eingesetzt [77-79]. Nahezu unabhingig vom Einsatzbereich wird zumeist eine stabile Suspen-
sion mit homogen dispergierten Partikeln vorausgesetzt. Neben der entsprechenden Partikel-
grofBe, der Partikelform und der Konzentration der dispersen Phase, sind es vor allem auch die
im Medium auf die Partikel wirkenden Krifte, die die Eigenschaften der Suspension mal3geb-

lich beeinflussen [80].

2.3.1 Partikelspezifische Krifte in fliissiger Umgebung

Das Stabilititsverhalten von Suspensionen wird durch das Zusammenspiel verschiedener
Krifte, die auf die disperse Phase wirken, bestimmt. Unter Betrachtung eines kugelformigen
Partikels des Durchmessers d in einem fliissigen Medium fiihrt die Schwerkraft aufgrund des
vorherrschenden Dichteunterschiedes tendenziell zur Sedimentation. Gleichzeitig unterliegt
das Partikel allerdings einer zufélligen thermischen Bewegung, der Brown schen Bewegung,
die die gravitative Sedimentation teilweise ausgleicht und zur Dispersion des Partikels beitra-
gen kann [81]. Begriindet ist diese Bewegung durch das Zusammenstofen der Molekiile des
Losungsmittels mit dem dispersen Kolloid, wodurch eine Diffusion von Stellen hoherer Kon-
zentration zu niedrigeren Konzentrationen, also entgegen der Sinkrichtung, angeregt wird [76,
82]. Da die Diffusion in Fliissigkeiten als vergleichsweise gering gilt, ist sie auB3er im moleku-
laren Mafstab (z.B. in Losungen) vor allem im Bereich nanopartikuldrer Suspensionen
(d <<'1 um) von Wichtigkeit [76]. Sharma et al. bestimmen eine maximale Partikelgrofle von
ca. 1 um, bei einem Dichteunterschied von 1 g/cm?® des Partikels zum umgebenden Fluid, bis
zu dem eine Diffusion in Folge der Brown’'schen Bewegung zu beobachten sei [83]. Mit einer
signifikant erhohten Differenz, durch Partikel einer héheren Dichte von 19,3 g/cm?, sinkt der
maximale Partikeldurchmesser auf 500 nm [83]. Mit der steigenden Partikeldichte und -grof3e
wirken zunehmend Widerstands- und Massenkréifte dominant, die den Effekt der Brown schen
Bewegung auf die Diffusion der Partikel reduzieren [76]. Der Umfang, der in einem ruhenden
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Fluid wirkenden Krifte kann iiber das Gesetz von Stokes (Gleichung 2.6) beschrieben und iiber

die Sinkgeschwindigkeit wg als zusammenfassenden Kennwert charakterisiert werden.

— .g-d2
Wg = (Pp—porgd’ lp;)]g (fiir Re < 1) 2.6

Unter der Annahme eines sphirischen und glatten Partikels mit einer laminaren Umstrémung,
umfasst die Gleichung die Dichte des Partikels pp, die Dichte pf und die Viskositét n des Flui-

des, sowie die Erdbeschleunigung g. Basierend auf diesem Gesetz konnen stabile Suspensionen
iiber einen sinkenden Partikeldurchmesser, eine zunehmende Viskositit des umgebenden Me-
diums und einer geringen Differenz der Dichten beider Komponenten realisiert werden [84].
Hierbei werden allerdings nicht die zwischen den Partikeln wirkenden interpartikuldren Krafte

beachtet, die vor allem die Partikelgréfe in Form von bspw. Agglomeratbildung beeinflussen.

2.3.2 Interpartikulire Krifte in fliissiger Umgebung

Fir Partikel in einer fliissigen Umgebung entfallen die kapillaren Haftkrifte und es wirken vor
allem die weiterhin bestehenden Mechanismen van-der-Waals und Elektrostatik [76]. Der Zu-
sammenhang dieser beiden interpartikuliren Krifte wird iber die DLVO-Theorie, die die Sta-
bilitdt von Dispersionskolloiden umfasst, beschrieben. Sie geht von einem Gleichgewicht zwi-
schen abstoBBenden und anziehenden potenziellen Wechselwirkungsenergien der dispergierten
Teilchen aus [80]. Die abstoBenden Wechselwirkungen resultieren hierbei aus den elektroche-
mischen Doppelschichten, die die einzelnen Partikel umgeben, oder aus der Wechselwirkung
der Partikel mit dem Losungsmittel. Je nach Art und Starke der Ladung der vorhandenen Fest-
stoffpartikel ist eine Schicht entgegengesetzt geladener Ionen fest in der sogenannten Stern-
schicht adsorbiert. Um sie herum befindet sich der diffuse Teil der elektrochemischen Doppel-
schicht, der die raumliche Ladungsstruktur rund um das Teilchen komplettiert. Unter Giiltigkeit
des Prinzips der Elektroneutralitit wird somit eine symmetrische Ladungswolke um das jewei-
lige Partikel aufgebaut. Die spezifischen Uberschussladungen bewirken die abstoBenden Ei-
genschaften der Teilchen zueinander, die mit einer Uberlappung der diffusen Bereiche der
elektrischen Doppelschichten ein Maximum annehmen und mit zunehmendem Abstand wieder
geringer werden [82]. Wird die elektrochemische Doppelschicht bspw. durch duBlere Einfliisse
des Losungsmittels komprimiert, konnen sich die Partikel gegenseitig ndhern. Ab einem aus-
reichend geringen Abstand wirken zunehmend die Anziehungskrifte und bewirken die Agglo-
meration der Teilchen. Begriindet werden die anziehenden Wechselwirkungen durch die van-

der-Waals Kréfte, die ausschlieflich bei geringen Partikelabstinden zum Tragen kommen [76,
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80]. Die Anziehung ist dabei umso stdrker, je grofler eine von der Stoffpaarung Feststoff (s)
und Fliissigkeit (f) abhdngige Hamaker/van-der-Waals-Konstante Agy ist, die wiederum von
den entsprechenden Konstanten der einzelnen Stoffe (Ags bzw. Agr) abhéngig ist. Je groBer der
Unterschied dieser beiden Konstanten ist, desto grofler werden die wirkenden Anziehungskréfte
[76]. Die Wechselwirkungskrifte setzen sich aus der Summe der AbstoBBungs- und der Anzie-
hungskraft zusammen. Grafisch ldsst sich dieser Zusammenhang iiber die entsprechenden Po-
tentialenergien, die als Funktion des Partikelabstandes zu erfassen sind, darstellen (Abbildung
2.10a). Die Summe der beiden Potentiale ergibt somit die Gesamtenergie der Wechselwirkung
und ist in Abbildung 2.10a als Verlauf mit einer Potentialschwelle verdeutlicht. In Abhingig-
keit des Partikelabstandes bestimmen Lage und Hohe des Maximums dieser Schwelle die Sta-
bilitiit einer Dispersion [76, 82]. Uberwiegt die Anziehung, wie in diesem Fall fiir das primére
Minimum bei geringen Partikelabstinden, kommt es zu einer Koagulation der Partikel. Mit
zunechmendem Abstand iliberwiegen die abstofenden Kréfte, die in der Folge zum Maximum
der Potentialenergie flihren und eine stabile Suspension beschreiben. Mit weiter zunehmendem
Partikelabstand sinkt die Interaktion zwischen den einzelnen Partikeln, wodurch die Potentia-
lenergie gegen null l4uft. In diesem Bereich kann es allerdings mit einem grof8eren Partikel-
durchmesser (>> 1 pm) und einem sehr hohen Verhiltnis zwischen Partikelgrof8e und Dicke
der elektrochemischen Doppelschicht zu der Ausbildung eines sekunddren Minimums fiihren.
Entgegen der Koagulation im primiren Minimum wird die Agglomeration im Sekundéren als
Flokkulation bezeichnet. Da die Tiefe des sekunddren Minimums vergleichsweise niedrig ist,

ist die Flokkulation ebenso leicht reversibel [80].

! / Sternpotential
'\ &— Zeta-Potential

a)
elektrochemische
Doppelschicht

‘g Sternschicht

5

B Gleitebene

A+

éﬁ T Oberflachenladung

2 o ®

3; o e Oberflachenpotential

R ; 100

=

5 -

=

Abstand von Partikeloberﬂéichg

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung a) des Potentialverlaufs der Partikel/Partikel-Wechselwirkungen in einer Fliissig-
keit nach [76] und b) der elektrochemischen Doppelschicht, sowie des Potentialverlaufs nach [85]
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In Abbildung 2.10b werden die aus der elektrochemischen Doppelschicht zu entnehmenden
Potentiale verdeutlicht. Schematisch ist ein negativ geladenes Partikel abgebildet, das von einer
positiven und fest gebundenen Sternschicht umgeben ist. Der Abschluss wird durch einen dif-
fusen Teil gebildet, an dessen Ende das Zeta-Potential abgelesen werden kann. Dies beschreibt
und quantifiziert den Potentialunterschied zwischen der elektrochemischen Doppelschicht und

dem umgebenden Medium [85].

2.3.3 Stabilisierung der dispersen Phase

Die disperse Phase eines Stoffsystems erfahrt aufgrund der in Abschnitt 2.3.1 erlduterten, par-
tikelspezifischen Krifte eine Bewegung innerhalb des fliissigen Mediums. Mit zunehmender
Massenkonzentration wichst dabei die Wahrscheinlichkeit von Kollisionen zwischen den Par-
tikeln. Wie in Abbildung 2.10a dargestellt, kann in Abhéngigkeit der elektrochemischen Dop-
pelschicht die abstoBBende Kraft iiber weite Strecken der Partikelabstdande dominieren und sol-
che Kollisionen vermeiden. Doch sowohl durch die Brown’sche Bewegung, als auch durch die
Sedimentation wird kinetische Energie freigesetzt. Diese ermdglicht eine Uberwindung des Po-
tentialmaximums womit Partikelkollision einhergehen und die wirkenden van-der-Waals-An-
ziehungskrifte Agglomerationen hervorrufen [83, 86]. Da die einsetzende Agglomeration so-
wohl den Durchmesser als auch die Masse des einzelnen Kolloids erhdht, nimmt die Sinkge-
schwindigkeit zu. Die abnehmende Stabilitdt der Suspension wird somit vor allem durch die
erhohte Sedimentation erkennbar. Wie durch das Gesetz von Stokes (Gleichung 2.6) beschrie-
ben, kann iiber die Anpassung der Viskositit dem Effekt entgegengewirkt werden. Da durch
dieses Vorgehen allerdings nicht die Problematik der Agglomeration behoben wird, kann in der
Folge nicht von einer homogen dispergierten und stabilen Suspension ausgegangen werden
[79]. Ansitze, die die disperse Phase stabilisieren, umfassen unter anderen die elektrostatische,

die sterische und die elektrosterische Stabilisierung.

Die elektrostatische Stabilisierung zielt auf eine Erhohung der in Abschnitt 2.3.2 beschriebe-
nen AbstoBBungskrifte und somit einer Maximierung bzw. Minimierung des Zeta-Potentials ab
(Abbildung 2.11a). Dieser Kennwert ist ma3geblich abhingig vom pH-Wert der Suspension
und kann in weiten Bereichen iiber diese Stellgrofe beeinflusst werden. Am sogenannten iso-
elektrischen Punkt ist das Zeta-Potential gleich null, wodurch maximale Anziehungskrafte wir-
ken [85]. In Hinblick auf eine stabile Suspension gilt es den pH-Wert somit moglichst weit
entfernt vom isoelektrischen Punkt einzustellen. Nach Bhattacharjee wird ein Zeta-Potential

zwischen + 0-10 mV als hochst instabil, zwischen + 10-20 mV als relativ stabil, zwischen
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+ 20-30 mV als moderat stabil und ein Wert gro3er bzw. kleiner als = 30 mV als hochst stabil
deklariert [85, 87]. Die elektrostatische Stabilisierung ist vor allem fiir verdiinnte Suspensionen
geeignet, da eine Erhohung der Konzentration die Abstinde zwischen den Partikeln reduziert
und somit AbstoBungen erschwert. Sind Agglomerate durch das Uberwiegen der Anziehungs-
krifte bereits gebildet, sind sie durch diese kinetische Stabilisierungsmethode nicht mehr zu
dispergieren. Weitere Einschrdnkungen umfassen die notwendige Verwendung polarer Medien,
in denen elektrostatische Krifte vorhanden sind, sowie der Vermeidung mehrerer disperser

Phasen aufgrund unterschiedlicher elektrischer Potentiale und Oberflichenladungsdichten [81].

Die sterische Stabilisierung basiert auf der Adsorption amphipathischer Makromolekiile an
der Oberfldache der dispersen Phase, wodurch eine Barriere gegeniiber den interpartikuléren
Anziehungskréften zwischen den Partikeln aufgebaut werden soll (Abbildung 2.11b) [81, 85].
In einem Zweiphasensystem gilt hierbei die Verwendung von Tensiden als Dispergiermittel als
eine leichte und 6konomische Methode zur Verbesserung der Stabilitéit einer Suspension [79].
Diese oberflachenaktiven Stoffe besitzen eine charakteristische, amphipathische Molekiilstruk-
tur, die sich aus einer hydrophoben und einer hydrophilen Gruppe zusammensetzt [80]. Bereits
in geringen Mengen konnen Dispergiermittel die Oberflacheneigenschaften eines Systems er-
heblich beeinflussen. Sie adsorbieren an der Oberfldche der dispersen Phase bzw. der Grenz-
flache der beiden Phasen und verédndern dadurch Eigenschaften wie die Oberflachenspannung,
die Benetzbarkeit und weitere thermophysikalische Eigenschaften des Systems [79, 85]. Die
Fahigkeit der oberflachenaktiven Molekiile an den Grenzfldchen zu adsorbieren wird durch die
chemischen Grundlagen der einzelnen Komponenten des Systems bestehend aus der dispersen
Phase, dem Dispergiermittel und dem Losungsmittel bestimmt. Die Menge der aus der konti-
nuierlichen an der dispersen Phase adsorbierten Molekiile wird zumeist experimentell durch
eine Verdnderung der Konzentration des Dispergiermittels im Losungsmittel bestimmt und re-
sultiert iiblicherweise in der Ausbildung einer Adsorptionsisothermen [88]. Ergéinzend zu der
Menge ist vor allem die Auswahl eines fiir das spezifische System geeigneten Tensids von ele-
mentarer Wichtigkeit fiir die Stabilitit der Suspension. In Abhéngigkeit der Art des Losungs-
mittels und der Anwendungsbedingungen kann die chemische Struktur, also die hydrophoben
und hydrophilen Anteile des Molekiils, variieren. Somit ist ein Dispergiermittel zu wéhlen, das
unter den vorherrschenden Bedingungen die fiir die Anwendung notwendige amphiphile Form
aufweist. Da die hydrophoben Anteile zumeist langkettige Kohlenwasserstoffreste sind, werden
die Tenside hauptsdchlich beziiglich ihrer hydrophilen Anteile unterschieden. Die anionischen

und kationischen Dispergiermittel weisen eine negative bzw. positive Ladung der oberflichen-
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aktiven Anteile auf. Nichtionische Dispergiermittel hingegen besitzen keine wirksame Ionen-
ladung und die zwitterionischen Tenside konnen sowohl negativ als auch positiv geladen sein
[80].

In einer polaren, wissrigen Umgebung richtet sich die Auswahl des Tensids vor allem nach der
Oberflachenstruktur der dispersen Phase. So tendieren polare, hydrophile Oberflichen zur Aus-
bildung abstoBender Wechselwirkungen und einer guten Benetzbarkeit, wodurch die Partikel
gut dispergiert werden konnen. Im Gegensatz dazu weisen nichtpolare, hydrophobe Oberfla-
chen tiberwiegend anziehende Wechselwirkungen auf, die neben einer ohnehin schlechten Be-

netzbarkeit Agglomerationen begiinstigen [89].
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Abbildung 2.11: Schematische Ubersicht der Stabilisierungsmechanismen fiir Nanofluide: a) elektrostatische, b) sterische und
elektrosterische Stabilisierung an c) geladenen und an d) ungeladenen Partikeloberflichen nach [81]

Die sterische Stabilisierung hat gegeniiber der elektrostatischen Stabilisierung die Vorteile, dass
sie als thermodynamische Methode fiir deutlich mehr disperse Systeme anwendbar ist. Zusitz-
lich kann sie eine hohere Partikelkonzentration 16sen, bereits agglomerierte Partikel erneut dis-
pergieren und vor allem unterschiedliche Partikel im gleichen Losungsmittel stabilisieren [81].
Die Kombination aus diesen beiden Stabilisierungsmethoden wird als elektrosterische Stabi-
lisierung bezeichnet (Abbildung 2.11c und d). Diese tritt auf, wenn die beschriebenen Makro-
molekiile an geladenen Partikeloberfldchen (Abbildung 2.11¢) oder geladene Ketten (z.B. Po-
lyelektrolyte) an ungeladenen Partikeloberflichen adsorbieren (Abbildung 2.11d). Weiterhin
werden die Stabilisierungsmethoden zumeist ergénzend von einer mechanischen Stabilisierung
begleitet. In Form einer Ultraschallbehandlung durch bspw. ein Ultraschallbad oder eine Ultra-

schallsonotrode werden Agglomerate aufgebrochen und dispergiert. Die angewendete Leistung
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und Zeit, woraus eine eingebrachte Energie resultiert, gilt es in Abhdngigkeit des Losungsmit-
tels und der dispersen Phase hinsichtlich einer homogenen Dispersitdt und vorhandenen Lang-

zeitstabilitdt zu optimieren [85, 90].

2.3.4 Dosierung von Fluiden

Die Dosierung von Fluiden und speziell das Tintenstrahldrucken kann durch das prézise Posi-
tionieren eines fliissigen Volumens einiger Picoliter bzw. eines Tropfendurchmessers von
10 bis 150 pm auf ein beliebiges Substrat definiert werden. Der Gesamtprozess umfasst physi-
kalische Vorgénge, die ma3geblich Einfluss auf den selbigen nehmen. Die Vorgidnge lassen

sich nach [91] in folgende Punkte unterteilen:

1. Die Erzeugung der Tropfen.
2. Die Positionierung auf und Interaktion der Tropfen mit dem Substrat.

3. Trocknung oder Erstarrung zum Erhalt einer festen Deposition.

Beginnend mit der Erzeugung des Tropfens, erfolgt dieses iiblicherweise unter Verwendung
des kontinuierlichen Tintenstrahldruckens (engl. Continuous inkjet printing, CIJ) oder des
Drop-on-demand (DOD) Tintenstrahldruckens [78, 91, 92]. Im kontinuierlichen Tinten-
strahldrucken wird das Fluid durch einen kleinen Auslass gefiihrt, wonach sich ein Fliissig-
keitsstrahl ausbildet (Abbildung 2.12a). In Folge von Rayleigh-Instabilititen fiihrt die Ober-
flaichenspannung zu einem Zerfall des austretenden Strahls in sphérische Tropfen. Dieses Ver-
halten kann mit Hilfe einer extern angeregten, mechanischen Oszillation nahe des Auslasses
verstdrkt werden, um gleichméBige Tropfengréfen und die Zerfallsrate beeinflussen zu konnen
[78]. Die prizise Positionierung wird {iber ein an der Diise relativ zum Substrat wirkendes Po-
tential realisiert, das eine elektrische Ladung der Tropfen hervorruft. Durch ein elektrisches
Feld wird der fallende Tropfen auf die gewiinschte Position des Substrats oder in einen Auf-
fangbehilter, fiir nicht zu benetzende Oberflachen, orientiert (Abbildung 2.12a). Eine weitere
Moglichkeit der Positionierung ist die Bewegung des Substrats oder des Auffangbehilters, {iber
den die Tropfen gesammelt und anschlieend recycelt werden kdnnen. Aus der Prozessweise
des Verfahrens resultiert die Notwendigkeit eines elektrisch leitfahigen Fluids, wodurch die
Auswahl anwendbarer Medien eingeschrinkt ist [78, 91, 92].

Das Drop-on-demand Tintenstrahldrucken ist der zweite Modus, bei dem die Tropfen ent-
sprechend der Bezeichnung ausschlieBlich bei vorhandener Notwendigkeit abgegeben werden.

Die Oberfldchenspannung, die den Austritt des Mediums aus der Diise im impulslosen Zustand
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verhindert, kann sowohl {iber thermische, als auch piezoelektrische Vorgehensweisen tiberwun-
den werden. Erstere umfasst ein Heizelement in der Vorratskammer, das iiber eine angelegte
Spannung eine Erwidrmung iiber die Verdampfungstemperatur des Mediums herbeifiihrt. Dabei
resultiert aus der lokal gebildeten Dampfblase ein erhdhter Druck, der zum Austritt des Trop-
fens aus der Diise fiihrt. Mit Riicknahme der Spannung bricht der Dampffilm ein, der Druck
nimmt rasch ab und die Oberflichenspannung verhindert das fortwéhrende AusflieBen des Flu-
ids [91]. Eine weitere Moglichkeit ist der piezoelektrische Mechanismus. Ein piezoelektrischer
Aktuator initiiert durch eine abfallende Spannung die Aufwértsbewegung eines die Diise ver-
schlieBenden StofBels. Mit der gedffneten Diise beginnt der Austritt des Mediums und wird
durch erneute Aktivierung der Verschlussspannung und Abwirtsbewegung des StéBels beendet
[93]. Unabhingig des verwendeten Impulsmechanismus erfolgt die Positionierung der Tropfen

durch die Bewegung des Druckkopfes iiber die Zieloberfldche des Substrats [92].

Das CIJ weist im Vergleich zum DOD eine eingeschrinkte Auswahl zu verarbeitender Medien,
eine geringere partielle Auflosung auf dem Substrat, sowie ein hoheres Kontaminationsrisiko
bzw. einen hoheren Verbrauch auf. Aus diesen Griinden wird vor allem das piezoelektrische
DOD zumeist in der materialwissenschaftlichen Forschung und zahlreichen Industriezweigen

angewendet [91].
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Abbildung 2.12: Schematische Darstellung des a) Prinzips des kontinuierlichen Tintenstrahldrucks (C1J), und der DOD-Ver-
fahren, in denen der austragende Druckstofl durch b) eine Dampfblase mit einem Diinnfilm (thermisches DOD) und c), d) iiber

unterschiedlich mechanische Anregung eines piezoelektrischen Aufnehmers generiert wird (Piezoelektrisches DOD) nach [91,
93]
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Die Positionierung auf und die Interaktion mit dem Substrat umfasst den komplexen Prozess
des Applikationsvorgangs. Dieser wird maf3geblich von den physikalischen Eigenschaften des
verwendeten Fluids beeinflusst. Vorgénge wie die Tropfenbildung, die Tropfengrofle oder die
Geschwindigkeit bei einem gegebenen Druck konnen durch eine Gruppe dimensionsloser
Kennzahlen charakterisiert werden [91, 92]. Zu diesen zdhlen unter anderem die Reynolds-Zahl

Re, die Weber-Zahl We und die Ohnesorge-Zahl Oh. Sie stellen sich wie folgt dar:
Re = — 2.7

We = 2.8

VWe _ n 29
Re — (ypo)/2

Oh =

Es wird p als die Dichte, v als die Tropfengeschwindigkeit, a als der Auslassdurchmesser der
Diise, y als die Oberflichenspannung und n als die dynamische Viskositit definiert [92, 94].
Uber das Verhiltnis der dimensionslosen Kennzahlen werden die Eigenschaften der Suspension
entsprechend einer zu erwartenden Ausbildung des ausgetretenen Fluids beschrieben. Uber die
Z-Zahl, dem Kehrwert der Oh-Zahl, wird fiir eine stabile Tropfenbildung ein Bereich von
1 <Z <10 festgelegt [95]. Fiir Z <1 gilt die dynamische Viskositit des Fluid als zu hoch, so-
dass nicht ausreichend Energie fiir den anfanglichen Strahlaustritt vorhanden ist. Mit Z > 10
wird eine vergleichsweise geringe dynamische Viskositét erwartet, wodurch die Oberflachen-
spannung die Bildung von Satellitentropfen begiinstigt, die dem anfanglichen Haupttropfen
nachfolgen [78, 95]. Dies schrinkt allerdings noch nicht die generelle Verarbeitbarkeit des Flu-
ids ein. Liu et al. berichten auf Basis experimenteller Daten, dass fiir zahlreiche Suspensionen
auch bis zu einem Grenzwert von Z < 700 stabile Tropfen mdglich sind [95]. Eine grafische
Visualisierung des Zusammenhangs der dimensionslosen Kennzahlen in Bezug auf die Trop-
fenbildung ist in Abbildung 2.13 dargestellt. Sie dient einem Versténdnis zu erwartender Me-
chanismen im Applikationsvorgang bei gegebenen Suspensionseigenschaften und bezieht sich
vor allem auf newtonsche Fluide mit einem linear viskosen Verhalten. Viele Fluide in der tech-
nischen Anwendung basieren allerdings auf einem polymeren Losungsmittel oder enthalten
eine hohe Konzentration einer dispersen Phase, woraus ein nichtlineares Verhalten resultieren
kann. Fiir diese nicht-newtonschen, oftmals scherverdiinnenden Medien bedarf es einer Anpas-

sung der Charakterisierung des Fluids hinsichtlich der zu bewertenden Druckbarkeit [91].
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Abbildung 2.13: Einfluss der physikalischen Fluideigenschaften auf die Tropfenformation basierend auf den dimensionslosen
Kennzahlen der Weber-Zahl, der Reynolds-Zahl und die Z-Zahl als Kehrwert der Ohnesorge-Zahl nach [78, 92, 95]

Dem scherverdiinnenden Verhalten liegt eine Zerstorung im Ruhezustand vorhandener Struk-
turen in Folge einer zunehmenden Deformation zugrunde. Die damit einhergehend sinkende
dynamische Viskositit 1 und resultierende Schubspannung t kann im Bereich mittlerer Defor-

mationsgeschwindigkeiten durch das Ostwald-de-Waele-Gesetz charakterisiert werden [86,

96]:

T = ky™ 2.10

- = 2.11

Hier stellt y die Scherrate, k den Konsistenzfaktor in Pa - s™ und m den FlieBindex dar. Der
FlieBindex indiziert das Verhalten der dynamischen Viskositét, wobei 0,15 < m < 1 fiir ein
scherverdiinnendes Verhalten steht, m = 1 ein newtonsches Fluid beschreibt und ein dilatantes

Fluid mit m > 1 zu identifizieren ist [86].

Mit dem Austreten des jeweiligen Fluids und der anschlieBend einsetzenden Tropfenbildung,
ist kein signifikanter Unterschied zwischen einem newtonschen und einem scherverdiinnendem
Medium erkennbar [97]. Diese werden sichtbar, sobald eine Einschniirung des Tropfens ein-
setzt. Aufgrund der scherverdiinnenden Eigenschaften nimmt die Viskositdt im Bereich der
Einschniirung ab, was zur Folge hat, dass die Linge des Tropfens im Moment der Ablosung
geringer ist. Aus der frithzeitigen Bildung des Haupttropfens folgt die Entstehung von Satelli-

tentropfen aus dem zuriickbleibenden Flussigkeitsfilament. Die Bildung von Satellitentropfen
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und somit der Mechanismus, der fiir den Bereich von Z > 10 definiert ist, setzt durch ein scher-
verdiinnendes Verhalten frithzeitiger ein [97]. Die Geschwindigkeit des austretenden Fluids hat
dabei einen signifikanten Einfluss auf den Mechanismus der Strahlteilung, wodurch neben dem
Tropf- ebenfalls ein reines Strahlregime erzeugt werden kann. Das Strahlverhalten wird hierbei
durch die Entstehung eines nach der Diise {iber eine bestimmte Linge kontinuierlichen Strahls
charakterisiert. Eine Verdiinnung und das Brechen des Filaments treten dabei auf einer Zeit-

skala groBer als die Fluidbewegung auf [96, 98].

Mit der austretenden Dosiermenge folgt in den meisten Prozessen eine Interaktion des Fluids
mit der Substratoberflache, wobei oftmals eine Umwandlung der fliissigen in eine feste Phase
das Ziel ist. Diese Phasenumwandlung umfasst zahlreiche Mechanismen, wie die Verdampfung
des Losungsmittels, die Abkiihlung entlang einer Umwandlungstemperatur oder eine chemi-
sche Reaktion [91]. Der stofgetriebene Aufprall der Dosiermenge auf dem Zielsubstrat wird
als die kinematische Phase definiert. Der erste Kontakt des Fluids mit der Oberfliche wird vor
allem von dessen Durchmesser und der Geschwindigkeit bestimmt [99]. Diese erste Phase wird
gefolgt von einem aufprallgetriebenen Ausbreiten oder Spritzen der Dosiermenge, sowie der
Erholung und Oszillation. In dieser Phase bestimmen die Viskositdt und Oberflichenspannung
das Verhalten des Tropfens [91]. Entsprechend Abbildung 2.13 kann fiir die Ausbreitung ein
Grenzwert zu hoher Aufprallgeschwindigkeit tiberschritten werden, der eine Spritzerbildung

vorhersagt. Der Kennwert K wird tiber Gleichung 2.12 beschrieben.
K = Wel/2 - Rel/* 2.12

Der kritische Grenzwert wird als K¢ definiert und hdngt mafgeblich von der Oberflichenbe-
schaffenheit und der Temperatur des Substrats ab. Im DOD wird der Kennwert hiufig mit
Kc = 100 beziffert [92].

Die abschliefende Phase der sich ausbreitenden Dosiermenge wird von der Kapillarkraft be-
stimmt. Die weitere Ausbreitung und damit Erhdhung des applizierten Durchmessers wird in
Suspensionen oftmals durch ein Festsetzen der Kontaktlinien aufgrund abgelagerter Feststoffe
begrenzt [91]. Mit einer erh6hten Verdampfungsrate des Losungsmittels im Randbereich sam-
melt sich die disperse Phase zunehmend an der Kontaktlinie an. Diese inhomogene Verteilung
ist unter dem Kaffeering-Effekt bekannt. Das Auftreten dieses Effekts zeigt sich mit einem tiber

die Trocknung der Dosiermenge sinkenden Kontaktwinkel zwischen Fluid und Oberflache [91].
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3 Zielsetzung

Die umschriebene Forschungsthematik intendiert die erfolgreiche Realisierung dreidimensio-
nal gradierter Strukturen unter Anwendung der Methode des fliissigen in-situ Nachlegierens.
Damit wird sich zum Ziel gesetzt, den bisherigen Stand der Technik um einen innovativen An-
satz zur mehrdimensionalen Gradierung additiv gefertigter Bauteile zu erweitern. Fiir die ge-
zielte Erzeugung variabel nachlegierter Proben wird die Entwicklung eines Verfahrens zur au-
tomatisierten Aufbringung von Suspensionen im Rahmen des pulverbettbasierten Laserstrahl-
schmelzprozesses angestrebt. Zu diesem Zweck soll eine Diisenvorrichtung in eine bestehende
Laserstrahlschmelzanlage integriert und als optionaler, zusétzlicher Prozessschritt in den Ab-

lauf des PBF-LB/M Prozesses eingebunden werden.

Die Entwicklung der Methode des suspensionsbasierten in-situ Nachlegierens wird am Modell-
system Stahl-Kohlenstoff durchgefiihrt. Hierfiir erfolgt die Formulierung einer iiber die Pro-
zessdauer stabilen Suspension, die homogen dispergierte Kohlenstoffnanopartikel beinhaltet.
Der Applikationsvorgang dient als Grundlage der Elementverteilung im nachfolgenden Gefiige,
das durch den Laserumschmelzprozess eine lokal verdnderte chemische Zusammensetzung auf-
weisen soll. Hierbei werden Korrelationen zwischen Dosier- und Probenvolumen aufgestellt,
die eine Pridiktion des nachlegierten Elementgehaltes ermoglichen. Die Verteilung und Ein-
bindung des Kohlenstoffs in das Gefiige soll anschlieBend durch die Verdnderung ausgewahlter
Prozessparameter beeinflusst werden. AbschlieBend wird das Potential der entwickelten Me-

thode anhand funktional gradierter Demonstratorstrukturen herausgestellt.

Forschungshypothesen:

1. Methodenentwicklung: Die integrierte Diisenvorrichtung ermdglicht eine kontaktlose
und prézise Positionierung der in einer Suspension dispergierten Legierungselemente.

2. Prozessentwicklung: Die Verteilung der applizierten Legierungselemente wird mal3geb-

lich durch die angewendeten Prozessparameter und die Anzahl der Belichtungsvor-
ginge bestimmt.

3. Anwendung: Mittels des fliissigen in-situ Nachlegierens konnen sowohl gradierte als
auch homogene Proben mit einer feinstufig eingestellten Legierungszusammensetzung

aus gleichem Ausgangswerkstoff erzeugt werden.
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4 Entwicklung des automatisierten Suspensionsauftrags

4.1 Suspensions- und prozessseitige Anforderungen

Die Grundlage einer stabilen Suspension ist die homogene Verteilung der dispersen Phase. Um
diese Anforderung erfiillen zu konnen, wird eine ausreichend starke Benetzung der Partikel
durch das umgebende Medium vorausgesetzt. Hydrophobe Oberflachen in wiéssrigen Losungen
begiinstigen Flockungsvorgidnge und somit eine inhomogene Partikelgrofle. In Bezug auf den
Dosiervorgang kann eine zu hohe PartikelgroBe zu einem Zusetzen des Auslasses fithren. Aus
diesem Grund herrscht in der Literatur ein Richtwert der maximalen PartikelgréB8e von 1/50 des
Diisendurchmessers [100]. Eine nahezu monodisperse Partikelgroenverteilung im Bereich der
Primarpartikelgrofe begiinstigt neben einer homogenen Verteilung und einem reproduzierba-
ren Prozess des Weiteren die Stabilitdt der Suspension. Dem Gesetz von Stokes zu Folge, geht
mit einer geringeren Partikelgrofe die Reduzierung der Sinkgeschwindigkeit einher (Glei-
chung 2.6). Die Suspension sollte mindestens tiber die Dauer der durchgefiihrten PBF-LB/M
Prozesse (= 1 — 8 Stunden) stabil sein. Die suspensionsspezifischen Anforderungen sind sche-

matisch in Abbildung 4.1 zusammengefasst.
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Heraus- * Hydrophobe *  UnregelméBige + Aufklaren
Partikeloberflache Agglomerate
forderungen
* Flockungsneigung e Zunehmende » Sedimentation
Partikelgrofe
(14 Y *% e
. ‘ .... [ )] o:.o:o:\
. * Hydrophile ‘ ‘ * Dispergierte .... » Dispersitét 0.. 0:
Zielzustand Partikeloberfldche Primérpartikel (TSI<1)
*  Vollstandige * Geringe Polydispersitit * Niedrige
Oberfldachenbenetzung (PDI<0,4) Sinkgeschwindigkeit

Abbildung 4.1: Definierte Anforderungen an die Suspension und schematische Darstellung des zu erreichenden (griin) gegen-
tiber des zu vermeidenden (rot) Zustands der dispersen Phase

Fiir die Definition der Anforderungen an den Dosiervorgang werden die dimensionslosen
Kennzahlen aus Abschnitt 2.3.4 herangezogen. Es wird der Bereich Z > 1 angestrebt, der einen
beginnenden Austritt der Suspension aus der Diise vorsieht. Der obere Richtwert wird mit
7 <10 definiert, wodurch die Ausbildung zahlreicher Satellitentropfen vermieden werden soll.
Eine aus dem Aufprall resultierende Entstehung von Spritzern wird durch den Kennwert K

(Gleichung 2.12) bewertet. Hierflir wird der kritische Grenzwert K¢ = 100, der in der Literatur
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fiir DOD-Verfahren verbreitet ist, angefiihrt [92]. Neben dem Auftreffen des Tropfens ist eben-
falls die Ausbreitung des Tropfens auf der Oberfldche relevant. Es gilt Mechanismen wie den
Kaffeeringeffekt zu vermeiden [101]. Dieser resultiert vor allem aus einem hohen Kontaktwin-
kel, dem ein langsames Trocknen des Losungsmittels folgt, wie in Abschnitt 2.3.4 erldutert. Die
Kompeatibilitit der definierten Anforderungen zueinander sind im Kontext des Gesamtsystems

zu bewerten. In Abbildung 4.2 wird eine schematische Ubersicht dargestellt.

Herausforderungen Ziele
¢ Kein Fluidaustritt e 7-Zahl>1
Tropfen- £ D e
austritt w * Spritzerbildung ‘ / * Reproduzierbare

Tropfenabgabe
* Z-Zahl >> 10 ‘ . * Z-Zahl <10
{ \\\J

Tropfenverlauf ‘ )
D | + Flugwinkel = 0°

* Flugwinkel > 0°

@ * Aufprallspitzer /TN ¢ K<<K,

Tropfen- K>K, ( . \
aufprall *  Kontaktwinkel >90° 7+ Hydrophile
(hydrophob) ' Benetzung
. . » Kaffeeringeffekt * Homogene
Verteilung N /e® :’ Tropfenverteilung
disperse * Riickstand von ‘1 ..: ..,J » Keine
Phase Additiven g0 Riickstinde

Abbildung 4.2: Definierte Anforderungen an den Suspensionsdruckprozess und schematische Darstellung der zu erreichenden
Mechanismen (griin) gegeniiber der zu vermeidenden (rot) Mechanismen in den einzelnen Prozessschritten

AbschlieBend ist sowohl der Einsatz des Losungsmittels, als auch moglicher Additive vor dem
Hintergrund verbleibender Riickstinde zu bewerten. Zusitzliche Verunreinigungen, die den
Einfluss des Legierungselementes oder die Prozessstabilitdt im PBF-LB/M beeintrachtigen,

sollten moglichst vermieden werden.
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4.2 Materialien und Anlagen

4.2.1 Anlagensystem

Der Applikationsvorgang wird {iber ein PICO Ppulse Ventilsystem der Firma Nordson Deutsch-
land GmbH realisiert. Der dafiir notwendige Piezoaktuator (Pico Pulse HD) nutzt den inversen
Piezoeffekt, in dem das Anlegen einer elektrischen Spannung eine mechanische Bewegung her-
vorruft (Abbildung 4.3a). Der resultierende Impuls wird dabei iiber einen am Aktuator befes-
tigten Hebel an die medienfiihrende Baugruppe (Abbildung 4.3b) weitergegeben. Diese besteht
neben den Flussigkeitskandlen und Dichtungen vor allem aus einer Keramikkugel und einer
wechselbaren Flachdiise des Typs D eines Durchmessers von 100 um (Fluid Assy Pulse MST
3.0S FO D10). Bei einem verschlossenen Ventil befindet sich die Keramikkugel in ihrem eben-
falls aus einer Keramik bestehenden Dichtsitz, wodurch ein Fliissigkeitsaustritt verhindert wird

(Abbildung 4.3b).

a) b)
__Anschliisse fiir Kartuschenkdorper
PICO Topch 11
CO Topch Controller O-Ring Dichtung
StoBel
Fliissigkeitsanschluss
Luer-Lock-Buchse
Dichtsitz Fliissigkeitskanal
Keramikkugel Diisenauslass

X Flachdiise
Ventilsitz Z

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung des Ventilsystems a) in Form eines 3D-Modells des Pico Pulse HD und der darin
eingesetzten Flachdiise des Typs D, deren Position im Ventilsystem durch ein oranges Rechteck verdeutlicht wird; b) Schema-
tische Skizze des Querschnitts der medienfithrenden Baugruppe im Bereich der Flachduise

Mit dem Anheben der Keramikkugel erfolgt der Fliissigkeitsaustritt. Die Bereitstellung der

Fliissigkeit wird {iber den Anschluss eines Speicherbehiltnisses im rechten Bereich des Piezo-
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aktuators realisiert. Eine Luer-Lock-Buchse aus Edelstahl ermoglicht den Anschluss verschie-
dener GroBen von Fliissigkeitsspeichern mittels eines M5-Gewindes. In vorliegender Arbeit

wird ein Speichervolumen von 10 ml genutzt.

Die Ansteuerung des Ventilsystems erfolgt iiber die Touchscreen Oberfldche des PICO Touch
Controllers. Die Dosiermenge der Suspension wird iiber das Ventil gesteuert. Es gibt drei ver-
schiedene Betriebsmodi, von denen ausschlieBlich der Modus ,,Zeitgesteuert™ fiir die Suspen-
sionsapplikation relevant ist. Hierin bewegt sich der Sto8el entsprechend der Einstellungen fiir

IMPULS, ZYKLUS und ANZAHL bei jedem Auslosesignal des Ventils (Tabelle 4.1).

Tabelle 4.1: Ubersicht der Dosierparameter des Ventils im PICO Touch Controller

Parameter Erlauterung
IMPULS [ms] Stellt ein, wie lange sich das Ventil 6ffnet.
ZYKLUS [ms] Stellt die Zeitspanne zwischen den Dosierungen ein.
Stellt die Anzahl der Dosierungen ein, die das Ventil in einem
ANZAHL [-] ' .
Dosierzyklus vornimmt.
FREQUENZ [Hz] Beschreibt, wie schnell das Ventil mit der ausgewidhlten Ein-
(nicht editierbar) stellung arbeitet.

Jeder einzelne Impuls und damit die Abgabe einer jeden Dosiermenge, wird iiber ein Wellen-
profil bzw. eine Wellenform beschrieben. Die darin festgehaltenen Wellenparameter definieren

den Abfall und den Anstieg des Ventilsteuerungssignals (Tabelle 4.2).

Tabelle 4.2: Ubersicht der Wellenparameter im PICO Topch Controller

Parameter Erliuterung

Stellt die Spannung zum SchlieBen des Ventils ein. Je hoher
VOLT SCHLIESSEN [V] | die Spannung ist, desto mehr Kraft wird fiir das Schlie3en des
Ventils aufgewendet.

Definiert einen prozentualen Anteil des ,,VOLT SCHLIES-

HUB [%] SEN“-Befehls, auf den sich die Spannung bei Betétigung des
Ventils reduziert.

OFFEN [ms] Stellt ein, wie schnell sich das Ventil 6ffnet.

SCHLIESSEN [ms] Stellt ein, wie schnell sich das Ventil schlief3t.

Die in Tabelle 4.1 und Tabelle 4.2 erlduterten Parameter sind in Abbildung 4.4 visuell anhand

eines schematischen Spannungsverlaufs iiber die Zeit verdeutlicht.
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Abbildung 4.4: Skizze zweier direkt aufeinanderfolgender Dosiervorgange mit visueller Verdeutlichung der vorgangsbestim-
menden Parameter

Zusitzlich zu den systemtechnischen Parametern ist ein Arbeitsdruck zu definieren, der kon-
stant auf den Fliissigkeitstank und damit auf das befiillte Medium wirkt. Herstellerangaben be-
schreiben einen Maximaldruck von 7,0 bar, der nicht iiberschritten werden sollte. Zudem ist
aufgrund der zukiinftig inerten Betriebsatmosphére einer PBF-LB/M Prozesskammer ein Inert-

gas zur Ausiibung des Arbeitsdrucks zu verwenden. Hierbei kommt Argon 4.6 zur Anwendung.

4.2.2 Nanopartikulirer Kohlenstoffrufl

Als disperse Phase der zu formulierenden Suspension wird Kohlenstoffru von der Firma
Sigma-Aldrich Chemie GmbH verwendet. Herstellerangaben umfassen eine PartikelgroBe von
kleiner 100 nm (TEM), eine Reinheit von 99,9 % und eine Dichte zwischen 1,8 und 2,1 g/cm?.
Mit Stickstoff durchgefiihrte BET-Messungen ergaben eine spezifische Oberfliche von
104,71 £ 0,35 m?/g, die unter Annahme einer optimal sphérischen Morphologie das Aquivalent
einer PrimérpartikelgroBe von 29,24 nm bildet. Die Dichte der Kohlenstoffpartikel konnte mit-

tels Helium-Pyknometrie auf 1,96 = 0,01 g/cm?® bestimmt werden.

4.2.3 Kontinuierliche Phase
Als Losungsmittel wird deionisiertes Wasser verwendet. Gegeniiber fliichtigeren Alkoholen
stehen hierbei die Vorteile einer reproduzierbareren Herstellung und lingeren Haltbarkeit der

zu entwickelnden Suspension im Vordergrund. Aufgrund einer hydrophilen Oberfldche der
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Kohlenstoffnanopartikel wird sich fiir die sterische Stabilisierung mit Hilfe eines Tensids ent-
schieden. Das anionische Tensid Natriumdodecylbenzolsulfonat (SDBS) besteht aus einer hy-
drophilen Sulfonat-Kopfgruppe und einer hydrophoben Alkybenzol-Endgruppe. Die Wirksam-
keit des Tensids in wiéssriger Umgebung konnte bereits in verschiedenen Forschungsarbeiten
erfolgreich bestétigt werden [90, 102-104]. Das SDBS wird von der Sigma-Aldrich Chemie
GmbH bezogen. Es weist nach Herstellerangaben ein Molekulargewicht von 348,48 g/mol auf
und liegt bei 25 °C in einem pH-Wert Bereich von 7 — 10,5. Die Ermittlung der kritischen Mi-
zellenkonzentration (CMC) wird als Bestandteil der Eingangskontrolle gesehen und wurde iiber
den Verlauf der Oberflichenspannung in Abhédngigkeit der SDBS-Konzentration nach [105-
107] bestimmt (Abbildung 4.5). Mit zunehmender Konzentration des Tensids geht eine Ab-
nahme der Oberflichenspannung einher. Wenn die Oberfliche mit dem Tensid geséttigt ist, tritt
keine weitere signifikante Verdnderung der Oberflichenspannung mehr ein. Die Konzentration
am resultierenden Knickpunkt wird als die CMC definiert und kann auf 2,11 mM festgelegt

werden.
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Abbildung 4.5: Verlauf der Oberflichenspannung in Abhéngigkeit der SDBS-Konzentration und Bestimmung der kritischen
Mizellenkonzentration durch eine lineare Regressionsanalyse der Konzentrationsbereiche von 1,2 —2,0 mM und 2,2 — 2,8 mM
und Identifizierung des Schnittpunkts der Geraden

Zur Erstellung von Abbildung 4.5 wurden SDBS-Konzentrationen von 1,2 mM bis 2,8 mM in
Schrittweiten von 0,2 mM in deionisierten Wasser angesetzt. Die Messungen wurden mit der
Ringmethode nach Du Noiiy an einem Kriiss Tensiometer K100 durchgefiihrt. Fiir jede Kon-

zentration erfolgten drei Messdurchldufe aus denen der Mittelwert inklusive Standardabwei-

chung berechnet wurde. Im Mittel herrschte eine Umgebungstemperatur von 21,1 + 0,2 °C.
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4.3 Methoden und experimentelle Versuchsdurchfiihrung

4.3.1 Suspensionsentwicklung

Zu Beginn der Suspensionsformulierung wird eine Kohlenstoffkonzentration von 2,5 Gew.-%
festgelegt. Dieser Anteil der dispersen Phase liegt iiber denen in der Literatur behandelter und
mittels Tensiden stabilisierter, wassriger Kohlenstoffsuspensionen [102, 103, 108, 109]. Es
wird eine positive Korrelation zwischen der Kohlenstoffkonzentration in der Suspension und
dem nachlegierten Kohlenstoffgehalt im Gefiige erwartet. Eine entsprechend hohe Konzentra-
tion der dispersen Phase wiirde somit mikrostrukturelle Effekte stiarker hervorheben. Eine wei-
tere Zunahme der Kohlenstoffkonzentration, wie zum Beispiel im Bereich kommerziell ver-
wendeter Tinten [110, 111], wird aufgrund einer zunehmend erschwerten Handhabung, sowie
steigender Beeinflussungen der Suspensionseigenschaften und des Applikationsprozesses ver-

mieden.

Die Bestimmung der Tensidkonzentration wird nach dem Vorgehen von Zhao et al. [103]
durchgefiihrt und beruht auf der Erstellung einer dem System spezifischen Adsorptionsiso-
therme. Hierfiir wird eine vereinfachte Form der Langmuir-Isotherme herangezogen, die eine
auftretende Verdnderung der Tensidkonzentration vor und nach dem Partikelgleichgewicht als
adsorbierte Menge X beschreibt (Gleichung 4.1). Es gilt dabei die Annahme, dass sich aus-
schlieBlich eine Monoschicht des Adsorbats (SDBS) an der Grenzfldche des Adsorbens (Koh-
lenstoffnanopartikel) ausbildet.
g Co=CoV il
m

Mit Cp der Anfangskonzentration der SDBS-Losung, C. die Konzentration der SDBS-Losung
am Adsorptionsgleichgewicht, V das Volumen der SDBS-Losung und m die Masse der Koh-
lenstoffpartikel.

In [103] wird fiir eine Kohlenstoffkonzentration von 0,1 Gew.-% eine maximal adsorbierte
Menge X von 0,24 mmol/g bei einer Gleichgewichtskonzentration von 0,46 mM angegeben.
Skaliert auf eine Kohlenstoffkonzentration von 2,5 Gew.-% und einem Probenvolumen von
30 ml, ergibt dies eine Startkonzentration Co von 6,46 mM. Verglichen mit der Literaturangabe
von 14,59 m?/g [103], weisen die in dieser Arbeit verwendeten Nanopartikel mit 104,71 m?*/g
eine signifikant groBere spezifische Partikeloberfldche auf. Aus diesem Grund wird das Ver-

suchsfenster entsprechend Tabelle 4.3 zu hoheren Startkonzentrationen erweitert.
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Tabelle 4.3: Startkonzentrationen Co fiir die Ermittlung der Adsorptionsisotherme

N. | 1 | 2 | 3 | 4 | 5 | 6 | 7 | 8
ComM] | 646 | 721 | 871 | 1096 | 1396 | 17,71 | 2221 | 27.46

Fiir die Herstellung der Startkonzentrationen wird eine Speicherlosung mit einer SDBS-Kon-
zentration von 0,05 M angesetzt. Hierflir wird ein Liter deionisiertes Wasser eingewogen und
17,419 g des pulverformigen SDBS hinzugegeben. Die Speicherlosung wird fiir 10 min mittels
eines Ultra-Turrax® T18 basic Hochleistungs-Dispergiergerits auf der Stufe zwei bei einer
Drehzahl von ca. 7000 min™! dispergiert. AnschlieBend erfolgt eine Verdiinnung der Speicher-
16sung mit deionisiertem Wasser in 200 ml Bechergldsern, um fiir jede Startkonzentration je-
weils das Volumen von 150 ml als konzentrationsspezifische Speicherlosung herzustellen.
Nach einem weiteren, zehnminiitigen Dispergiervorgang werden aus den Losungen einer jeden
Startkonzentration jeweils drei Mengen von 29,25 g entnommen, die im weiteren Verlauf die

kontinuierliche Phase der zu untersuchenden Suspensionen bilden.

Vor der Hinzugabe der Kohlenstoffnanopartikel ist fiir die bekannten Startkonzentrationen die
spezifische UV-Absorption bei einer charakteristischen Wellenldnge von 223 nm [112] zu er-
fassen. Fiir die Untersuchungen findet ein UV/VIS Spektrophotometer UV-2600 (Shimadzu)
Anwendung. Das Gerit beinhaltet eine Strahlungsquelle zur Erzeugung des Lichts. Es handelt
es sich um eine Deuterium-Lampe fiir das ultraviolette Spektrum (ab 185 nm) und eine Halo-
gen-Lampe fiir den sichtbaren bzw. nahen Infrarotbereich (bis 900 nm). Das durch die Deute-
rium-Lampe erzeugte Licht wird durch einen Czerny-Turner-Monochromator gefiihrt, in dem
ein Beugungsgitter aus dem origindr polychromatischen ein monochromatisches Licht einer
bestimmten Wellenlédnge (223 nm) isoliert [113]. Dieses wird durch die Messzelle gefiihrt, in
der es auf die Kiivette trifft. Im Rahmen dieser Untersuchungen werden Kiivetten aus Quarzglas
einer Stirke von 2 mm verwendet. In Abhéngigkeit der SDBS-Konzentration in der vorliegen-
den Probe erfolgt eine Abschwichung des Lichts. Mit Hilfe eines Detektors (Photomultiplier
R-928) kann nachfolgend der Unterschied der Intensitét des eintretenden und des austretenden
Lichts erfasst werden. Die Kompensation des Grundrauschens erfolgt durch eine parallel durch-
gefiihrte Messung einer leeren Referenzkiivette des gleichen Typs [113].

Die konzentrationsspezifischen Speicherlosungen werden fiir die Messungen im Verhiltnis
1:20 mit deionisiertem Wasser verdiinnt. Die Messdauer betrégt 60 Sekunden und wird fiir jede
Probe drei Mal wiederholt. Unter Beriicksichtigung des Lambert-Beer-Gesetz (Gleichung 4.2),

kann die gemessene Absorption mit dem Mischungsverhéltnis multipliziert und nachfolgend
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eine Kalibrierkurve fiir die spezifische Absorption bei gegebener Konzentration erstellt werden.

Das Lambert-Beer-Gesetz folgt:
lo
EK,T = lOgT =&r°C" dL 4.2

wobei Ey 1 die Extinktion (Absorption, spektrales Absorptionsmall) bei der Wellenlédnge A und
der Temperatur T, Io die Intensitét des eingestrahlten und I die des ausgestrahlten Lichts, &1
der molare, dekadische Extinktionskoeffizient bei A und T, ¢ die Konzentration der geldsten

Substanz und d;, die Wegstrecke des Lichtstrahls in der Losung ist [114].

In jede Startkonzentration werden 0,75 g der C-Nanopartikel eingewogen und anschlieBend mit
einer Schall-energie von 0,5 kJ/ml bei einer maximalen Amplitude von 20 % dispergiert. An-
wendung findet hierbei ein Ultraschallhomogenisator Bandelin Sonopuls HD 3200 mit einer
Sonotrode KE 76 Kegelspitze. Die dispergierten Suspensionen werden nachfolgend zusitzlich
einem mechanischen Mischungsvorgang bei 50 min™! fiir 18 Stunden in einem Schiittelmischer
(Turbula T2F, WAB GmbH) unterzogen. Fiir die weitere Verarbeitung werden 15 ml in
Amicon® Ultra 15 mL Zentrifugalfilter gefiillt. Die Membran weist einen Molekulargewichts-
grenzwert (Mggw, engl. MWCO) von 100 kDa auf und besteht aus regenerierter Cellulose
(RC). Die Tensiddurchléssigkeit der Membranfilter wurde in Vorversuchen bestétigt und liegt
konzentrationsunabhingig tiber 97 %.

Die Trennung der dispersen Phase erfolgt durch Ultrazentrifugation mit einer Heraeus Mega-
fuge 16. Die wirkende relative Zentrifugalkraft betrdgt 3000 g bei einer Dauer von 40 Minuten.
Das jeweilige Filtrat enthidlt den nicht von der dispersen Phase adsorbierten Anteil des Tensids,
die C.. Entsprechend des bereits beschriebenen Vorgehens wird erneut die Absorption einer
Wellenldnge von 223 nm gemessen. Hierfiir werden die Filtrate der Startkonzentrationen von
10,96 mM, 13,96 mM und 17,71 mM in einem Verhéltnis von 1:10 und die der Startkonzent-
rationen von 22,21 mM und 27,46 mM im Verhéltnis von 1:20 mit deionisiertem Wasser ver-
diinnt. Unter Anwendung des Lambert-Beer-Gesetztes (Gleichung 4.2) und der bereits vorhan-

denen Kalibrierkurve kann nach

Ce = 4.3

41



die im Filtrat vorherrschende Gleichgewichtskonzentration C. bestimmt werden. E. ist hierbei
die Absorption von Ce und Eo die Absorption von Co. Nachdem sowohl die Startkonzentratio-
nen als auch Gleichgewichtskonzentrationen bekannt sind, werden diese in Gleichung 4.1 ein-

gesetzt und die Adsorptionsisotherme aufgestellt.

Neben der Bestimmung der partikelspezifischen Adsorption des Tensids werden weitere Cha-
rakterisierungsmerkmale herangezogen, die flir die Wahl des in der Suspension zu verwenden-
den Tensidgehalts von elementarer Wichtigkeit sind. Den Anforderungen entsprechend, ist
durch den Einsatz des Tensids eine moglichst monodisperse PartikelgroBBenverteilung zu erzeu-
gen. Die Grofe der Agglomerate sollte dabei minimal gehalten werden und sich an die der
Primérpartikel (29,24 nm) orientieren. Mindestens jedoch sollte die einzustellende Partikel-
grofle dem Richtwert in der Literatur folgen und maximal eine GroBe von 1/50 des Diisendurch-
messers aufweisen [100]. Daraus ergibt sich eine maximale Partikelgroe von 2 um. Des Wei-
teren wird das Zeta-Potential als ein erster Kennwert fiir die Verdnderung der Stabilitit der
Suspension unter Einsatz des Tensids herangezogen. Dabei erfolgt keine gezielte elektrostati-

sche Stabilisierung unter Verédnderung des pH-Wertes.

Fiir die Bestimmung der drei Merkmale wird die Methode der dynamischen Lichtstreuung
(DLS) herangezogen. Hierflir steht ein Zetasizer Nano ZSP (Malvern Panalytical) zur Verfii-
gung. Der integrierte Laser einer maximalen Leistung von 10 mW erzeugt monochromatisches
Licht einer Wellenlidnge von 632,8 nm, das auf die Probe gerichtet wird. Die darin befindlichen
Partikel fiihren zu einer charakteristischen Streuung des einfallenden Lichts, deren Intensitét
ein Detektor unter einem Winkel von 90° aufzeichnet. Die kontinuierlich in Bewegung befind-
lichen Partikel, begriindet durch die Brown’sche Bewegung, erzeugen Interferenzen in der In-
tensitit des riickgestreuten Lichts. Diese Schwankungen iiber die Zeit werden softwaretech-
nisch liber eine Korrelationsfunktion dargestellt, aus dessen Form Informationen iiber die Par-
tikelgroBe und die PartikelgroBenverteilung der dispersen Phase gewonnen werden konnen [87,
115]. Der gerdtespezifisch messbare Grofenbereich wird von 0,3 nm bis 10 um angegeben,
wobei die Qualitit der Daten mit zunehmender Agglomeratgréfle abnehmen. Die beschriebenen
Merkmale werden tiber den Z-Durchmesser, dem gewichteten Durchschnitt der Partikelgrofen,
sowie dem Polydispersititsindex (PDI) quantifiziert. Der PDI dient als MaB fiir die Breite der
PartikelgroBenverteilung. Fiir einen PDI <0,1 gilt eine hohe Monodispersitit, fiir 0,1 — 0,4 eine
moderate und fiir > 0,4 eine hohe Polydispersitit [87, 115].

Die Messung des Zeta-Potentials erfolgt an jeweils der gleichen Probe direkt im Anschluss der

PartikelgroBenbestimmung. Hierfiir wird an der verwendeten Kiivette des Typs DTS1070 ein
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elektrisches Feld angelegt und die Geschwindigkeit der sich zu den Elektroden bewegenden
Teilchen gemessen. Die damit zu berechnende elektrophoretische Mobilitit fithrt anschlieBend

iiber weitere mathematische Gleichungen zum Zeta-Potential [87, 115].

Als Ergénzung der bisherigen acht unterschiedlichen Co wird fiir die dynamische Lichtstreuung
eine weitere Probe ohne Zugabe des Tensids erzeugt. Alle Proben werden vor Beginn der Mes-
sung erneut mit einer Energie von 0,5 kJ/ml mittels Ultraschall dispergiert. Zusétzlich erfolgt
eine Verdiinnung mit einem Suspensionsvolumen von 10 ul auf 15 ml Milliporewasser. Die
Partikelgrofe und der Polydispersitdtsindex werden unter Angabe eines Reflektionsindex von
2,7 gemessen. Sowohl das Ergebnis dieser Kennwerte als auch das des Zeta-Potentials wird als
Mittelwert aus drei Messungen pro Probe angegeben. Neben der partikelspezifischen Adsorp-
tion des Tensids dienen der Z-Durchmesser, der Polydispersititsindex und das Zeta-Potential

als Bewertungsgrundlage der zu wéihlenden Tensidkonzentration.

4.3.2 Charakterisierung der Suspension

In Bezug auf die in Abschnitt 2.3.4 vorgestellten dimensionslosen Kennzahlen werden als
grundlegende Eigenschaften der Suspension die Dichte p, die Oberflaichenspannung y und die
Viskositét n definiert. Des Weiteren umfasst die Charakterisierung die qualitative Bewertung
der Partikelmorphologie mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und die Bestim-

mung der Stabilitit der Suspension gegen Agglomeration und Sedimentation.

Die Dichte der Suspension wird mittels Gaspyknometrie bestimmt. Hierfiir werden drei Pro-
ben einer Masse von ca. 15 g in einen Behélter eines Volumens von 25 cm? eingewogen. Unter
Aufbringung definierter Driicke mit Hilfe eines nichtadsorbierenden Edelgases, in diesem Fall
Helium, erfolgt eine Bestimmung des im Vergleich zu einer leeren Referenzkammer gasver-
driangenden Suspensionsvolumens [86]. Eine Probenmessung umfasst fiinf Zyklen. Wenn die
Standardabweichung der Messwerte anschlieBend grofer als 0,5 % ist, werden die Messzyklen
auf 25 erweitert. Fiir die Messung steht ein Pycnomatic-ATC (POROTEC) zur Verfiigung. Als
Quotient aus Masse und Volumen wird die Dichte der Suspension nachfolgend automatisiert
berechnet [86]. Angegeben wird der Mittelwert aus den Messungen der drei Proben bei einer

Temperatur von 25 °C.

Die Oberflichenspannung wirkt sich zum einen auf die Tropfenbildung, beschrieben durch

die dimensionslosen Kennzahlen, und zum anderen auf die Benetzung des Substrats durch die
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applizierte Dosiermenge aus. Hierbei ist die Oberflichenspannung als Spannung an der Ober-
flache, verursacht durch nach innen wirkende Kréfte, definiert und hat somit maB3geblich Ein-
fluss auf die Ausbildung der Grenzfldche zwischen Fliissigkeit und Gas bzw. Fliissigkeit und
Festkorper [116]. Wiahrend fiir die Grenzflache zu einem Gas vor allem die Kohédsionskrifte
der Fliissigkeit liberwiegen, entstehen an den Beriihrungsstellen des Fluides mit festen Wanden
Haftspannungen [116]. Ist die Kohésion grof3er als die Adhésion, ergibt sich ein nichtbenetzen-
des Fluid und eine kugelformige Oberflache. Tritt der entgegengesetzte Effekt auf, ergibt sich
ein benetzendes Fluid und damit eine Ausbreitung der Fliissigkeit auf dem Substrat [117]. Ne-
ben der Oberflichenspannung wird dieses Verhalten auch maf3geblich durch Eigenschaften der
festen Oberfldche, wie bspw. die Oberflichentemperatur oder die Rauheit, beeinflusst [118,
119].

Fiir die Messung der Oberfldchenspannung wird entsprechend der vorangegangenen Bestim-
mung der kritischen Mizellenkonzentration die Ringmethode nach Du Noiiy herangezogen. Mit
einem Kriiss Tensiometer K100 wird ein an zwei Biigeln befestigter Drahtring aus der Edelme-
talllegierung Platin-Iridium in die Probenfliissigkeit gefahren. Beim Herausfahren des Drahtes
bildet sich senkrecht zur Ringebene ein Fliissigkeitsstrahl aus. Uber einen Kraftsensor wird die
wihrend der Bewegung auftretende Kraft gemessen und auf die benetzte Linge des Rings be-
zogen [116]. Die sich ergebende Oberflachenspannung wird an drei Proben gemessen. Der

Messwert einer jeden Probe besteht aus fiinf Messzyklen.

Das rheologische Verhalten der Suspension wird mit Hilfe eines Netzsch Kinexus pro+ Rotati-
onsrheometers unter Verwendung einer Doppelspaltgeometrie untersucht. Die zusdtzlichen
Oberfliachen in dieser Geometrie eignen sich nach Herstellerangaben vor allem fiir die Messung
niedrigviskoser Fliissigkeiten. Trotz der Hinzugabe einer dispersen Phase wird nicht von einer
signifikanten Erhohung der dynamischen Viskositiit iiber die des Losungsmittels hinaus aus-
gegangen. Grund hierfiir ist der im Vergleich zu konventionellen Tinten (¢ = 16 — 20 vol.-%)
niedrige Volumenanteil (¢ = 2,45 vol-%) der Kohlenstoffpartikel [110, 111] und der Verzicht
auf mogliche Verdickungsmittel. Stattdessen konnen kolloidale Systeme entsprechend niedri-
ger Volumenanteile im Bereich geringer Scherraten zu einer Abweichung vom newtonschen
Verhalten hin zu einem scherverdiinnendem Verhalten fithren [120]. Mit Erreichen des
newtonschen Bereichs kann es vor allem in Suspensionen mit Volumenanteilen von tiiber
30 vol.-% einer dispersen Phase in der Folge erneut zu einem Anstieg der Viskositit fiir hohe
Scherraten (> 10° s') kommen [111]. Diese Scherverdickung kann vor allem beim Austragen
der Suspension zu Problemen fiihren, da im Ventilsystem {iblicherweise sehr hohe Scherraten

wirken [110]. Da der Volumenanteil der zu verwendenden Suspension allerdings deutlich unter

44



diesem Grenzwert liegt, wird ein solches Verhalten nicht erwartet und die im Rotationsrheo-
meter mdglichen Scherraten im Bereich von 107 bis 10° s™! als ausreichend angesehen [111].
Mit einer logarithmischen Schrittweite wird ein Scherratenbereich von 1 bis 100 s™! untersucht.
Pro Scherrate wird eine Messdauer von drei Minuten verwendet. Angegeben werden die dyna-
mische Viskositit und die Schubspannung von drei gemessenen Proben eines Probenvolumens

von je 6 mL bei 25 °C.

Fiir die Transmissionselektronenmikroskopie steht ein Zeiss 900A zur Verfiigung. Die bildliche
Darstellung dient der qualitativen Bewertung der Partikelmorphologie und der Validierung der
aus der dynamischen Lichtstreuung generierten Partikelgro3e. Hierfiir wird eine Verdiinnung
der 2,5 Gew.-% Kohlenstoffsuspension mit deionisiertem Wasser im Verhiltnis von 1:25 ge-
wihlt und in Form eines Tropfens auf mit einer Kohlenstoffschicht verstiarkte TEM-Trigernetz-
chen (Formvar/Kohle-Filme) platziert. Nach einer 24-stiindigen Trocknung in einer mit Silika-
partikeln ausgestatteten Trocknungskammer bei Raumtemperatur, erfolgt die elektronenmikro-
skopische Aufnahme der dispersen Phase. Es wird eine Belichtungszeit von 640 ms, bei einer

85000-fachen Vergroferung und einer Beschleunigungsspannung von 80 kV angewendet.

Suspensionen konnen grundsitzlich als instabile Systeme erfasst werden, da die disperse Phase
unter anderem sowohl zur Agglomeration, als auch zur Sedimentation tendiert. Kinetisch kann
eine Suspension jedoch als stabil definiert werden, wenn die Destabilisierungsrate fiir die Le-
bens- bzw. Anwendungsdauer ausreichend stark reduziert wird [121]. Bezogen auf das fliissige
in-situ Nachlegieren bedarf es einer stabilen Suspension liber die Dauer eines Herstellungspro-
zesses. Da diese durch die Probenanzahl, Probengeometrie und die angewendeten Prozesspara-
meter stark variieren kann, wird eine Messdauer von 24 Stunden definiert. Fiir die Bewertung
der Stabilitdt wird ein TurbiscanLab Expert (Formulaction) herangezogen. Ein anlagenspezifi-
sches Probengefdll mit dem Volumen von 50 ml wird mit ca. 45 ml der Suspension befiillt.
Vorab wird die Probenmenge erneut mit einem spezifischen Energieeintrag von 0,5 J/ml dis-
pergiert. Der Detektorkopf des Gerits besteht aus einer gepulsten Lichtquelle der Wellenlidnge
von 880 nm und zwei synchronen Detektoren [122]. Der eine erfasst die transmittierten Strah-
len im 0°-Winkel und der andere die Riickstreuung bei einem Winkel von 135° zum Eingangs-
strahl. Die Signale werden in Schrittgrof8en von 40 pm entlang der gesamten Probenhohe iiber
den definierten Zeitraum aufgenommen [121]. Entsprechend der Vorgabe von 24 Stunden wer-
den drei Proben iiber diesen Zeitraum gemessen. Angegeben wird die Verdnderung der Riick-
streuung (A Riickstreuung) entlang der Probenhohe iiber die Zeit. Um zusitzlich den Einfluss
des Tensids auf die Stabilitit der Suspension zu bewerten, wird ein identisches Vorgehen fiir

eine Suspension ohne Tensid und gleicher Kohlenstoffkonzentration durchgefiihrt. Ergénzend
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der Riickstreuung erfolgt die Angabe des Turbiscan Stability Index (TSI). Dieser Turbsican

spezifische Index wird nach:

tmax Zmax

1
TSI(t) = N—z Z IBST(t;,z;) — BST(t;_q, 2| 44
h

ti=1 z{=Zmin

berechnet und ermdglicht den direkten Vergleich und die Einordnung der physikalischen Sta-
bilitdt verschiedener Suspensionen. t,,, ist als der Messpunkt entsprechend der Zeit t definiert,
an dem der TSI berechnet wird. Zp,;,, sowie Z,,x sind die untere bzw. obere Grenze der Pro-
benhohe. Die Anzahl an Hohenpositionen des ausgewéhlten Bereichs Ny, wird mit der Schritt-
weite Ah iiber Ny, = (Zpmax — Zmin)/Ah definiert. Das aufgezeichnete Messsignal wird in Glei-
chung 4.4 als BST beschrieben. Ist die Transmission unter 0,2 % des Eingangssignals wird die

Riickstreuung herangezogen, andernfalls die gemessene Transmission.

4.3.3 Parameterentwicklung fiir die Suspensionsapplikation

In der Parameterentwicklung fiir die Suspensionsapplikation wird sich an den in Abschnitt 4.1
definierten, prozessseitigen Anforderungen orientiert. Unter Beachtung der gegebenen Suspen-
sionseigenschaften sind die Parameter des Ventilsystems entsprechend einer reproduzierbaren
Abgabe der Dosiermenge anzupassen. Hierbei gilt es vor allem ein mdgliches Zusetzen der
Diise und eine Spritzerbildung wéhrend des Austritts der Suspension oder wihrend des Auf-

pralls auf dem Substrat (K < 100) zu vermeiden.

Fiir die grundlegende Bewertung der zu erwartenden Druckbarkeit der Suspension, werden die
aus der Suspensionsentwicklung resultierenden Eigenschaften fiir die Berechnung der Z-Zahl
(Gleichung 2.9) herangezogen. Vor dem Hintergrund dieser Kennzahl gilt es im Folgenden die
Wellenparameter, die den Abfall und Anstieg des Ventilsteuerungssystems beschreiben, zu op-
timieren. Die minimal und maximal méglichen Werte der SchlieBspannung, des Hubs, der Off-
nen-Zeit und der SchlieBen-Zeit sind in Abbildung 4.6 schematisch dargestellt. Die orange her-
vorgehobenen Parameterwerte bilden die Ausgangslage erster Applikationsversuche. Hierbei
wird sich an Voruntersuchungen des Modulherstellers Nordson EFD orientiert, die testweise an

einer wassrigen Kohlenstoffsuspension im Applikationslabor durchgefiihrt worden sind.
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Abbildung 4.6: Schematische Verdeutlichung der Minimal- und Maximalwerte modulspezifischer Parameter fiir die Suspen-
sionsapplikation und Einordnung der anzuwendenden Ausgangsparameter in oranger Kennzeichnung

Unter Anwendung des angegebenen Wellenprofils wird nachfolgend der Einfluss des Gas-
drucks auf den sich ausbildenden Volumenstrom untersucht. Der Versuchsplan sieht eine
Spannweite von 0,3 bar bis 1,1 bar vor. Der Bereich wird in Schrittweiten von 0,2 bar abge-
deckt, wodurch sich fiinf zu untersuchende Driicke ergeben. Die gravimetrische Bestimmung
der ausgetragenen Suspension erfolgt unter Anwendung einer Impulszeit von 60 ms. Da geringe
Volumen eines fliissigen Mediums zu rascher Trocknung tendieren und somit einer reprodu-
zierbaren Messwertermittlung entgegenwirken, setzt sich ein Messwert aus insgesamt fiinf Zyk-
len zusammen. Sowohl die Zykluszeit, als auch die Impulszeit werden iiber die Versuchsreihe
konstant gehalten. Fiir jeden Druck werden drei Messwerte ermittelt, die als Mittelwert der
jeweils fliinf Zyklen und somit als Volumenstrom pro Impuls angegeben werden. Zwischen den
zu untersuchenden Parametern erfolgt eine Reinigung der Flachdiise, bestehend aus einer zwei-
stufigen Ultraschallbehandlung mit einer anschlieBend hindischen Uberpriifung und Trock-
nung mittels Druckluft. Die erste Stufe sieht eine Beschallung in Wasser einer SDBS-Konzent-
ration von 0,3 M vor, nach einer hindischen Zwischenreinigung wird die Diise nochmals
15 Minuten in Isopropanol beschallt.

Mit Hilfe der bekannten Suspensionsdichte p wird der Volumenstrom V nach Gleichung 4.5

berechnet.

4.5

'O|r-r|3
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Fiir die Masse m wird der Messwert, bestehend aus fiinf Zyklen, auf einen einzelnen Impuls
zuriick gerechnet. Der Massenstrom m setzt sich somit aus diesem Mittelwert bezogen auf die
angewendete Impulszeit t zusammen. Angegeben wird abschlieBend der druckabhéngige Vo-

lumenstrom pro Impuls.

Erginzend zur gravimetrischen Erfassung erfolgt eine bildliche Aufnahme von jeweils drei
Zyklen des Suspensionsaustrags fiir den niedrigsten, den mittleren und héchsten Druck. Es wird
eine Hochgeschwindigkeitskamera Photron Fastcam SA4 des Models S00K-M1 mit einer Bild-
rate von 30 000 fps und einer Auflosung von 128 x 528 Pixeln verwendet. Die Aufnahmen die-
nen zur optischen Bewertung der Tropfenbildung, sowie der Berechnung der sich ausbildenden
Geschwindigkeit der austretenden Dosiermenge in Abhangigkeit vom Druck. Hierfiir wird nach
Austritt der Suspension aus der Diise eine Distanz von drei Millimetern erfasst und ausgewertet.
Die Geschwindigkeitsberechnung erfolgt anhand des beginnenden Austritts der Dosiermenge
und einer Detektion der untersten Kante in den einzelnen Frames. Es werden mindestens fiinf
Frames ausgewertet und ein Mittelwert der zwischen den Frames ermittelten Geschwindigkei-
ten berechnet. Mit der Geschwindigkeit konnen sowohl die Reynolds-, als auch die Weber-Zahl
vervollstdndigt und die Kennzahl K berechnet werden. Unter Berlicksichtigung sowohl der
Tropfenbildung, als auch der Kennzahl K wird ein Druck fiir den weiteren Verlauf der Unter-
suchungen festgelegt. Fiir den ausgewdhlten Druck erfolgt anschlieend eine bildliche Auf-
nahme des Auftreffmoments, wodurch die Applikation auf eine mdgliche Spritzerbildung un-
tersucht und somit die theoretische Berechnung der Kennzahl K iiberpriift werden soll. Die
Bildrate betrdgt 16 000 fps, bei einer Auflosung von 512 x 448 Pixeln. Als Modelloberflidche
dient eine sandgestrahlte Substratplattform aus dem Werkstoff 316L mit einer Oberflachenrau-
heit, ausgedriickt iiber den arithmetischen Mittelwert der Hohen, von S, = 2,18 + 0,11 um. Die

Versuche finden unter Raumtemperatur und atmosphérischen Bedingungen statt.

Mit den Ausgangsparametern und dem festgelegten Gasdruck wird die Reproduzierbarkeit der
Dosiervorginge iiberpriift. Mit Bezug auf einen konventionellen PBF-LB/M Prozess bedarf es
bei einer Bauhdhe von 10 mm und einer Schichtstirke von 50 um einen konstanten Volumen-
austrag liber mindestens 200 Schichten fiir einen homogenen Nachlegierungsvorgang. Mit einer
Impulszeit von 60 ms und einer Zykluszeit von 1000 ms wird pro fiinf Impulse eine gravime-
trische Messaufnahme durchgefiihrt. Die Masse ist auf den einzelnen Impuls zuriick zu rechnen
und der Volumenstrom entsprechend Gleichung 4.5 zu bestimmen. Insgesamt werden 45 Mess-

aufnahmen in drei Versuchsreihen aufgezeichnet.
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Mit dem final entwickelten Parametersatz wird abschlieBend die Ausbreitung des Tropfens bei
unterschiedlichen Oberflaichentemperaturen aufgenommen. Hierfiir wird erneut die Modell-
oberflache der bekannten Rauheit herangezogen und mit Hilfe der Induktionsheizung der PBF-
LB/M Anlage auf die Temperaturen 50 °C, 100 °C und 150 °C erhitzt. Die Temperaturen wer-
den unter Verwendung eines Infrarotthermometers und der anlagenseitigen Software kontrol-
liert. Unter Variation der Impulszeit von 5 ms, 15 ms, 30 ms, 60 ms, 120 ms und 180 ms wird
der Tropfendurchmesser von drei applizierten Tropfen pro Parameter lichtmikroskopisch ver-
messen. Die Trocknungsmechanismen der Suspension im Rahmen der drei Plattformtempera-
turen werden mit der Hochgeschwindigkeitskamera in einer Bildrate von 16 000 fps und einer
Auflésung von 512 x 448 Pixeln aufgezeichnet. AbschlieBend erfolgt zusétzlich eine optische
Bewertung der getrockneten Dosiermengen zur Beurteilung der Verteilung der dispersen Phase

auf dem Substrat.

4.4 Ergebnisse

4.4.1 Zusammensetzung der Suspension

Die Definition der Suspensionszusammensetzung basiert auf der Ermittlung einer fiir die Koh-
lenstoffkonzentration von 2,5 Gew.-% geeigneten Tensidkonzentration. Als Bewertungskrite-
rien werden die Adsorption des Tensids an der Partikeloberfldche, die Partikelgréf3e, die Mono-

bzw. Polydispersitit, sowie das Zeta-Potential als ein Indikator fiir die Stabilitdt herangezogen.

Als Grundlage der Adsorption des Tensids an der Oberfldche der Partikel dient die konzentra-
tionsspezifische UV-Absorption bei einer Wellenlédnge von 223 nm (Abbildung 4.7). Die aus
den jeweils drei Proben resultierenden Mittelwerte der definierten Startkonzentrationen C, fol-
gen einem linearen Verlauf mit Standardabweichungen von maximal 0,11. Aufgrund der ver-
gleichsweise geringen Standardabweichungen sind diese in Abbildung 4.7 eingeschréinkt sicht-
bar. Die Kalibrierwerte E, beginnen mit einer UV-Absorption von 12,28 £ 0,06 bei einer Kon-
zentration von 6,46 mM und enden mit einem Maximalwert von 53,60 + 0,10 fiir die hochste

Konzentration von 27,46 mM.
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Abbildung 4.7: UV-Absorption bei einer Wellenlinge von 223 nm in Abhingigkeit der SDBS-Konzentration vor und nach
der Ultrafiltration

Nach dem Vorgang der Ultrafiltration und damit der Trennung der dispersen Phase von der
noch im Losungsmittel verbliebenen Tensidkonzentration, resultiert eine Verschiebung zu ge-
ringeren UV-Absorptionen (Abbildung 4.7). Mit der Sattigung der Partikeloberfldche verbleibt
ausschlieBlich der nicht adsorbierte Anteil des Tensids im Filtrat, der als Gleichgewichtskon-
zentration C, definiert werden kann. Eine Reduzierung der UV-Absorption indiziert damit eine
erfolgreiche Adsorption des Tensids in Abhéngigkeit der eingesetzten Startkonzentration. Ent-
gegen des linearen Verlaufs der Kalibrierwerte, ist diese Tendenz nicht entlang der aufgenom-
menen UV-Absorption aller Filtrate E, erkennbar. Stattdessen sind zwei Verlaufe unterschied-
licher Steigungen ersichtlich. Im Bereich der ersten drei Startkonzentrationen von 6,46 mM,
7,21 mM und 8,71 mM ist im Vergleich zum weiteren Verlauf der Konzentrationen eine gerin-
gere Zunahme der UV-Absorption ersichtlich. Es resultiert ein Knickpunkt zwischen den Start-
konzentrationen 8,71 mM und 10,96 mM, respektive den aufgezeichneten UV-Absorptionen

von 1,32 + 0,02 und 2,92 £+ 0,14.

Aus den UV-Absorptionen der Filtrate folgen unter Anwendung des Lambert-Beer-Gesetztes
(Gleichung 4.3) die Gleichgewichtskonzentrationen. In Tabelle 4.4 erfolgt eine Gegeniiberstel-
lung der Startkonzentrationen mit dem im Losungsmittel verbliebenen, nicht adsorbierten An-

teils des Tensids.
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Tabelle 4.4: Gegeniiberstellung der Startkonzentrationen Cqy und die nach der Ultrafiltration resultierenden Gleichgewichts-
konzentrationen C,

Nr. 1 2 3 4 5 6 7 8
Co [mM] 6,46 7,21 8,71 10,96 13,96 17,71 22,21 27,46
Ce [mM] 0,22 0,33 0,68 1,47 3,91 6,61 10,81 15,97

Mit Hilfe der Langmuir-Isotherme (Gleichung 4.1) wird von der Gleichgewichtskonzentration
direkt auf den an der Partikeloberfliche adsorbierten Anteil des Tensids geschlossen. Bei einem
Suspensionsvolumen von 30 ml und einer gewichteten Masse der Kohlenstoffnanopartikel von

0,75 g pro Einwaage, folgt die konzentrationsspezifische Adsorption (Abbildung 4.8).
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Abbildung 4.8: Adsorbierte Menge des Tensids auf der dispersen Phase iiber der Gleichgewichtskonzentration mit der resul-
tierenden Langmuir-Isotherme aus der logarithmischen Regressionsanalyse und dem Bestimmtheitsma R? von 0,98

Im Bereich geringer Gleichgewichtskonzentrationen nimmt die Adsorption rasch zu, wobei sich
diese Zunahme bei weiter steigender Konzentration des Tensids abschwécht. Aus einer loga-
rithmischen Regressionsanalyse kann eine Adsorptionsisotherme ermittelt werden, die mit ei-
nem Bestimmtheitsmal} von 0,98 dem Verlauf der Messwerte entspricht. Aus dieser folgt, dass
bis zu einer Gleichgewichtskonzentration von 1,47 mM keine vollstandige Belegung der Parti-
keloberfldache vorherrscht. Die abnehmende Steigung der Adsorptionsisotherme, mit Erreichen
dieses Grenzwerts, indiziert ein Uberschreiten der monolagigen Oberflichensittigung. Eine
weiter zunehmende Startkonzentration resultiert nur geringfiigig in eine weiter ansteigende Ad-
sorption, stattdessen nehmen die Gleichgewichtskonzentrationen und damit der freie Anteil des
Tensids im Lésungsmittel zu. Die in Abbildung 4.8 dargestellten Mittelwerte der jeweils drei

Proben weichen mit maximal 2,18 % voneinander ab.
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Die Partikelgrofle, reprasentiert durch den Z-Durchmesser, sowie die Verteilungsbreite der
dispersen Phase in Form des Polydispersititsindex PDI sind in Abbildung 4.9 dargestellt. Die
PartikelgroBe der Kohlenstoffnanopartikel ohne Einsatz des Tensids liegt bei 3,37 + 1,14 pm.
Unter Einsatz des Tensids kann die PartikelgroBe der dispersen Phase auf im Mittel
134,24 £+ 1,97 nm reduziert werden. Aus Griinden der Darstellbarkeit wird in Abbildung 4.9 auf

eine Einbindung des Z-Durchmessers und PDI ohne Tensid verzichtet.
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Abbildung 4.9: Einfluss der Tensidkonzentration auf die PartikelgroBe und Verteilungsbreite reprisentiert durch den Z-Durch-
messer und den Polydispersititsindex PDI

Die Hinzugabe des Tensids resultiert in einer reduzierten PartikelgroBBe und Polydispersitit,
wobei kein signifikanter Einfluss der spezifischen Konzentration auf sowohl den Z-Durchmes-
ser, als auch den PDI ersichtlich ist. Unter Beriicksichtigung der Standardabweichungen konnen
keine Tendenzen, die aus einer verdnderten Tensidkonzentration resultieren, festgehalten wer-
den. Einzig zwischen dem Verzicht und dem Einsatz des Tensids ist ein maf3geblicher Unter-
schied aufzufiihren. Neben der reduzierten Partikelgrof3e, konnte auch die vorab hohe Polydis-
persitit von 0,779 + 0,143 auf eine moderate Polydispersitdt von 0,147 + 0,005 verringert wer-
den. Da der Z-Durchmesser im Mittel bei 134,24 + 1,97 nm und somit iiber der Primérpartikel-
grofle von 29,24 nm lag, sind unabhéngig von der Tensidkonzentration weiterhin Agglomerate
in der Suspension vorliegend. Dennoch wird der vorab definierte Maximalwert von 2 pum, also
1/50 des Diisendurchmessers, deutlich unterschritten. Auch der PDI mit 0,147 £ 0,005 liegt

nahe dem Richtwert von 0,1, der fiir eine Monodispersitét definiert wird.

Das Zeta-Potential wird als Kennwert der Suspensionsstabilitit unter Einfluss der Tensidkon-

zentration angefiihrt. Ausgehend von einem anfianglichen Zeta-Potential von -31,87 + 1,95 mV
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ohne die Verwendung eines Additivs, fiihrt die Hinzugabe des Tensids im Mittel zu einer Ober-
flichenladung von -45,83 + 2,33 mV. Das Zeta-Potential in Abhéngigkeit der Gleichgewichts-

konzentration kann Abbildung 4.10 entnommen werden.
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Abbildung 4.10: Einfluss der Tensidkonzentration auf die Suspensionsstabilitdt dargestellt durch das Zeta-Potential

Wie bereits fiir die PartikelgroBenverteilung, zeichnet sich auch im Zeta-Potential ein positiver
Einfluss des Tensids ab (Abbildung 4.10). Mit einer Gleichgewichtskonzentration von
0,22 mM geht eine Reduzierung der Oberflichenladung auf -41,63 + 4,21 mV einher. Aus ei-
nem weiter zunehmenden Tensidgehalt resultiert unter Beriicksichtigung der Standardabwei-
chungen keine signifikante Verdnderung des Zeta-Potentials. Bezogen auf die in Ab-
schnitt 2.3.3 definierten Potentialbereiche und einer damit einhergehenden Annahme eines
hochst stabilen Systems fiir Oberflachenladungen iiber bzw. unter £30 mV, kann bereits ohne
Tensid von einer hohen Stabilitit der dispersen Phase ausgegangen werden. Diese wird in der
Folge durch den Einsatz des Tensids weiter verbessert, ohne jedoch eine Abhédngigkeit dieser
Verbesserung von dessen spezifischen Konzentration feststellen zu konnen. Es zeigt sich eine

elektrosterische Stabilisierung.

Die Auswahl der in der Folge zu verwendenden Tensidkonzentration basiert auf der Bertick-
sichtigung der Adsorptionsisotherme, der Partikelgrofle, der Polydispersitit und des Zeta-Po-
tentials. Es wird angenommen, dass fiir eine Startkonzentration von 10,96 mM eine beginnende
Sattigung der Partikeloberfldche einsetzt. Die Gleichgewichtskonzentration von 1,47 mM stellt
somit die partikelspezifisch optimale Tensidkonzentration dar und liegt unterhalb der kritischen
Mizellenkonzentration, die in Abschnitt 4.2.3 als 2,11 mM definiert wurde. Allerdings zeigen

die nachfolgenden Messungen des Z-Durchmessers, des PDI und auch des Zeta-Potentials, dass
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keine signifikanten Unterschiede aus der spezifischen Tensidkonzentration resultieren. Da so-
mit keine vollstindige Belegung der Partikeloberfliche notwendig ist, wird im Folgenden eine
der geringeren Konzentrationen gewéhlt. Mit der gewéhlten Startkonzentration von 8,71 mM
geht eine Gleichgewichtskonzentration von 0,68 mM einher. Da die Suspension als Grundlage
des Nachlegierungsprozesses herangezogen wird, werden alle darin befindlichen Komponenten
auf die metallische Oberfldche aufgetragen und potentiell in das Gefiige integriert. Eine Redu-
zierung der Gleichgewichtskonzentration ist gleichbedeutend mit einer Verringerung moglicher
Verunreinigungen und resultierenden Fehlstellen des spéteren Zielgefiiges. Auf eine weitere
Reduzierung der Tensidkonzentration wird jedoch verzichtet, um durch die ebenfalls sinkende

Adsorption keine zeitabhingigen Reagglomerationsvorgénge herbeizufiihren.

4.4.2 Eigenschaften der Suspension
Die im Folgenden vorgestellten Suspensionseigenschaften beziehen sich auf die Zusammenset-
zung einer Kohlenstoftkonzentration von 2,5 Gew.-% und einer Tensidstartkonzentration von

8,71 mM im wéssrigen Losungsmittel.

Die Dichte der Suspension belduft sich auf 1,019 + 0,001 g/cm?, bei einer Temperatur von
25 °C. Diese liegt somit geringfiigig iiber der des reinen Losungsmittels von etwa 1,00 g/cm?.
Die Oberflichenspannung der Suspension kann auf 41,89 + 0,41 mN/m bestimmt werden. Die
iber die drei Messdurchginge aufgenommene mittlere Temperatur beziffert sich auf
22,83 + 0,06 °C. Ausgehend von einer allgemeinen Oberflichenspannung des Losungsmittels
von ca. 72 mN/m, resultiert aus dem Einsatz des Tensids eine Reduzierung um ca. 30 mN/m.
Die dynamische Viskositit und Schubspannung wird in Abbildung 4.11 in Abhéngigkeit der
Scherrate dargestellt.

Die aus drei Proben bei einer Temperatur von 25 °C gemessenen dynamischen Viskositédten
zeigen ein scherverdiinnendes Verhalten im gesamten Scherratenbereich von 1 bis 100 s™! (Ab-
bildung 4.11). Dem Ostwald-de-Waele-Gesetz folgend belduft sich der Fliefindex m auf im
Mittel 0,797 = 0,129 und liegt somit nach Clasen et al. [96] im schwach scherverdiinnenden
Bereich zwischen 2/3 < m < 1. Sowohl die dynamische Viskositét, als auch die Schubspannung
der drei Proben differieren dabei im Bereich der niedrigsten Scherraten und néhern sich im
weiteren Verlauf einander an. Die Abweichung zwischen den Proben bewegt sich bei einer

Scherrate von 1 s! in einem Bereich zwischen 1,58 und 4,51 mPa-s fiir die dynamische Visko-
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sitét n4, respektive 0,0016 und 0,0040 Pa fiir die Schubspannung t;. Es ergibt sich ein Mittel-
wert fiir die jeweiligen Kennwerte bei einer Scherrate von 1s' in H&he von
n; =2,67+ 1,01 mPa's und t; =0,0027 = 0,001 Pa. Mit Einsetzen des scherverdiinnenden
Verhaltens reduziert sich die dynamische Viskositét aller drei Proben auf einen Minimalwert
von I)q99 = 1,17 £0,09 mPa-s. Das scherverdiinnende Verhalten des schwarzen Graphens
(m =0,627), sowie des blauen Graphens (m = 0,825) ist dabei ausgepragter als fiir die Probe,
die durch die in orange dargestellten Messwerte reprasentiert wird (m = 0,939). Die Schubspan-
nungen folgen einem vergleichbaren Verlauf. Sie nihern sich ab einer Scherrate von 10 s™1

einander an und folgen einem linearen Verhalten. Die mittlere Schubspannung fiir die hochste

Scherrate liegt bei 0,117 + 0,009 Pa.
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Abbildung 4.11: Messverliufe von drei Proben der 2,5 Gew.-% Kohlenstoffsuspension in Form der dynamischen Viskositit

und der Schubspannung in Abhingigkeit der Scherrate in logarithmischer Skalierung

Die in Abschnitt 4.1 definierten dimensionslosen Kennzahlen werden unter dem Hinweis der
Giltigkeit fiir newtonsche Fluide angewendet. Die festgestellte Scherverdiinnung, die aus der
Hinzugabe der Kohlenstoffnanopartikel und des Tensides resultiert, schrinkt somit die An-
wendbarkeit ein. Allerdings geht aus Abbildung 4.11 hervor, dass diese Scherverdiinnung vor
allem fiir geringere Scherraten auftritt. Mit zunehmender Scherbeanspruchung sinkt die dyna-
mische Viskositit und ndhert sich einem Minimalwert an. Da die in der Diise herrschenden
Beanspruchungen nicht durch das Rotationsrheometer nachgebildet werden konnen, ist das
Verhalten der Suspension demnach nicht bekannt. Allerdings basiert die konzipierte Suspen-
sion mafgeblich auf dem Losungsmittel Wasser (n = 1 mPa-s bei 25 C) und einer vergleichs-
weise geringen Feststoffkonzentration. Fiir die Suspension konnte bei der maximalen Scherrate
eine dynamische Viskositit von 1,17 + 0,09 mPa-s gemessen werden, die somit nur geringfiigig
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iiber der des Losungsmittels liegt. Es wird im weiteren Verlauf keine signifikante Reduzierung
der dynamischen Viskositit angenommen und dieser Minimalwert in Bezug auf die dimensi-

onslosen Kennzahlen angewendet.

In Abbildung 4.12 werden die in der Suspension vorliegenden Kohlenstoffnanopartikel mittels
TEM abgebildet. Diese ermdglichen die qualitative Bewertung der Erscheinungsform der dis-

persen Phase in der Suspension, sowie die quantitative Validierung der Partikelgrofe.

Abbildung 4.12: Transmissionselektronenmikroskopie getrockneter Suspensionstropfen zur bildlichen Darstellung der Koh-
lenstoffnanopartikel als disperse Phase der Suspension einer Kohlenstoffkonzentration von 2,5 Gew.-%

Wie auch bereits aus der DLS-Messung hervorgeht, liegen die Kohlenstoffnanopartikel in Ag-
glomeraten vor. Die Betrachtung der Primérpartikel bestétigt einen mittleren Durchmesser von
ca. 30 nm, wie sie durch die BET-Messungen ermittelt werden konnte. Neben den Primérpar-
tikeln konnen Agglomerate identifiziert werden, die eine sphérische bis ovale Form und Durch-
messer von unter 100 nm aufweisen. Gleichzeitig sind ebenfalls verkettete Agglomerate eines
Aquivalentdurchmessers sichtbar, die den mittels DLS gemessenen 134,64 + 2,88 nm iiber-
schreiten. Eine optische Trennung dieser kettenférmigen Zusammenschliisse in einzelne Ag-

glomerate ist nicht mdglich.

In Abbildung 4.13 wird die Stabilitdt der Suspension iiber eine Dauer von 24 Stunden in Form
der sich tiber die Hohe der Probe verdndernden Riickstreuung aufgezeigt. Im oberen Bereich
der Suspension setzt mit Beginn der Stabilititsmessung eine instantane Aufkldrung des Lo-
sungsmittels ein, die sich liber die gesamte Dauer fortsetzt. Bei Beendigung der Messung ergibt
sich eine maximale Verdnderung der Riickstreuung von ca. -0,4 %, die sich ausschlieBlich auf
die oberen 0,5 mm der Probe bezieht. Unterhalb dieses Bereichs nehmen die Verdnderungen
rasch ab und pendeln ab einer Probenhdhe von 40 mm um das Nullniveau. Die Streuung bewegt
sich bis zu einer Probenhdhe von 2 mm im Bereich von + 0,04 %. Am Boden der Probe steigt

die Verdnderung der Riickstreuung in den positiven Bereich, wodurch eine Verdichtung der
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dispersen Phase induziert wird. Die dadurch angedeutete Sedimentation setzt ebenfalls bereits
nach der ersten Messung und somit nach 15 Minuten ein. Dies wird sichtbar durch den in der
VergroBerung erkennbaren, ersten lilafarbenen Verlauf (Abbildung 4.13). Uber die fortdau-
ernde Zeit erhoht sich die Verdnderung der Riickstreuung auf 0,26 %, wobei dieser Maximal-

wert bereits nach einer Dauer von 12 Stunden erreicht wird.
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Abbildung 4.13: Verinderung der Riickstreuung bei einer Wellenlinge von 880 nm fiir die Suspension mit einer Tensidkon-
zentration von 8,71 mM iiber die Probenhéhe entlang einer Dauer von 24 Stunden

Auf eine Darstellung sowohl der beiden weiteren Messungen, als auch die aufgenommene Ver-
anderung der Riickstreuung fiir die Suspension ohne den Einsatz des Tensids wird verzichtet,
da der aufgezeigte Verlauf als repridsentativ angesehen werden kann (Abbildung 4.13). Der
Vergleich der beiden Parameter erfolgt stattdessen mit Hilfe des TSI (Gleichung 4.4). In Ab-
bildung 4.14 ist der Verlauf des TSI der entwickelten Suspension mit dem der Zusammenset-
zung ohne Tensid gegeniibergestellt. Es handelt sich um Mittelwerte der drei durchgefiihrten
Messungen iiber eine Dauer von 24 Stunden. Mit Verweis auf die vom Hersteller aufgestellte
Stabilitétsklassifizierung, ist fiir beide Suspensionen eine hohe Stabilitit in Form eines TSI von

unter 0,5 festzuhalten.
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Abbildung 4.14: Gegeniiberstellung der Stabilitit in Form des TSI ohne und mit dem Tensid SDBS iiber eine Zeitskala von
24 Stunden

Nach zwei Stunden beléuft sich der TSI der Suspension auf 0,005 £ 0,002 und der des Wassers
auf 0,005 + 0,004. Mit fortschreitender Dauer verzeichnen beide Parameter eine Zunahme des
TSI auf bis zu einem Maximalwert von 0,163 = 0,030 respektive 0,138 + 0,042 nach Ablauf
der Versuchszeit. Ausgehend vom Stabilititsindex kann fiir das aufgestellte System eine hohe

Stabilitét liber die gesamte Messdauer von 24 Stunden festgestellt werden.

4.4.3 Prozessparameter fiir die Suspensionsapplikation

Unter Verwendung der vorab definierten Ausgangsparameter konnte eine erfolgreiche Appli-
kation der 2,5 Gew.-% Kohlenstoff enthaltenen Suspension realisiert werden. In Abbildung
4.15 wird der aus dem verdnderten Gasdruck resultierende Volumenstrom, sowie die initiale
Tropfengeschwindigkeit angegeben. Beginnend mit einem Druck von 0,3 bar stellt sich ein Vo-
lumenstrom von 0,036 + 0,001 ml/s ein. Die schrittweise Erhohung um 0,2 bar fiihrt zu einem
anndhernd linearen Anstieg des Volumenstroms. Das Maximum von 0,084 + 0,001 ml/s kann
mit dem hochsten Druck von 1,1 bar erreicht werden. Ein vergleichbar linearer Verlauf ist fiir
die Tropfengeschwindigkeit festzustellen. Die Variation vom niedrigsten, iiber den mittleren,
bis hin zum hochsten Gasdruck resultiert in einer Zunahme der Geschwindigkeit von anfangs
6,38 £ 1,62 m/s, liber 8,71 = 1,29 m/s, bis hin zu 10,18 + 1,73 m/s. Die prozentuale Abwei-
chung innerhalb einer statistischen Absicherung der Geschwindigkeit betragt im Mittel 19,1 %.
Fiir die Volumenstrome betrdgt die prozentuale Standardabweichung im Mittel 1,7 % vom an-

gegebenen Messwert, wodurch die Fehlerbalken in Abbildung 4.15 nicht sichtbar sind.

58



0,10 ; 12 .

- g

= 0,08 L
g YvVo T L 10 D
& 1 . L E
= 0,06 1 =)
E ] . [ 3
S : L8 .S
2 - L B
£ 0,04-_ §
5 1 L6
§ 0,02 - ° I %
| A v | e
21— 7R

0,3 0,5 0,7 0,9 1,1

Druck in bar

Abbildung 4.15: Verdnderung des Volumenstroms und der Tropfengeschwindigkeit in Abhangigkeit des auf die Suspension
wirkenden Drucks

Mit den ermittelten Tropfengeschwindigkeiten und den in Abschnitt 4.4.2 ermittelten Suspen-
sionseigenschaften konnen die dimensionslosen Kennzahlen (Gleichung 2.7-2.9) zur Vorher-
sage des Applikationsverhaltens herangezogen werden. Unter Beriicksichtigung des scherver-
diinnenden Verhaltens werden die resultierenden Kennzahlen in Abbildung 4.16 fiir die maxi-
male dynamische Viskositét n; und die minimale dynamische Viskositit 1,4, visualisiert. Die

Berechnung der Kennzahl K erfolgte nach Gleichung 2.12.
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Abbildung 4.16: Einfluss der physikalischen Fluideigenschaften auf die Tropfenformation basierend auf den dimensionslosen
Kennzahlen der Weber-Zahl und der Reynolds-Zahl, woraus sich sowohl die Z-Zahl als auch der Kennwert K fiir die konzi-
pierte Suspension unter Anwendung unterschiedlicher Driicke ergeben
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In Abhéngigkeit der angenommenen Viskosititen kann die dimensionslose Re-Zahl entspre-
chend Tabelle 4.5 variieren. Mit einer von der Viskositit unabhdngigen We-Zahl, verbleibt
diese dimensionslose Kennzahl in Abhédngigkeit des jeweiligen Drucks konstant. Dementspre-
chend ergibt sich vor Einsatz der Scherverdiinnung eine Z-Zahlen von 24,47 (1;) und mit Ein-

satz der Scherverdiinnung eine Z-Zahl von 55,92 (1,00) (Tabelle 4.5).

Tabelle 4.5: Ubersicht der aus den unterschiedlichen dynamischen Viskosititen resultierenden Kennzahlen

1n [mPa-s] Z-Zahl Druck [bar] K Re-Zahl We-Zahl
0,3 39,3 243 99

n; =2,67 24,47 0,7 58,0 332 185
1,1 70,5 389 252
0,3 48,3 556 99

Nigo = 1,17 55,92 0,7 71,3 760 185
1,1 86,7 888 252

Die Kennzahl K verbleibt fiir beide angenommenen Viskositdten unter dem fiir die Spritzerbil-
dung kritischen Kennwert von 100 (Tabelle 4.5). Mit Bezug auf den idealen Applikationsbe-
reich, der iiber Z =1 und Z = 10 definiert wird, liegen die Berechnungen mit beiden Viskositéiten
iiber dem oberen Grenzwert, jedoch unter dem in der Literatur vorherrschenden Wert von
Z <700. Entsprechend Abbildung 4.16 ist somit neben der bereits bekannten, erfolgreichen

Applikation, eine Bildung von Satellitentropfen zu erwarten.

Hochgeschwindigkeitsaufnahmen in Abbildung 4.17 visualisieren den Strahlaustritt der Sus-
pension in Folge der drei unterschiedlichen Driicke von 0,3 bar, 0,7 bar und 1,1 bar zu zwei

unterschiedlichen Zeitpunkten der Applikation.

Der Austritt aller drei Driicke erfolgt unter Bildung eines Fliissigkeitsstrahls. Fiir den geringsten
Druck von 0,3 bar beginnt der Zerfall des austretenden Strahls bei einer Entfernung von ca.
3 mm vom Diisenauslass. Mit fortschreitendem Zeitintervall stabilisiert sich dieser Zerfall bei
einer Entfernung von ca. 5 mm, nach der sich einzelne Tropfen ausbilden. Fiir die beiden ho-
heren Driicke ist keine Instabilitdt des Fliissigkeitsstrahls liber die aufgetragene Entfernung zu
erkennen. Die Spitze des austretenden Strahls wird von einem Primértropfen gebildet, der eine
geringfligig groBlere Breite als der nachfolgende Strahl aufweist. Dieser Strahlanfang ist fiir

0,7 bar starker ausgepragt als fiir 1,1 bar.
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Abbildung 4.17: Visualisierung austretender Dosiermengen entlang einer Entfernung von 6 mm zum Diisenauslass in Abhén-
gigkeit dreier unterschiedlicher Driicke zu zwei unterschiedlichen Zeitpunkten (Beginn des Austritts t1 und mittig der Impuls-
dauer t2)

Im weiteren Verlauf wird sich auf einen konstanten Gasdruck von 0,7 bar festgelegt. Der Druck
ist damit hoch genug, um den Zerfall des Strahls und der einhergehenden Entstehung zahlrei-
cher Einzeltropfen {iber eine fiir den Prozess ausreichend grof3e Entfernung zu vermeiden. Die
im Vergleich zu 1,1 bar geringere Geschwindigkeit begiinstigt zudem einen geringeren Kenn-
wert der Spritzerbildung (Kg 7 par = 71,3). Die Validierung dieser Vorhersage wird in Abbil-
dung 4.18 iiber die Darstellung des Auftreffmoments eines Suspensionsstrahls bei einem Druck

von 0,7 bar ermoglicht.
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Abbildung 4.18: Visualisierung des Auftreffmoments der Suspension bei einem Druck von 0,7 bar und einer Entfernung von
5 mm zur Oberflédche des Modelsubstrats
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In der dargestellten Sequenz repréisentiert t; den letzten Bildausschnitt vor dem Auftreffen der
Dosiermenge auf die Substratoberfliche. Der Fliissigkeitsstrahl erscheint {iber die gesamte
Hohe stabil, wobei im oberen Bereich in einer Entfernung von ca. einem Millimeter eine be-
ginnende Einschniirung des Strahls sichtbar wird, die sich bis t3 verstarkt. Bei t4 und ts kommt
es zu einer Unterbrechung des Strahls (orange Pfeile). Der Einschniirung folgt ein weiterer
Strahl, der dem ersten entlang der gleichen Achse folgt. Das Auftreffmoment des Primérstrahls
beginnt mit t. Mit fortlaufender Strahlbewegung setzt in t3 und t4 eine Spritzerbildung ein
(orange Pfeile). Diese umfasst eine seitliche Bewegung der Tropfen, wodurch eine zusitzliche
Flache eines Durchmessers von ca. 2 bis 3 mm um den Kontaktpunkt des Strahls mit der Sub-

stratplattform beeinflusst wird.

Mit der Betrachtung einzelner Dosiervorginge ist die Reproduzierbarkeit dieser Durchlidufe
von hoher Wichtigkeit, um eine konstante Suspensionsmenge applizieren zu konnen. Langzeit-
versuche zeigten, dass es mit dem angewendeten Parametersatz in nicht definierbaren Abstin-
den zu einem Zusetzen der Diise kommen kann. In drei Versuchsreihen trat nach einer unter-
schiedlich hohen Anzahl von Impulsen eine pl6tzliche und rasche Abnahme des vorab konstan-
ten Volumenstroms ein, bis innerhalb weniger weiterer Impulse keine Suspension mehr austre-
ten konnte. Diese Problemstellung konnte allerdings mit der Anpassung entsprechender Do-
sierparameter behoben werden. Mit einer Verdnderung der SchlieBen-Zeit kann die Geschwin-
digkeit der Abwirtsbewegung des StoBels reduziert und damit die StoBkraft zum Abschluss
eines Dosiervorgangs erhoht werden. In Abbildung 4.19 wird das Ende eines Impulses unter

Variation der SchlieBen-Zeit dargestellt.
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Abbildung 4.19: Verdnderung der Strahlbildung mit Beendigung eines Impulses unter Variation der SchlieBen-Zeit

Mit einer SchlieBen-Zeit von 0,4 ms, wie sie fiir den Ausgangsparametersatz verwendet wurde,
ist eine kontinuierliche Einschniirung zum Ende des Fliissigkeitsstrahls ersichtlich. Am Ende
dieser Einschniirung zerfdllt der Strahl in einzelne wenige Satellitentropfen. Eine Reduzierung
der Schlieen-Zeit auf 0,3 ms fiihrt zu einer geringfiigigen Verdickung des Suspensionsstrahls,

bevor es ebenfalls zu einer Einschniirung kommt. Mit fortlaufender Bewegung und Zeit bricht
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die Einschniirung in viele kleine Satellitentropfen auf, die sich iliber eine Héhe von ca. 4 mm
ausdehnen. Mit der systemtechnisch minimal moglichen SchlieBen-Zeit von 0,2 ms formt sich
die zum Ende des Fliissigkeitsstrahls ausgebildete Verdickung zu einem Tropfen zusammen,
der iiber die einzelnen Bildausschnitte oszillierende Formanderungen aufweist. In to bis t» bildet
sich hinter dieser Stauchung ein zweiter Strahl eines im Vergleich zum Hauptstrahl kleineren
Durchmessers aus. Ab Zeitpunkt t3 16st sich dieser Abschnitt von der sich vorweg bewegenden
Menge und beginnt ab tg in einzelne Satellitentropfen zu zerfallen. Langzeitversuche mit dieser
minimalen Schlieen-Zeit verhinderten ein Zusetzen des Diisenauslasses. In drei Versuchsrei-
hen mit jeweils einer Anzahl von 225 aufeinander folgender Dosiervorgdnge konnten konstante

Volumenstrome von im Mittel 0,064 + 0,002 ml/s erzielt werden.

Die in Abschnitt 4.3.3 vorgestellten Ausgangsparameter wurden fiir die Applikation der entwi-
ckelten Suspension angepasst. Die schematische Ubersicht des finalen Wellenprofils mit einem
beispielhaften Suspensionsauftrags ist in Abbildung 4.20 ersichtlich. Die Parameter sind mit

einem Druck von 0,7 bar anzuwenden.
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Abbildung 4.20: a) Ubersicht des finalen Wellenprofils mit der schematischen Verdeutlichung der entwickelten Dosierpara-
meter und einer b) beispielhaften Suspensionsapplikation auf der Modelloberfléche einer Temperatur von 100 °C

Der Parametersatz umfasst eine SchlieBspannung von 90 V, die mit fortlaufender Abnutzung
des StoBels sukzessive erhdht werden kann. Der Hub und die Offnen-Zeit wurden entsprechend
des anfanglichen Parametersatzes auf 75 % und 0,5 ms belassen. Die Schlielen-Zeit wurde auf-

grund des iiber einen ldngeren Zeitraum konstanten Volumenstroms auf 0,2 ms reduziert.
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4.4.4 Positionierung der dispersen Phase

Die Suspensionsapplikation endet mit dem Auftrag der Suspension auf das Zielsubstrat. Neben
der prézisen Positionierung des Fliissigkeitsstrahls, der vor allem iiber die Bewegung des
Druckkopfs realisiert wird, ist die Ausbreitung des Fluids von hoher Wichtigkeit fiir den Ge-
samtprozess. Die Dosiermenge bestimmt wesentlich die Verteilung der Fliissigkeit auf der
Oberfldche und damit die Belegung einer bestimmten Fldche. Fiir die Flichenbelegung spielt
neben der Dosiermenge allerdings ebenso die Oberflachentemperatur des Substrats eine mal-
gebliche Rolle. Durch diese Temperatur werden Eigenschaften der Suspension, wie z.B. die
Oberflachenspannung und die Viskositit, verdndert und somit Einfluss auf die Ausbreitung der
Dosiermenge genommen. Die mit Hilfe der Hochgeschwindigkeitskamera identifizierten
Trocknungsmechanismen sind in Abbildung 4.21a dargestellt. In Abbildung 4.21b werden
diese um die Verteilung der dispersen Phase fiir die unterschiedlichen Temperaturen bei einer
Impulszeit von 60 ms ergénzt. Die Entwicklung des Tropfendurchmesser in Abhédngigkeit von
sowohl der Impulszeit, als auch von der Oberflichentemperatur kann Abbildung 4.21c entnom-

men werden.

Bei einer Plattformtemperatur von 50 °C formt sich die applizierte Dosiermenge zu einer Kup-
pel ein (Abbildung 4.21a). Der daraus resultierende Riickstand in Abbildung 4.21b zeigt zwei
parallel zueinander verlaufende Grenzen, die sich jeweils kontrastreich von der Substratplatt-
form abheben. Diese Anhdufung der dispersen Phase zeigt sich auch im Innenbereich der Do-
siermenge, wo rundliche Bereiche von kontrastreichen Rédndern umgeben sind. Sowohl inner-
halb der restlichen Dosiermenge, als auch zwischen den beiden dufleren Réndern ist ein gerin-
ger bis kein Kontrast zur Substratplattform erkennbar. Fiir eine Plattformtemperatur von 100 °C
kommt es zum Sieden der Suspension. Zudem ist die Dosiermenge von einer oberhalb liegen-
den dunklen Wolke umgeben, die aus feinverteilten Tropfchen besteht. Die Riickstinde dieser
Wolke ergénzen den getrockneten Haupttropfen in Abbildung 4.21b. Neben einem rundlichen,
schwarzen Riickstand, sind zahlreiche kleine Kontrastunterschiede neben der Dosiermenge auf
dem Substrat erkennbar. Innerhalb des getrockneten Riickstands erscheinen eine vergleichs-
weise homogene Farbung und damit gleichméBige Verteilung des Kohlenstoffs. Der Randbe-
reich hat einen geringfligig stirkeren Kontrast, der sich in einer geringeren Deutlichkeit ring-
formig bis in die Mitte fortsetzt. Fiir die Plattformtemperatur von 150 °C tritt nach anfangli-
chem Sieden eine Fortbewegung des Tropfens ein. In Abbildung 4.21a ist zwischen der noch
vorhandenen, fliissigen Suspensionsmenge und der Substratoberflache ein Dampffilm zu er-
kennen. Dieser hindert die Fliissigkeit an einer Benetzung der Oberflache. Stattdessen beginnt

diese sich zu einem Tropfen zu formen und den Sichtbereich der Aufnahme in sprunghaften
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Bewegungen zu verlassen. Die getrocknete Dosiermenge zeigt den im Vergleich zu den anderen
Aufnahmen hochsten Kontrast, ohne sichtbare Unterschiede im Randbereich. Die schwarze
Flache wird begleitet durch eine hellere, rundliche Erscheinungsform mittig des Tropfens. Der

mattierte Bereich weist eine inhomogene Kontrastverteilung auf.
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Abbildung 4.21: a) Trocknungsverhalten der platzierten Dosiermenge bei unterschiedlichen Substrattemperaturen; b) Vertei-
lung der dispersen Phase im getrockneten Zustand fiir die Impulszeit von 60 ms; c) Entwicklung des Tropfendurchmessers in
Abhingigkeit der Impulszeit bei den drei unterschiedlichen Temperaturen der Substratoberfliche

Aus den unterschiedlichen Trocknungsvorgangen resultieren voneinander abweichende Durch-
messer der mit der dispersen Phase belegten Oberflache. Fiir alle drei Temperaturen kann je-
weils mit einer Erh6hung der Impulszeit eine Zunahme des belegten Bereichs festgestellt wer-
den. Fiir die Temperatur von 100 °C ist im Vergleich fiir alle untersuchten Impulszeiten ein
maximaler Tropfendurchmesser erreicht worden. Die Tropfendurchmesser bei einer Tempera-
tur von 50 °C und einer von 150 °C verhalten sich bei den Impulszeiten von 5 ms, 15 ms und

30 ms dhnlich. Ab einer Impulszeit von 60 ms beginnen die Messwerte zu differieren, wobei
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die Tropfendurchmesser der geringsten die der hochsten Substrattemperatur iibersteigen. All-
gemein ist mit einer Erhdhung der Impulszeit oberhalb von 60 ms ein Abflachen der Messwerte
wahrzunehmen. Mit einer Erh6hung um weitere 120 ms, auf die maximale Impulszeit von

180 ms, geht iiber alle Temperaturen eine Zunahme des Durchmessers um im Mittel

32 % + 1,6 % einher.

67



5 Fliissiges in-situ Nachlegieren im PBF-LB/M Prozess

5.1 Materialien und Anlagen

5.1.1 Werkstoffauswahl

Fiir die in dieser Arbeit durchzufiihrenden Versuche wird die Legierung 1.4003 mit einem re-
duzierten Nickelgehalt verwendet. Nach amerikanischer Normbezeichnung (ASTM / AISI-
SAE) ist der Werkstoff ebenfalls als 410L bekannt. Die Legierung wird von der Firma Ametek
GmbH bezogen, wo sie unter Verwendung einer Wasserverdiisung zu Pulver verarbeitet und
anschliefend auf die notwendige PartikelgroBenverteilung von 20 bis 63 pm klassiert wurde.
Die Ergebnisse einer externen Vollanalyse der chemischen Zusammensetzung werden neben
den Angaben der europdischen Norm (DIN / EN) in Tabelle 5.1 dargestellt. Der Sauerstoffgeh-
alt des Pulvers wurde mittels ONH-Analyse auf 0,19 Gew.-% bestimmit.

Tabelle 5.1: Chemische Zusammensetzung des Werkstoffes 1.4003 nach Norm und des in dieser Arbeit verwendeten Pulver-
werkstoffs mit reduziertem Ni-Gehalt; Angaben in Gew.-%

1.4003 C Cr Si Mn Ni P S
Norm (min.) - 10,50 - - 0,30 - -
Norm (max.) 0,030 12,50 1,00 1,50 1,00 0,040 0,030
Pulver 0,015 12,12 0,92 0,16 0,11 0,014 0,005

Mit Hilfe der Software Thermo-Calc wurde ein Phasendiagramm berechnet, das in Abbildung
5.1a dargestellt wird. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit fanden hierin ausschlieBlich die Ele-
mente Eisen, Chrom und Kohlenstoff Verwendung, wobei der Chromgehalt entsprechend Ta-
belle 5.1 auf 12,12 Gew.-% festgelegt wurde. Als Austenitstabilisator wirkt der Kohlenstoff
dem ferritstabilisierenden Effekt des Chroms entgegen und begiinstigt eine Erweiterung des
Austenitgebiets. Aus dem Phasendiagramm wird ersichtlich, dass Kohlenstoffgehalte ab ca.
0,04 Gew.-% eine vollstindig austenitische Umwandlung des Gefliges im Temperaturbereich
um 1000 °C ermoglichen. Dieser Zustand wandelt sich mit der diffusionsgesteuerten, gleichge-
wichtsnahen Abkiihlung anschlieBend in ein Gefiige bestehend aus Ferrit und M23Cs um. Die
Bildung dieser Ausscheidungen wird entsprechend der Scheil-Simulation fiir gleichgewichts-
ferne Abkiihlbedingungen in Abbildung 5.1b unterdriickt, wonach sich ein rein ferritisches Ge-
fiige ausbildet. Hierbei herrscht fiir die Verwendung der Scheil-Gleichung die Annahme einer
unendlich schnellen Diffusion in der fliissigen Phase, bei ausbleibender, respektive sehr be-
grenzter Diffusion im erstarrten Werkstoff. Vor dem Hintergrund des zu legierenden Kohlen-

stoffs wurde erginzend eine Erstarrungssimulation mit einem erhohten Kohlenstoffgehalt
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durchgefiihrt (Abbildung 5.1c), womit der zu erwartende Einfluss auf den Grundwerkstoff ein-
zuordnen ist. Hiernach wird die rein ferritische Gitterstruktur mit zunehmenden Kohlenstoft-
gehalt durch austenitische Erstarrungsbereiche erweitert. Mit Erreichen einer Temperatur von
ca. 1300 °C wird das bereits erstarrte Gefiige durch die zusitzliche Entstehung von M7Cs er-
ginzt. Weitere Zunahmen des Kohlenstoffgehalts wiirden die ferritische Erstarrung weiter zu

Gunsten eines austenitischen Gefiligebereichs einschranken.
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Abbildung 5.1: a) Phasendiagramm der Elemente Fe, Cr (12,12 Gew.-%) und C, sowie ergdnzende Erstarrungssimulationen
nach Scheil-Gulliver mit einem Kohlenstoffgehalt von b) 0,01 Gew.-% und einem erhéhten Kohlenstoffgehalt von c)
0,10 Gew.-% berechnet mit der Software Thermo-Calc

Eine weitere Moglichkeit der Vorhersage des entstehenden Gefliges unter den Bedingungen
einer gleichgewichtsfernen Erstarrung ermdglicht das Schaeffler-Diagramm (Abbildung 5.2).
Entsprechend der Gleichung 2.1 und Gleichung 2.2 kann die Legierungszusammensetzung (Ta-
belle 5.1) in die Ni- bzw. Chroméquivalente eingesetzt und die entsprechenden Parameter be-

rechnet werden.
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Abbildung 5.2: Schaeffler-Diagramm mit der Positionierung der Legierungszusammensetzung nach 1.4003 mit reduziertem
Ni-Gehalt

Fiir die spezifischen Elementgehalte zeigt sich eine ferritische Erstarrung angrenzend am mar-
tensitisch, ferritischen Bereich des Diagramms, womit die Simulation nach Scheil-Gulliver

(Abbildung 5.1b) bestitigt werden kann.

5.1.2 PBF-LB/M Anlage

Die Entwicklung des in-situ Nachlegierens unter Integration der Dosiereinheit wird in einer
AconityMIDI+ (Aconity3D GmbH) realisiert. Die Anlage ist mit einem einzelnen Faserlaser
einer maximalen Laserleistung von 700 W und einer Wellenldnge von ca. 1070 nm ausgestattet.
Die SpotgroB3e in der Fokuslage d belduft sich bei 50 % der maximalen Leistung auf 63,0 pm.
Der Plattformdurchmesser umfasst 250 mm, bei einer moglichen Bauhohe von ebenfalls
250 mm. Fiir die Entwicklung des in-situ Nachlegierens wird der Durchmesser mit Hilfe einer
Bauraumverkleinerung auf 100 mm reduziert. Die Inertgasatmosphére (Argon 4.6) enthélt wéh-
rend der Prozesse einen maximalen Sauerstoffgehalt von 100 ppm. Es wird keine Vorheizung

der Bauplattform verwendet.

Thermografische Untersuchungen der Oberflichentemperatur in Abschnitt 5.2.4 werden an ei-

ner weiteren PBF-LB/M Anlage durchgefiihrt: Die AconityMINI des gleichen Anlagenherstel-
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lers (Aconity3D GmbH) ist mit einer Sonderkonfiguration ausgestattet, die entsprechende Ver-
suche ermoglicht. Das Anlagenmodell ist mit einem Faserlaser einer Wellenldnge von
ca. 1070 nm ausgestattet, der fiir eine Laserleistung von maximal 400 W ausgelegt ist. Der Fo-
kusdurchmesser bei maximaler Laserleistung wird mit 52,0 um angegeben. Des Weiteren ver-
fligt die Anlage iiber eine induktive Plattformheizung, mit der maximale Temperaturen in Hohe
von 800 °C erreicht werden konnen. Der Plattformdurchmesser belduft sich dabei ebenfalls auf

100 mm.

5.1.3 Gesamtanlagensystem fiir das in-situ Nachlegieren

Um das fliissige Nachlegieren innerhalb eines PBF-LB/M Prozesses realisieren zu konnen,
wurde der in Abschnitt 4.2.1 vorgestellte Druckkopf im Rahmen des DFG-Projektes ,,In-situ-
Legierungsvariation beim pulverbettbasierten Laserstrahlschmelzen* (Projektnummer
TO 1395/1-1) in Zusammenarbeit mit Aconity3D GmbH in die zur Verfligung stehende Anlage
integriert (Abschnitt 5.1.2).

a) b)

Schnittstelle zum Anschluss des
Zugkette konventionellen Beschichtersystems

Vorrichtung fiir Einsatz

T<: Ventilsystem des Beschichters
y I
y

Abbildung 5.3: Dreidimensionale Konstruktionszeichnung des Fluidmoduls in der a) Frontansicht und b) Riickansicht, erstellt
von der Aconity3D GmbH

Der Druckkopf wird hierbei auf eine Achsenvorrichtung montiert, die sowohl die Bewegung in
y- als auch in z-Richtung ermoglicht (Abbildung 5.3a). Das insgesamt als Fluidmodul bezeich-

nete System umfasst eine zusétzlich integrierte Beschichtervorrichtung und wird somit anstelle
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des konventionellen Beschichters eingesetzt (Abbildung 5.3b). Aus dieser Gegebenheit resul-
tiert zusdtzlich der mit der Beschichtung einhergehende Fahrweg in x-Richtung, wodurch eine
dreidimensionale Bewegung des Moduls mdglich ist. Die zusétzlichen Achsen werden in die
Software der PBF-LB/M Anlage eingebunden und kénnen parallel zu den {iblichen Achsen,
bspw. des Pulvervorrats oder der Plattform, gesteuert werden. Das Ventilsystem wird wie in
Abschnitt 4.2.1 beschrieben tiber den PICO Topch Controller bedient. Die darin festgelegten
Parameter werden ausschlieBlich iiber eine Digital Input/Output Schnittstelle mit der Anlage
verbunden und konnen {iber das Anschalten (ON) des Signals freigegeben bzw. durch das Aus-
schalten (OFF) beendet werden. Die notwendigen Verbindungen zur Dateniibertragung, sowohl
zwischen dem Ventilsystem und dem Controller, als auch der Anlage und dem Achssystem,
werden tiber eine Zugkette aus der Prozesskammer herausgefiihrt. Im hinteren Bereich der An-
lage ermoglicht die Sonderanfertigung einer Durchfiihrungsplatte die Verbindung aus dem iner-
ten Innenraum der AconityMIDI+ heraus zu den notwendigen Schnittstellen. Hierdurch wird
ebenfalls die fiir den Suspensionstank notwenige Gaszufuhr geleitet. Diese wird vom Zulauf
der Anlage abgefiihrt, wodurch ebenfalls Argon als Inertgas fiir die Drucksteuerung in der Sus-
pensionsapplizierung dient. Die Einstellung der Gaszufuhr erfolgt tiber einen manuellen Druck-

regler aullerhalb der Anlagenkammer.

5.2 Methoden und experimentelle Versuchsdurchfiihrung
5.2.1 Analytische Messmethoden

Metallographische Probenpriparation

Die additiv hergestellten Proben werden drahterosiv von der jeweiligen Bauplattform getrennt.
Fiir die Reduzierung des Schleifaufwands wird ein zusétzlicher Trennvorgang entlang der Auf-
baurichtung integriert. Dieser erfolgt jeweils einen Millimeter vor der Probenmitten der jewei-
ligen Probengeometrie. Die groere Probenhélfte wird anschlieBend entlang der Aufbaurich-
tung mit dem zweikomponentigen Kalteinbettmittel Technovit® Epox (Kulzer) eingebettet, um
mogliche Veridnderungen der Elementverteilung durch erhdhte Temperaturen wéhrend der Er-
starrung des Einbettmittels zu verhindern. Proben fiir die Parameterstudie oder im Anschluss
einer Wéarmebehandlung werden mit dem Warmeinbettmittel EpoMet (Buehler) eingebettet.
Die anschlieBende metallografische Priparation umfasst Schleifschritte unterschiedlicher SiC-
Kornungen (320 — 1200), um den Abtrag mdglicher Erodierriickstainde zu gewéhrleisten und

den Langsschliff mittig der Probe analysieren zu konnen. Die Praparation der Schliffe entlang
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der Aufbaurichtung wird anschlieBend mit zwei Polierschritten in Form von Diamantsuspensi-
onen einer PartikelgroBe von 3 um (MetadiSupreme, Buehler) und 0,02 pm (MasterMet 2,
Buehler) abgeschlossen. Eine anschlie3end lichtmikroskopische Darstellung der Léngsschliffe
erfolgt mittels eines Axioplan 2 (Zeiss) und 12,5- bis 1000-fachen VergroBerungen. Entspre-
chend des Untersuchungsziels werden mikrostrukturelle Effekte wie Korngrenzen oder Karbide
mit geeigneten Atzmitteln hervorgehoben. Zur visuellen Verdeutlichung der Korngrenzen wer-
den die entsprechend préparierten Langsschliffe fiir 60 s mit V2A-Beize bei einer Temperatur
von 60 °C behandelt. Um verstirkt Karbide hervorzuheben wird das Atzmittel nach Murakami

verwendet, das fiir 60 s bei 50 °C an den polierten Oberflachen wirkt.

Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fiir die rasterelektronenmikroskopische Visualisierung steht ein Rasterelektronenmikroskop
VEGA II XLH (Tescan Instruments) zur Verfligung. Mit einer Hochspannung von 15 kV wird
der Elektronenstrahl iiber die jeweilige Oberflache gefiihrt. Unter Vergroferungen zwischen
150-fach und 1000-fach werden die zuriickgestreuten Elektronen (engl. Backscattered Elect-
rons, BSE) detektiert, wodurch aus der Intensitdt des Signals ein Materialkontrast sichtbar ge-
macht wird. Aus der Detektion der Sekundérelektronen (SE) kann eine Tiefeninformation der

analysierten Fliche erhalten werden [123].

Riickstreuelektronenbeugung (EBSD)

Systeme zur Riickstreuelektronenbeugung (engl. Electron Backscatter Diffraction, EBSD) wer-
den aufgrund des Vorteils einer hohen oOrtlichen Auflosung zumeist in Rasterelektronenmikro-
skopen eingesetzt [57]. Hierfiir wird die Probe in einem Winkel von 70 © zum einfallenden
Primérelektronenstrahl eingespannt. Die einfallenden Primirelektronen erzeugen auf einem
Fluoreszenzbildschirm ein Linienmuster, das sogenannte ,,Pattern®, das mittels optischen Sys-
temen aufgezeichnet wird. Mit Hilfe von Datenbanken, in denen die Einheitszellen mit den
spezifischen Netzebenenabstinden verbunden sind, konnen die jeweiligen Phasen im Material
identifiziert werden. Des Weiteren ermdglichen diese Linien die Analyse der Ausrichtung ein-
zelner Korner (OIM — Orientation Imaging Microscopy), die in der Folge entsprechend ihrer
Orientierung zur Oberfliche farblich gekennzeichnet werden. Uberginge zwischen zwei unter-
schiedlich orientierten Kornern konnen von der Software in einem engen Bereich nicht eindeu-
tig zugeordnet werden, wodurch die Qualitét des Bildes (QI — Quality of Image) abnimmt. Die
Korngrenzen werden folglich als schwarze Linien dargestellt, wodurch neben der Kornorien-

tierung sowohl die Kornmorphologie als auch die KorngréBen analysiert werden kénnen [57].
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Fiir die EBSD-Analyse steht ein Philips REM XL 30 mit einem Ametek EDAX Detektor zur
Verfligung. Die in dieser Arbeit verwendete Beschleunigungsspannung betrégt 25 kV bei einer
Schrittweite von 0,5 pm. Die Phasenanalyse der aufgezeichneten ,,Pattern* wird stets fiir die
Phasen Ferrit und Austenit, sowie die Ausscheidungen M3C, M7C3 und M23Cs durchgefiihrt.
Die farblichen Darstellungen der Phasenzuordnung eines Gefiiges wird stets mit 70 % transpa-
renten Graustufen des Konfidenzindex tiberlagert. Mit einem zunehmenden Grauwert und da-
mit der Verdunkelung eines Bildbereiches, wird eine zunehmende Unsicherheit in der Zuord-
nung des lokalen ,,Patterns* zu der spezifischen Phase verdeutlicht. Eine hohe Sicherheit wird
durch einen niedrigen und damit nicht sichtbaren Grauwert repréasentiert. Die Auswertung er-

folgt an unbehandelten Rohdaten.

Rasterelektronenmikroskopie mit fokussiertem Ionenstrahl (FIB-REM)

Die Rasterelektronenmikroskopie mit fokussiertem lonenstrahl (engl. Focused Ion Beam —
Scanning Electron Microscopy, FIB-REM) ist eine kombinierte Analysemethode. Das Doppel-
strahlsystem weist sowohl einen Elektronenstrahl, als auch einen lonenstrahl auf und unter-
scheidet sich damit von den bereits beschriebenen Geréten. Dies ermdglicht neben der elektro-
nenmikroskopischen Visualisierung der Oberfliche zusitzlich den Materialabtrag und somit
die gleichzeitige Probenpréparation [124]. Die zur Verfligung stechende Anlage ist eine Dual
Beam Helios G4 PFIB CXe (Thermo Fisher Scientific). Das Gerit ermoglicht sowohl die Pro-
benpréiparation mittels des Xe-lonenstrahls, als auch eine hochaufgeloste und kontrastreiche
Visualisierung der Gefiige. Letzteres wird tiber einen CBS-Detektor (zirkularer Riickstreude-
tektor, engl. Circular Back Scattered Detector, CBS-detector) realisiert. Dies ist ein hocheffizi-
enter, multisegmentierter BSE-Detektor, der sich aus mehreren Ringen zusammensetzt und die
gleichzeitige Aufnahme von Bildern ermdglicht [125]. Auf diese Weise kann das emittierte
Elektronensignal in einem bestimmten Winkelbereich erfasst werden, wodurch eine kontrast-
reichere Darstellung der Mikrostruktur, im Vergleich zu dem konventionellen BSE-Detektor
des bereits vorgestellten Gerits, moglich ist [126]. Fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten Ana-
lysen wird eine Hochspannung von 5 kV, bei einem Strom von 0,4 nA, verwendet. Die Vergro-
Berungen reichen von 1500-fach bis maximal 35000-fach. Ergéinzend zu den CBS-Aufnahmen
konnen mit Hilfe des verbauten Ametek EDAX-Detektor die ,,Pattern* des Gefiiges aufgezeich-
net werden. Dies ermdglicht eine EBSD- und Phasenanalyse der relevanten Bereiche. Wie be-
reits fiir die Riickstreuelektronenbeugung beschrieben, werden die ,,Pattern® stets fiir die Pha-
sen Ferrit und Austenit, sowie die Ausscheidungen M3C, M7C3 und M2»3C¢ ausgewertet. Die

Ergebnisse der Phasenanalyse werden ebenfalls mit dem Konfidenzindex {iiberlagert, der als
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Grauwertdarstellung zu 70 % transparent angezeigt wird. Die Auswertung erfolgt an unbehan-

delten Rohdaten.

Optische Funkenemissionsspektrometrie (SOES)

Das optische Funkenemissionsspektrometer (engl. Spark Optical Emission Spectrometer,
SOES) beruht auf dem Grundprinzip der Metallspektroskopie [57]. Atome der chemischen Ele-
mente werden durch eine elektrische Funkenentladung angeregt, in energiereichere Schalen der
Elektronenhiille iiberzugehen. Beim Riickgang in energieédrmere Zustdnde bzw. dem Ausgangs-
zustand emittieren diese Elektronen einen Lichtquant mit definierten Wellenldngen. Das resul-
tierende Linienspektrum ist die Grundlage der quantitativen Elementanalyse durch das SOES
[57].

Die Messmethode setzt eine ebene bzw. geschliffene und elektrisch leitfadhige Probenoberflédche
voraus. Unter Verwendung einer Schleifscheibe aus Zirkoniumdioxid (ZrO2) mit einer 120er
Kornung (ZirMet Schleifpapier, Buehler GmbH) erfolgt ein anfanglich groBflichiger Abtrag,
um eine ebene Oberfldche zu erzeugen und den Messfleck eines Durchmessers von 6 mm mittig
der Probenfldche platzieren zu kénnen.

Die Probenpriparation erfolgt entsprechend der jeweiligen Versuchsreihe in manuellen Schleif-
schritten. Fiir die SOES-Messung steht das Gerdt ARL 3460 (Thermo Fisher Scientific) zur
Verfligung. Die zu messende Fliache wird auf die mit einer Blende versehene Platte des Pro-
benstativs gepresst, die gleichzeitig eine argongespiilte Funkenkammer luftdicht abschlief3t
[57]. Ausgehend von der unterhalb liegenden Elektrodenspitze werden elektrische Funken er-
zeugt, die auf der als Gegenelektrode dienenden Probenoberfliche Atome anregen. Die Blende
reduziert den Brennfleck hierbei auf einen Durchmesser von 6 mm, der moglichst mittig der
Probe zu platzieren ist. Der homogenisierende Umschmelzvorgang findet in einem oberfléchen-
nahen Bereich von fiinf bis 50 um statt, aus dem im Anschluss das emittierte Licht im Spekt-

rometer gemessen wird.

Kohlenstoff - Schwefel-Analyse

Die Kohlenstoff - Schwefel-Analyse (CS-Analyse) dient der quantitativen Bestimmung der
beiden namensgebenden Elemente. Die Proben werden in einen Hochfrequenz-Induktionsofen
platziert und verbrannt. Uber die Infrarotabsorption der Verbrennungsgase (COz) kann aus dem
Verbrennungsprozess der spezifische Kohlenstoffgehalt bestimmt werden. Fiir die Messungen

steht ein Kohlenstoffanalysator CS744 (LECO) zur Verfiigung.
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Sauerstoff - Stickstoff - Wasserstoff-Analyse

Die Analyse der Elemente Sauerstoff, Stickstoff und Wasserstoff (ONH-Analyse) beinhaltet
das Aufschmelzen der Proben in einem Graphittiegel. Ein Tragergas transportiert die freige-
setzten Komponenten in unterschiedliche Messzellen fiir die Bestimmung der spezifischen Ele-

mentanteile. Die Messungen werden an einer ONH2000 (Eltra) durchgefiihrt.

Mikrohértepriifung

Die Mikrohértepriifung wird als lokale Charakterisierungsmethode herangezogen. Nach ISO
14577-1:2015 grenzt sich der Mikrobereich durch eine Maximalkraft von 2 N vom Makrobe-
reich und einer minimalen Eindringtiefe von 0,2 pum vom Nanobereich ab. Die fiir die Methode
zur Verfligung stehende Anlage ist eine Anton Paar Step 500 MCT?. Zum Einsatz kommt ein
pyramidenformiger Vickers-Priifkorper, der mit einer Maximalkraft von 1 N belastet wird. Ent-
sprechend der Norm erfolgt die Kraftautbringung innerhalb von 7 s mit einer Haltezeit von 10 s
und einer Entlastungszeit von erneut 7 s. Der Abstand zwischen den Eindriicken und zwischen
den Eindriicken und dem Randbereich richtet sich nach der mittleren Linge der beiden Diago-
nalen der erzeugten Eindriicke. So ist zum Randbereich ein Abstand von mindestens dem Drei-
fachen und zwischen den Eindriicken von mindestens dem Fiinffachen zu wéhlen. Um iiber alle
Versuche eine vergleichbare Gestaltung der Priifmatrizen realisieren zu konnen, werden die
Abstidnde entsprechend des Zustands der geringsten Harte ausgelegt. Dementsprechend wurden
vorab fiinf Eindriicke im as-built Zustand des unlegierten Grundwerkstoffs vorgenommen und
vermessen. Im Mittel konnte fiir die Diagonalen eine Lange von 28,66 + 0,45 pm erfasst wer-
den. Dies ergibt einen mindestens zu wihlenden Abstand zum Randbereich der jeweiligen Pro-

ben von ca. 90 um und zwischen den Eindriicken von ca. 150 pm.

Dilatometrische Untersuchungen

In einem Dilatometer werden im allgemeinen Lingendnderung einer Probe erfasst. In Abhén-
gigkeit der Temperatur konnen diese als MaB fiir die Volumenénderung herangezogen und zur
Verfolgung von Umwandlungsvorgidngen insbesondere in Eisenlegierungen genutzt werden
[127]. Fiir die Untersuchungen steht ein Abschreck- und Umformdilatometer DIL80S5 Serie A
(TA-Instruments) zur Verfiigung. Die Vorbereitung, Durchfithrung und Auswertung der dila-
tometrischen Untersuchungen erfolgt nach dem Stahl-Eisen-Priifblatt (SEP) 1681 [127]. Dem-
nach sind zylindrische Proben mit planparallelen, senkrecht zur Probenachse liegenden Stirn-
flichen zu verwenden, die eine homogene Erwadrmung {iber den gesamten Querschnitt gewéhr-
leisten. Fiir die Temperaturaufzeichnung werden Thermoelemente des Typ S nebeneinander

stoffschliissig an die Probenoberflache gepunktet. Fiir den Versuchsbeginn wird die Probe zwi-
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schen zwei Quarzstibe eingespannt. Mit Hilfe einer gleichméfig um die zylindrische Geomet-
rie verteilten Induktionsspule erfolgt die Erwdrmung mit einer definierten Heizrate in einer Va-
kuumatmosphire. Nach Erreichen der Zieltemperatur und mit Abschluss einer moglichen Hal-
tedauer wird die Probe unter Stickstoffzufuhr bis auf Raumtemperatur abgeschreckt. Anhand
der aufgezeichneten Temperatur-Langendanderungskurve konnen nachfolgend charakteristische
Umwandlungspunkte identifiziert werden. Diese zeichnen sich durch das Abweichen der Tem-

peratur-Léngenénderungskurve von einer Geraden aus.

5.2.2 Pulvereigenschaften
Die Eigenschaften des verwendeten Pulverwerkstoffes haben maBgeblichen Einfluss auf die zu
erreichende Bauteilqualitéit. Als wichtige Parameter gelten unter anderem die PartikelgroBBen-

verteilung, die Partikelmorphologie, die Schiittdichte und die FlieBfahigkeit [128, 129].

Die Bestimmung der Partikelgroenverteilung erfolgt mit Hilfe des Beugungsspektrometers
Mastersizer 2000 der Firma Malvern Instruments GmbH. Es werden jeweils drei unterschied-
liche Pulvermengen gemessen, um eine iiber die Gesamtmenge repréasentative Partikelgrofen-
verteilung ermitteln zu konnen. Die Darstellung der Ergebnisse erfolgt unter Angabe der ge-
mittelten FraktionsgréBen d,q, dso und dgg. Sie repréasentieren jeweils die PartikelgroBe, unter
der 10 % (dp), 50 % (ds5p) und 90 % (dgy) der Gesamtpartikelmasse liegen. Die Partikelmor-
phologie wird ausschlieBlich qualitativ durch rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen be-
wertet. Hierflir wird eine kleine Pulvermenge auf einem Tréiger fixiert und in das REM einge-
schleust. Das FlieBverhalten wird mittels des dynamischen Schiittwinkels bestimmt. Hierfiir
wird ein institutseigener Versuchsaufbau aus [130] verwendet, bestehend aus einer CCD-Ka-
mera (26 fps), einer motorisierten Trommel und einer Lichtquelle, die zusammen auf einer op-
tischen Bank montiert sind. Bei einer Rotationsgeschwindigkeit von 5 min! werden fiinf Pul-
vermengen zu je 10 g analysiert. Als Richtwert dient ein FlieBwinkel unterhalb von 45 °, der
nach Carr [131] fiir eine exzellente bis passable FlieBfahigkeit spricht. Die Messung der Schiitt-
dichte erfolgt nach DIN ISO 3923.

5.2.3 Parameterentwicklung fiir den PBF-LB/M Prozess
Die Entwicklung geeigneter Prozessparameter beschrankt sich auf den Hatchabstand hy, die
Laserleistung Lp und die Scangeschwindigkeit vg. Auf Grundlage einer Parameterstudie fiir

einen ferritischen Edelstahl dhnlicher chemischer Zusammensetzung in Ellendt et. al [132],
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wird vollfaktoriell ein erweitertes Prozessfenster um die dort entwickelte Parameterkombina-
tion aufgestellt. Die Schichtstérke 1; wird vorab auf 50 pm festgelegt und der Spotdurchmesser
d¢ entsprechend der Fokuslage angewendet. Das aufgestellte Parameterfenster ist in Tabelle 5.2
dargestellt. Die jeweiligen Schrittweiten, in denen die Bereiche untersucht werden, folgen den

Angaben in Klammern.

Tabelle 5.2: Ubersicht des erweiterten Prozessfensters mit den zu untersuchenden Parameterkombinationen; Schrittweiten in
Klammern

l; [mm] ‘ d¢ [mm] ‘ hg [mm)] ‘ Lp [W] ‘ Vg [mm/s]
0,05 ‘ 0,063 ‘ 0,08 — 0,10 (0,01) ‘ 275 — 350 (25) ‘ 750 — 1350 (150)

Es wird keine separate Entwicklung der Konturparameter durchgefiihrt. Stattdessen wird die
Kontur jeweils mit den im Volumen angewendeten Parametern belichtet und weist einen Ab-
stand zum Volumenbereich in Hohe von hy /2 auf. Die Proben im Rahmen dieser Arbeit werden
durchgéngig unter Anwendung einer Schichtrotation von o = 67 ° gedruckt.

Nach Auswertung der ersten Versuchsreihe gilt es, das mogliche Parameterfenster weiter ein-
zugrenzen und auf Basis der Ergebnisse anzupassen. Es wird sich auf einen der drei Hatchab-
stande festgelegt und anschlieend ein eingegrenztes Parameterfenster der Laserleistung und

der Scangeschwindigkeit untersucht.

Auf Grundlage der ersten Parameterentwicklung wird ein zweites Prozessfenster mit dem Ziel
einer reduzierten Schichtstirke von 30 um aufgestellt. Der Hatchabstand wird dabei vom ent-
wickelten Parametersatz iibertragen. Ausgehend von der bekannten Volumenenergie bzw. Stre-
ckenenergie, die fiir eine Schichtstirke von 50 pm des Pulverwerkstoffes notwendig ist, wird

die Laserleistung in niedrigere und die Scangeschwindigkeit in hohere Bereiche variiert.

Fiir die gesamte Parameterstudie werden Wiirfel der Kantenlédnge 10 x 10 x 10 mm verwendet.
Da die Auswertung der relativen Dichte bildanalytisch {iber einen Schwellwertabgleich erfolgt,

bedarf es einer metallografischen Priparation nach Abschnitt 5.2.1.

5.2.4 Thermografische Analytik der Probenoberflichen

Die Untersuchung der Oberflichentemperatur wird an der AconityMINI durchgefiihrt. Die Son-
derkonfiguration des Prozessdeckels umfasst ein senkrecht zum Strahlgang positioniertes Fens-
ter aus Quarzglas und ein verstellbares Spiegelsystem, beschichtet mit poliertem Aluminium.

Diese Ausstattung ermoglicht die Verwendung einer Thermografiekamera, die in den Strahl-
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gang eingefiihrt und iiber das Spiegelsystem auf die Plattform gerichtet werden kann (Abbil-
dung 5.4a). Es wird eine ImagelR 8300hp (InfraTec GmbH) mit einem Objektiv einer Brenn-

weite von 12 mm und einer Blenden6ffnung von /2,0 (6 mm) verwendet.

a) b) Gasstrom
Strahlgang Probe
9 10 mm
Brennweite
f=12mm Messbereich
: 07,5 mm
Aluminium : Quarzglas
poliert !
LY/ R S 1cks
A S\. ______ R --r-
‘\ N\ N E
v \ !
vy N i X ¢ I
\ \ \ '

N c) Temperaturmessbereich (Integrationszeit)

| — . 60 — 200 °C (88 ps)
' i = —— Messintervall
\ 1 . .
. LR 6,0 mm jede 10. Schicht
1 A \‘
( 1 \ ) . .
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Pulvervorrat
Temperaturmessbereich (Integrationszeit)
Prob
roben ?Z 30— 150 °C (185 us)

Abbildung 5.4: a) Schematischer Versuchsaufbau mit Anschluss der Thermografiekamera tiber die Sonderkonfiguration des
Prozessdeckels in der PBF-LB/M Anlage AconityMINI; b) Anzahl und Abmessungen der Proben und des auszuwertenden
Interessenbereichs eines Durchmessers von 7,5 mm mit Ubersicht der Gruppierung; ¢) Verdeutlichung der zwei unterschiedli-
chen Messintervalle und voreingestellte Temperaturmessbereiche mit geriteseitig automatisiert berechneter Integrationszeit
entlang der Probenhdhe

Es werden insgesamt 24 zylindrische Proben mit einem Durchmesser von 10 mm und einer
Hohe von 7 mm auf einer Plattform positioniert (Abbildung 5.4b). Die Probenanzahl reprisen-
tierte die in dieser Arbeit zumeist verwendete Baujobkonfiguration. Die Proben werden mit
dem in Abschnitt 5.3.2 entwickelten Parametersatz einer Schichtstidrke von 50 um hergestellt.
Die thermografischen Messintervalle werden in Abbildung 5.4c schematisch verdeutlicht. Sie
beginnen 5 s vor dem Ende der Belichtung einer jeweiligen Schicht mit einer Bildfrequenz von
20 Hz. Die Temperaturentwicklung innerhalb der ersten 20 Schichten respektive des ersten
Millimeters wird durch Messungen in jeder zweiten Schicht nachverfolgt. Die jeweilige Auf-
zeichnungsdauer endet mit Beginn des Beschichtungsvorgangs. Oberhalb dieses ersten Proben-
bereichs erfolgt eine Messwertaufnahme in Abstédnden von 0,5 mm. Hierfiir wird im Anschluss
der jeweiligen Belichtung eine Pausenzeit von 60 s eingesetzt, iiber die sich die jeweilige Mes-

sung erstreckt. Dieses Zeitintervall repriasentiert die Dauer, die das Fluidmodul zur Suspensi-

onsapplikation dieser 24 Proben bendtigen wiirde. Die Auswertung erfolgt {iber die Definition
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eines kreisformigen Interessenbereichs des Durchmessers von zehn Pixeln (7,5 mm), der je-
weils mittig auf jeder Probe platziert wird. Zusitzlich erfolgt eine Gruppierung der Probekdrper
in drei Gruppen G1, G2, G3 entlang des Gasstroms, um die unterschiedlichen Abkiihlbedin-
gungen der Oberfldchen zu berticksichtigen (Abbildung 5.4b).

Durch den Versuchsaufbau unter Verwendung des Spiegels und durch den werkstoffspezifi-
schen Emissionsgrad sind Strahlungsverluste in den thermografischen Messungen zu erwarten.
Um diese bestimmen zu kdnnen, wird abschlieBend eine Kalibrierung der Oberflachentempe-
ratur iiber einen Temperaturbereich von 50 °C bis 200 °C durchgefiihrt. Hierfiir werden ge-
druckte Proben des Grundwerkstoffs 2 mm iiber der Plattform erodiert und mit Schleifpapier
einer SiC-Kornung von 120 geschliffen. Auf vier der Oberflachen wird jeweils ein Thermoele-
ment Typ K stoffschliissig durch Punktschweifungen angebracht. Unter Prozessbedingungen
in einer Inertgasatmosphére wird {liber die Plattformheizung die jeweilige Temperatur einge-
stellt. In Schritten von 25 °C erfolgt jeweils die Aufnahme der Temperatur iiber die Thermo-
elemente, sowie thermografische Aufzeichnungen. Aus den Ergebnissen wird eine Kalibrier-

kurve erstellt und auf die bestehenden Aufzeichnungen angewendet.

Ergdnzend der thermischen Untersuchungen werden im Anschluss Messungen der Oberflé-
chenrauheit an den unbearbeiteten und den geschliffenen Proben durchgefiihrt. Die Bestim-
mung erfolgt mit Hilfe eines optischen 3D Messgerits Infinite Focus G5 (Bruker Alicona). Der

Messbereich betrdagt 9 mm?.

5.2.5 Mikrostruktur des Ausgangswerkstoffs

Um den Einfluss eines zusdtzlichen Legierungselementes im Gefilige der Werkstoffe bewerten
zu konnen, bedarf es einer umfassenden Analyse des Ausgangszustandes. Der ferritische Edel-
stahl wird sowohl im as-built Zustand, direkt nach dem PBF-LB/M Prozess, als auch im An-
schluss einer Austenitisierung, sowie nach einem Anlassvorgang im Anschluss der Austeniti-
sierung untersucht (Abbildung 5.5). Relevante Merkmale sind vor allem die KorngréB3e, die

Kornmorphologie, die Phasenzusammensetzung und der Kohlenstoffgehalt.

Die Probengeometrie belduft sich auf eine zylindrische Form eines Durchmessers von 10 mm,
der iiber den weiteren Verlauf der Arbeit konstant gehalten wird. Die Probenhdhe betrdgt 3 mm.
In Abbildung 5.5 werden insgesamt vier Proben den drei Wéarmebehandlungszustinden zuge-
ordnet. Unter schematischer Darstellung des Warmebehandlungsprofils werden die durchzu-

fiihrenden Untersuchungsmethoden aufgefiihrt.
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Abbildung 5.5: Schematische Ubersicht der zu untersuchenden Zustinde des Grundwerkstoffs unter Angabe der verwendeten
Methoden und des ex-situ Warmebehandlungsprofils

Anhand des as-built Zustands wird der Kohlenstoffgehalt im Grundwerkstoff bestimmt. Die
dafiir verwendete Methode der SOES wird an einer Probe in drei unterschiedlichen Schlift-
ebenen mit Abstidnden von 0,1 mm durchgefiihrt. Die ex-situ Warmebehandlung schliefit am
as-built Zustand an und umfasst eine Austenitisierungstemperatur von 1050 °C, die fiir 20 Mi-
nuten unter Vakuum gehalten wird. Nach einem Abschrecken auf 60 °C in bewegtem Ol
schlieBt ein Anlassen des Gefiiges bei einer Temperatur von 500 °C in einem Vakuumofen an
(Abbildung 5.5) [133, 134]. Entsprechend Abbildung 5.5 wird jeweils eine Probe pro Wirme-
behandlungszustand einer metallographischen Priiparation mit anschlieBender Atzung mittels
V2A-Beize nach Abschnitt 5.2.1 ausgesetzt. Nach lichtmikroskopischer Aufzeichnung der je-
weiligen Gefiige werden reduzierte Schleif- und Poliervorgidnge wiederholt, um die Langs-
schliffe fiir eine Phasenanalyse mittels EBSD zu préparieren. Der as-built Zustand wird ab-
schliefend zusétzlich mit Hilfe der FIB-REM und dem darin verfiigbaren CBS-Detektor unter-

sucht.

5.2.6 Mikrostruktureller Einfluss des Kohlenstoffs
Auf Grundlage des bekannten Ausgangsgefiiges wird in nachfolgenden Versuchen sukzessive
der lokale Kohlenstoffgehalt mittels des in-situ Nachlegierungsvorgangs erhdht. Entsprechend

Abbildung 5.6 umfassen alle Probekdrper einen konstanten Probendurchmesser von 10 mm und
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eine Probenhdhe von 3 mm. Alle Proben werden zur weiteren Préparation drahterosiv aufge-
trennt (Abschnitt 5.2.1). Die angewendete Impulszeit pro Dosiervorgang belduft sich auf 60 ms,
woraus ein Suspensionsvolumen von ca. 3,9 ul resultiert. Aus Abschnitt 4.4.4 ging fiir diese
Impulszeit, bei den spezifischen Randbedingungen der Modelloberflache, ein Durchmesser der
getrockneten Applikationsmenge von maximal ca. 8 mm hervor. Die Suspension wird mittig
der jeweiligen Probekorper auf die bereits erstarrten Oberflachen appliziert und nachfolgend

mit dem Pulver des Grundwerkstoffs beschichtet.

- 10 mm i /ROI
| — ‘ 3 mm Lokale Erhohung des Kohlenstoffgehalts ‘
Einzelschicht Schichtbereich Mehrfachdosierung

‘ 5 5 “ x5 “'x2
i : x5 x5
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Parameter
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< FIB-REM FIB-REM FIB-REM FIB-REM

Abbildung 5.6: Schematische Visualisierung der schrittweisen Erhohung des lokalen Kohlenstoffgehalts und der verwendeten
Untersuchungsmethoden

In den ersten beiden Proben wird ausschlieBlich eine Einzelschicht nachlegiert, womit die dif-
fusionslosen Abkiihlbedingungen der Scheil-Simulationen in Abbildung 5.1b und Abbildung
5.1c nachempfunden werden sollen. Die oberste Schicht unterliegt ausschlieBlich einer einma-
ligen Belichtung, die zum Umschmelzen der nachlegierten und mit Pulver beschichteten Ober-
flache fiihrt und die Geometrie fertigstellt. Das Nachlegieren dieses Bereichs soll Aufschluss
geben, inwiefern der Kohlenstoff bereits durch die kurzen Schmelzbadzeiten der einzelnen
Schmelzspuren in das Geflige eingebunden wird. Die Probenpréiparation wird unter Einsatz des
Xe-lonenstrahls, durch den ein schichtweise Materialabtrag im Bereich von 50 x 50 um der
erodierten Flidche realisiert wird, durchgefiihrt. AnschlieBend erfolgt eine Untersuchung der
obersten Schicht mit Hilfe des CBS-Detektors, sowie der EBSD-Phasenanalyse.

Der Untersuchung angeschlossen wird eine Probe, in der ausschlielich die vorletzte Schicht
nachlegiert wird. Durch die Belichtung einer weiteren Schicht oberhalb des erhohten Kohlen-
stoffgehalts soll der Einfluss eines weiteren Umschmelzvorgangs und die Erh6hung des un-
legierten Volumens auf die Kohlenstoffverteilung gepriift werden. Erneut wird die Préparation

mittels Xe-lonenstrahl herangezogen, mit der ein Bereich von ca. 100 x 200 um abgetragen
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wird. Zur Untersuchung des relevanten Bereichs dient erneut der CBS-Detektor, sowie die

EBSD-Phasenanalyse der FIB-REM.

Nach der initialen Betrachtung einer einzelnen Schicht wird der Kohlenstoffgehalt schrittweise
auf einen Schichtbereich erweitert. Durch das Nachlegieren der obersten flinf Schichten wird
eine erste Homogenitét des sich einstellenden Gefiiges erwartet, ohne dass nachfolgende Be-
lichtungen oder Prozessdauern den Bereich weiter beeinflussen. Mit Beriicksichtigung einer
Schichtrotation um 67° zueinander entlang der Aufbaurichtung, ergibt sich eine Gesamtrotation
des Bereichs um 335°. Nach metallografischen Priparationsschritten entsprechend Ab-
schnitt 5.2.1 erfolgt die Untersuchung der nachlegierten Zone mittels EBSD des REM und des
FIB-REM.

Ergédnzend zum as-built Zustand, werden zwei weitere Proben jeweils einer Warmebehandlung
entsprechend Abbildung 5.5 unterzogen. Sowohl der Zustand nach der Austenitisierung, als
auch nach der Austenitisierung und anschlieBendem Anlassen wird mit Hilfe von EBSD unter-

sucht.

Die weitere Erhohung des Kohlenstoffgehalts wird durch Mehrfachdosierungen realisiert. Im
Rahmen des Nachlegierungsvorgangs der oberen fiinf Schichten wird pro Schicht eine fiinffa-
che Wiederholung der Suspensionsapplikation realisiert. Um eine vollstdndige Trocknung der
vorab aufgetragenen Dosiermenge zu garantieren, wird die Zykluszeit von einer auf 20 Sekun-
den erhoht. Diese definierte Pausenzeit soll mogliche Verluste des Legierungselements, auf-
grund des signifikant erhdhten Fluidvolumens, vorbeugen. Nach der metallografischen Prépa-
ration und einer Atzung mittels V2A-Beize (Abschnitt 5.2.1), wird der nachlegierte Bereich
mittels REM untersucht. Des Weiteren erfolgt eine Untersuchung mit Hilfe des CBS-Detektors
der FIB-REM, sowie einer EBSD-Phasenanalyse.

Mit dem erhohten Kohlenstoffgehalt werden Untersuchungen beziiglich des Einflusses eines
doppelten Belichtungsvorgangs angeschlossen. Das Probenvolumen erfahrt durch die Sekun-
dérbelichtung veridnderte thermische Randbedingungen, in dem bereits erstarrte Schichten
wiederholt aufgeschmolzen werden. Durch den erneuten Warmeeintrag wird vor allem ein
grundlegend hoheres Temperaturniveau erzeugt [135]. Die doppelte Belichtung des Probekor-
pers bezieht sich ausschlieBlich auf die obersten fiinf nachlegierten Schichten. Die angewende-
ten Prozessparameter entsprechen dem fiir alle Proben verwendeten Volumenparametersatz.
Mit Hilfe des CBS-Detektors und einer EBSD-Phasenanalyse wird das durch die doppelte Be-

lichtung entstehende Geflige untersucht.
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5.2.7 Homogene Verinderung der Legierungszusammensetzung

Fiir die homogene Verdnderung der Legierungszusammensetzung wird das suspensionsbasierte
in-situ Nachlegieren in regelmiBigen Abstinden entlang der Bauhohe angewendet. Uber die
IntervallgroBe zwischen den nachlegierten Schichten wird die Hohe des in den Probekdrper
eingebrachten Kohlenstoffgehalts eingestellt. Als Bewertungsgrundlage des homogenen Nach-
legierens werden dilatometrische Untersuchungen herangezogen. Durch den zunehmenden
Kohlenstoffgehalt wird eine abnehmende Martensitstarttemperatur initiiert, die sich erwar-
tungsgemdl in einer Verschiebung des charakteristischen Transformationspunktes in der Tem-
peratur-Langenidnderungskurve widerspiegelt. Das Temperaturprofil, dem die zylindrischen
Proben ausgesetzt werden, umfasst eine Heizrate von 60 °C/min bis auf die Austenitisierungs-
temperatur von 1050 °C, die fiir 20 Minuten gehalten wird (Abbildung 5.7). Die Auswertung
wird nach SEP 1681 durchgefiihrt und ist in Abbildung 5.7 schematisch visualisiert.
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_____________________ 1050 °C
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Abbildung 5.7: Schematische Visualisierung des Temperaturprofils mit den charakteristischen Umwandlungstemperaturen
und der nach SEP 1681 durchzuftihrenden Auswertung zur Bestimmung des Transformationspunktes

Die zylindrische Probengeometrie umfasst einen Durchmesser von 5 mm und eine Hohe von
12 mm, die im Anschluss des Bauprozesses drahterosiv auf 10 mm gekiirzt wird (Abbildung

5.8). Die Intervallgroflen nachlegierter Schichten sind in Abbildung 5.8 dargestellt.
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Abbildung 5.8: Schematische Ubersicht und Zuordnung der Probengeometrien zu den jeweiligen IntervallgroBen fiir das in-
situ Nachlegieren und der Einteilung hinsichtlich der anzuwendenden Untersuchungsmethoden

Der Nachlegierungsvorgang mit einer Impulszeit von 60 ms wird dementsprechend in jeder
Schicht, in jeder flinften, jeder zehnten und jeder fiinfzehnten Schicht durchgefiihrt, zusitzlich
wird ein unlegierter Probensatz als Referenz erzeugt. Fiir jeden Parameter werden fiinf Proben
hergestellt, von denen drei dilatometrischen Untersuchungen unterzogen werden. Jeweils zwei
Proben werden in drei gleichgrofle Scheiben drahterosiv getrennt. Mdgliche Riickstinde vom
Trennprozess werden durch héndisches Schleifen und anschlieBender Reinigung in Isopropanol
entfernt. Jeweils ein aufgetrennter Probensatz pro Parameter wird mit Hilfe der CS-Analyse
hinsichtlich des Kohlenstoffgehalts analysiert. Der zweite Probensatz wird hinsichtlich des
Sauerstoffgehalts unter Anwendung der ONH-Analyse untersucht. Ergdnzend werden diese
Untersuchungen auch am Pulverwerkstoff durchgefiihrt. Hierfiir wird eine Probe nach Beendi-
gung des Druckvorgang auf der Bauplattform entnommen und eine weitere nach der siebtech-

nischen Autfbereitung des verwendeten Pulvers.

5.2.8 Feinstufige Verinderung der Legierungszusammensetzung

Unter Variation der Suspensionsmenge soll eine Korrelation des applizierten Dosiervolumens
mit dem lokal im Geflige resultierenden Kohlenstoffgehalt aufgestellt werden. Die Suspensi-
onsmenge kann tiber das Dosiervolumen pro Zyklus in Form der Impulszeit und iiber die Do-
sieranzahl in Form sich wiederholender Zyklen pro Applikation variiert werden. Des Weiteren
wird anhand einer verdnderten Anzahl nachlegierter Schichten die Skalierbarkeit des Kohlen-

stoffgehalts untersucht. Abbildung 5.9 stellt eine schematische Ubersicht dar.
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Parameter - Suspensionsvolumen Methode — SOES
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Abbildung 5.9: Schematische Ubersicht der zu untersuchenden Einflussfaktoren des Suspensionsvolumens mit der Visualisie-
rung des Probenumfangs und der zu verwendenden Untersuchungsmethode der SOES

- e e |\
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0,15 mm
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Die Probengeometrie hat einen konstanten Durchmesser von 10 mm mit einer Hohe der zylind-
rischen Form von 5 mm. Als Untersuchungsmethode der in Abbildung 5.9 aufgezeigten Ein-

flussfaktoren dient die SOES. Die Ausgangsparameter sind in oranger Farbe markiert.

Fiir die Variation der Impulszeit werden ausschlieBlich die obersten flinf Schichten einer jeden
Probe im Anschluss der Laserbelichtung mittig mit einer definierten Dosiermenge nachlegiert.
Entsprechend der Untersuchungen aus Abschnitt 4.4.4 werden Impulszeiten von 5 ms, 30 ms,
60 ms, 120 ms und 180 ms ausgewéhlt.

Im Rahmen der Variation der Dosieranzahl wird eine konstante Impulszeit von 60 ms ausge-
wihlt. Ausgehend von der Referenz einer einzelnen Dosierung werden drei, fiinf und sieben
Zyklen untersucht. Die Versuchsreihe wird um die Variation der Zykluszeiten ergidnzt. Ausge-
hend vom Standardparameter einer Zykluszeit von 1 000 ms wird diese auf 10 000 ms und
20 000 ms erhoht.

Unter Verwendung der mittleren Impulszeit von 60 ms wird eine Uberpriifung der Skalierbar-
keit des Kohlenstoffgehalts unter Variation der Anzahl nachlegierter Schichten durchgefiihrt.
Ausgehend von den standardméBig nachlegierten flinf obersten Schichten, werden diese auf
zehn und fiinfzehn erweitert. Die mittels EDM von der Bauplattform getrennten Probek&rper
werden einzeln héndisch pripariert. Nach Entfernung der Oberflichenrauheit erfolgt die Mes-
sung in der obersten Ebene. Fiir die Variation der Schichtanzahl werden zwei zusitzliche Ebe-
nen in Abstidnden von ca. 50 um gemessen. Jeder Parameter wird zur statistischen Absicherung

an drei Proben realisiert.
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Der Einfluss der Probengeometrie auf die lokale Verteilung des Kohlenstoffs begrenzt sich
auf das unterhalb der Schichten, sowie auf das oberhalb der Schichten befindliche Volumen des
Basiswerkstoffs (Abbildung 5.10). Mit einem verdnderten Grundvolumen unterhalb des Koh-
lenstoffeintrages gehen zum einen unterschiedliche Probentemperaturen und zum anderen un-
terschiedliche Zusatzvolumen einher, in die sich das Legierungselement verteilen kann [136].
Die Schichten im Anschluss des Kohlenstoffeintrags sorgen fiir einen wiederkehrenden Wir-
meeintrag, der sich sowohl auf die Kohlenstoffverteilung, als auch auf die Ausbildung des mit

Kohlenstoff legierten Gefiiges auswirken kann [137].

Parameter — Probengeometrie Methode — SOES
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Abbildung 5.10: Schematische Ubersicht der zu untersuchenden Einflussfaktoren in Bezug auf die Probengeometrie unter
Verwendung der Untersuchungsmethode der SOES

Der Einfluss des Grundvolumens auf die Verteilung des lokal nachlegierten Kohlenstoftfs wird
anhand unterschiedlicher Probenhéhen und konstantem Probendurchmesser untersucht (Abbil-
dung 5.10). Der Kohlenstofteintrag mit einer Impulszeit von 60 ms erfolgt in den obersten fiinf
Schichten. Die jeweils drei Probekorper werden héndisch prépariert. Nach Entfernung der
Oberflachenrauheit erfolgt die SOES-Messung in drei Ebenen mit Abstinden von ca. 50 pm.
Ausgehend von einer Probenhthe von 5 mm (orange) wird der Einfluss nachfolgender Schich-
ten auf die Kohlenstoffverteilung in einer weiteren Versuchsreihe untersucht (Abbildung 5.10).
Das Zusatzvolumen wird durch unterschiedliche Probenhthen, die auf die fiinf nachlegierten
Schichten folgen, reprasentiert (Abbildung 5.10). Mittels SOES wird ein Verlauf des Kohlen-
stoffgehalts entlang der Autbaurichtung gemessen. Oberhalb einer Entfernung von 0,5 mm zum
nachlegierten Bereich umfassen die automatisierten Schleifvorginge eine Schrittweite von ca.
0,25 mm. Innerhalb dieser Zone wird eine Schrittweite von 0,10 mm gewé&hlt, um eine hohere
Auflosung potentiell zu erwartender Konzentrationsverdanderungen erzielen zu konnen. Jeder
Parameter wird anhand von drei Proben untersucht.
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Der Einfluss der Prozessparameter umfasst die Betrachtung der Schichtstéirke als verandertes
Volumen fiir eine konstante Dosiermenge und die Verwendung einer der ersten Belichtung
nachfolgenden Sekundérbelichtung (Abbildung 5.11). Die Bewertung des Einflusses dieser Pa-
rameter resultiert aus dem Abgleich der Ergebnisse mit den Untersuchungen zum Zusatzvolu-

men aus Abbildung 5.10.
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Abbildung 5.11: Schematische Ubersicht der zu untersuchenden Einflussfaktoren in Bezug auf die Prozessparameter unter
Verwendung der Untersuchungsmethode der SOES

Mit einer verdnderten Schichtstdrke geht erwartungsgemél eine Anpassung der weiteren Para-
meter wie z.B. der Laserleistung oder der Scangeschwindigkeit einher. Die isolierte Betrach-
tung des Einflusses ausschlielich einzelner Parameter wird aufgrund einer damit oftmals ein-
hergehenden Veridnderung der Bauteilqualitit, vor allem in Form zunehmender Porositit, er-
schwert [138]. Mit einer Reduzierung der Schichtstdrke von 50 pm auf 30 pm und einer kon-
stanten Impulszeit von 60 ms wird weniger Pulverwerkstoff fiir die gleiche Menge Kohlenstoff
bereitgestellt. Ebenso verdndert die erhohte Anzahl von Belichtungsvorgéngen die thermische
Historie der Probe. Die Auswirkungen auf die lokale Kohlenstoffverteilung werden durch die
Wiederholung der bereits im vorherigen Absatz beschriebenen Versuche variierender Zusatz-
hohen realisiert. Es werden die obersten fiinf Schichten einer Probenhéhe von 5 mm nachle-
giert, bevor zusétzlicher Grundwerkstoff entsprechend Abbildung 5.11 folgt. Die jeweils drei
Proben werden mittels SOES entsprechend der vorherigen Untersuchungen in Form eines Koh-

lenstoffverlaufs analysiert und mit den Ergebnissen einer Schichtstérke von 50 um verglichen.

Mit der Verwendung einer Sekundérbelichtung werden differente thermische Randbedingun-

gen erzeugt, die sich sowohl auf die Abkiihlbedingungen als auch auf das generelle Tempera-
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turniveau beziehen [135]. Mit dem zusitzlichen Energieeintrag wird eine in-situ Warmebe-
handlung initiiert, mit der Einfluss auf die Verteilung des Kohlenstoffs genommen werden kann
[139]. Hierfiir werden die zylindrischen Proben bis zu einer Hohe von 5 mm mit ausschlieBlich
Primérbelichtungen des Basisparametersatzes und einer Schichtstirke von 50 pm aufgebaut. In
der Folge werden fiinf Schichten jeweils mit einer Impulszeit von 60 ms mittig nachlegiert.
Sowohl der nachlegierte Bereich, als auch das folgende Zusatzvolumen mit einer Héhe von
1,5 mm werden einer Sekundirbelichtung ausgesetzt. Die Laserleistung der Sekundérbelich-
tung wird entsprechend Abbildung 5.11 variiert, die weiteren Parameter der Scangeschwindig-
keit und des Hatchabstands bleiben unveréndert. Der Kohlenstoffverlauf wird mittels SOES an

drei Proben pro Laserleistung bestimmt.

5.2.9 Funktionale Gradierung der Mikrostruktur

Uber das lokale in-situ Nachlegieren des Grundwerkstoffs mit dem Legierungselement Koh-
lenstoff soll eine funktionale Gradierung der mechanischen Eigenschaften realisiert werden.
Als Charakterisierungsmethode wird die Mikrohértepriifung nach ISO 14577-1:2015 angewen-
det und die Eindringhérte als Kennwert herangezogen.

Entsprechend Abbildung 5.12 wird vorab der Referenzzustand in Form des as-built Gefiiges
des unlegierten Ausgangswerkstoffes bestimmt. Mittig des entsprechend Abschnitt 5.2.1 me-
tallographisch préparierten Langsschliffs werden Eindriicke einer 5 x 5-Matrix positioniert. Der
Abstand zwischen den Eindriicken betragt 150 um und wird fiir die nachfolgenden Proben kon-

stant gehalten.

Grundwerkstoff Lokaler Kohlenstoffgradient
= 1.4003 — as-built
[aa) 5 Schichten
n 10 mm je 1x @ 60 ms
E ﬁ: 1,5 mm
o o | 5mm C O | [ 5mm 5 mm
§ 5d 253351
= P i
E3 332 >
! )OOOOERN! 2 100 pm “
3 > & ¢ & 9
£ peoee P o-d 2 R |
s leeeee R 3333 s
= d=30 um 150 v 150 um |

Abbildung 5.12: Schematische Ubersicht der mechanischen Untersuchungen der Eindringhérte mittels Mikrohirtepriifung des
Grundwerkstoffs und des mit Kohlenstoff nachlegierten Gefiiges
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Ausgehend vom Referenzzustand erfolgt anschlieBend die Priifung der lokal mit Kohlenstoff
nachlegierten Proben (Abbildung 5.12). Der Kohlenstoffeintrag der ersten Probe erstreckt sich
iiber die obersten fiinf Schichten, die jeweils mit einer Impulszeit von 60 ms nachlegiert wur-
den. Es werden jeweils zehn Eindriicke in einer Reihe mit einem Abstand zum Rand von
100 um, sowie 950 um platziert. Der Kohlenstoffgradient der zweiten Probe erstreckt sich
ebenfalls iiber fiinf Schichten und beginnt ab einer Probenhéhe von 5 mm. Im Anschluss des
Nachlegierungsvorgangs erfolgt der Aufbau von 1,5 mm des unlegierten Grundwerkstoffs. Die

Priifmatrix umfasst 5 x 20 Eindriicke um den nachlegierten Schichtbereich (Abbildung 5.12).

Die bislang verwendete Impulszeit von 60 ms zielt auf eine mdglichst groBflachige Verteilung
der Suspension auf den Oberflichen der Probekdrper ab, ohne Volumen durch UberflieBen der
Randbereiche zu verlieren. Entsprechend der im Prozess herrschenden Randbedingungen der
Oberflichentemperatur und -Rauheit resultiert daraus vor allem eine zweidimensionale Gradie-
rung entlang der Aufbaurichtung. Nachfolgend wird sich der gezielten Erweiterung um eine
zusitzliche Dimension als Grundlage fiir die Anwendung des in-situ Nachlegierens in De-
monstrationsstrukturen gendhert. Die Untersuchungen zielen auf die Identifikation einer mini-
mal moglichen Gradierung entlang der x/y-Richtung und damit der zweiten / dritten Dimension
ab. Hierfiir wird die bisherige Impulszeit von 60 ms auf 5 ms, 3 ms, 1 ms und die systemtech-
nisch minimal mogliche Impulszeit von 0,52 ms reduziert (Abbildung 5.13). Damit geht eine
Reduzierung des Dosiervolumens und die Verkleinerung des mit Kohlenstoff belegten Proben-
durchmessers einher. Als Probengeometrie dienen Wiirfel einer Kantenldnge von 7 mm. Die
Suspensionsmengen werden jeweils mittig ab einer Probenh6éhe von 2 mm fiir 2 mm in jeder
der 40 Schichten appliziert. Im metallographisch priparierten Langsschliff wird jeweils eine
Priifmatrix von 35 x 3 Eindriicken in einer Héhe von 3 mm aus der Mitte der Proben heraus

positioniert (Abbildung 5.13).

Mit Auswertung der Ergebnisse einer reduzierten Impulszeit wird sich fiir das Dosiervolumen
entschieden, das im Gesamtkontext eine als signifikant anzusehende Gradierung des lokalen
Gefliges erzielt (Abschnitt 5.3.9). Mit dieser Impulszeit werden die in Abbildung 5.13 ersicht-
lichen Demonstratoren hergestellt. Ziel der ersten Struktur ist die Visualisierung des Instituts-
kiirzels ,,JWT* durch lokale Veridnderung der Eindringhédrte. In einer Probengeometrie einer
Grundflache von 22 mm x 5 mm und einer Hohe von 10 mm werden diese Buchstaben durch
die positionsgenaue Applikation der Suspension iiber eine Hohe von 8 mm eingetragen. Ent-
sprechend der Buchstabenform erfolgt eine schichtabhédngige Verschiebung der Zielkoordina-

ten. Nach der metallographischen Préaparation und Verdeutlichung des entstandenen Gefiiges
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durch eine Atzung mit V2A-Beize wird eine Priifmatrix iiber die annshernd gesamte Proben-

20 Min

flache gelegt.
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Abbildung 5.13: Schematische Ubersicht der Entwicklung der dreidimensionalen Gradierung als Grundlage der nachfolgend
nachzulegierenden Demonstratorstrukturen

In der zweiten Demonstratorstruktur wird der Kohlenstoff entsprechend Abbildung 5.13 in zwei
lokalen Bereichen unterschiedlicher Probenhdhe appliziert. Die Wiirfelgeometrie umfasst eine
Kantenlédnge von 10 mm. Nach Abschluss des in-situ Nachlegierens wird zusétzlich eine Aus-
tenitisierung durchgefiihrt. Es wird untersucht, wie sich eine mogliche Gradierung unter Ein-
fluss eines zusétzlichen ex-situ Wirmeeintrages verhilt. Es werden zwei Priifmatrizen von

9 x 61 Eindriicken tiber die jeweiligen Bereiche entlang des gesamten Bauhohe gelegt.

5.3 Ergebnisse

5.3.1 Eigenschaften des Pulverwerkstoffs

In Abbildung 5.14a werden reprisentative Verldaufe der Haufigkeits- und Summenverteilungen
des kreisdquivalenten Partikeldurchmessers des Pulverwerkstoffs der Legierung 1.4003 mit re-
duziertem Nickelgehalt dargestellt. Es konnte ein d;; von 34,15+ 0,03 um, ein dsq von
51,51 £ 0,10 um und ein dgy von 77,20 + 0,19 um ermittelt werden. Dabei sind die Ergebnisse

vor dem Hintergrund der unregelmifBigen Partikelmorphologie mit Unsicherheiten behaftet
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(Abbildung 5.14b). Die ausgewéhlte Messmethode der Laserbeugung geht von einer anndhernd
sphdrischen Geometrie der Partikel aus, um den Durchmesser auf Grundlage der detektierten
Streumuster zu berechnen. Die nicht sphérische Morphologie des Pulverwerkstoffes kann damit
also zu geringfiigigen Abweichungen in den absolut angegebenen Partikeldurchmessern fiihren.
Allgemein kann die erkennbare Form der Partikel auf die Herstellungsmethode der Wasserver-
diisung zuriickgefiihrt werden und ist dementsprechend mit anderen Pulvern dieser Technologie

vergleichbar [129, 140].

a) b)
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10' 10° 10°

Partikelgrofe z,, in pm
Abbildung 5.14: a) Grafische Darstellung der PartikelgroBenverteilung und b) REM-Aufhahmen des Pulverwerkstoffes

Der mittlere FlieBwinkel des Pulvers liegt bei 40,2 © + 2,0 °. Da diese unterhalb des vorab de-
finierten Richtwerts von 45 © liegen, ist die FlieBfahigkeit als exzellent bis passabel zu bewer-
ten. Fiir wasserverdiistes Stahlpulver der Legierung 316L eines dsy von ca. 25 um wird eine
Schiittdichte zwischen 3,0 — 3,5 g/cm?® angegeben [140]. Mit 2,95 + 0,01 g/cm? liegt die Schiitt-

dichte des verwendeten Pulvers somit in einem vergleichbaren Bereich.

5.3.2 PBF-LB/M Prozessparameter

Die Ergebnisse des bildanalytischen Schwellwertabgleichs des vollfaktoriellen Versuchsplans
sind in Abbildung 5.15 als dreidimensionale Heatmap dargestellt. Die Bereiche zwischen den
einzelnen Datenpunkten unterlagen einer kubischen Interpolation. Beispielhaft werden licht-

mikroskopische Aufnahmen verschiedener Parameterkombinationen eines Hatchabstandes von
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0,09 mm dargestellt, die in Form oranger Quadrate und Kreise entlang der Pfeile in der Heat-
map markiert sind.

Fiir die drei ausgewahlten Hatchabstdnde konnten relative Dichten von iiber 99 % erreicht wer-
den. Dabei kennzeichnet der rétliche Farbverlauf in allen drei Ebenen eine hohe relative Dichte
primidr im Bereich geringer Scangeschwindigkeiten. Mit einer Erhohung des Hatchabstandes
von 0,08 mm auf 0,09 mm ging eine Erhohung der relativen Dichte von im Mittel 93,5 + 4,0 %
auf 95,3 + 3,5 % einher. Eine weitere Zunahme des Hatchabstandes fiihrte dabei zu keiner wei-
teren signifikanten Steigerung der relativen Dichte. Mit der Bestitigung der allgemeinen Ver-

arbeitbarkeit des Pulvers wurde sich im Folgenden auf einen Hatchabstand von 0,09 mm fest-

gelegt.
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Abbildung 5.15: Darstellung der Ergebnisse des vollfaktoriellen Versuchsplans in Form einer dreidimensionalen farblichen
Codierung der relativen Dichte (Heatmap) und zusétzlich ausgewéhlten lichtmikroskopisch aufgenommenen Langsschliffe un-

terschiedlicher Parameterkombinationen zur Verdeutlichung des Porenbildes

Auf Grundlage der Tendenz, dass héhere Energieeintrige in Form sinkender Scangeschwindig-
keit und hoherer Laserleistungen zu einer hoheren relativen Dichte fiihren, wurde das Parame-
terfenster im Rahmen einer zweiten Versuchsreihe dahingehend erweitert. Die fiir die Schicht-

starken 50 pm und 30 um in den nachfolgenden Parameterstudien betrachteten Prozessfenster

werden in Tabelle 5.3 dargestellt.

93



Tabelle 5.3: Ubersicht der auf Grundlage der ersten Parameterstudie aufgestellten Prozessfenster; Schrittweite folgt dem je-
weilig definierten Bereich in Klammern

l; [mm] hgq [mm] d¢ [mm] Lp [W] Vg [mm/s]
P50 0,05 0,09 0,063 325 -375(25) 450 — 850 (100)
P30 0,03 0,09 0,063 225 —275 (25) 650 — 1150 (100)

Die Ergebnisse der gesamten Parameterstudie werden in Form der relativen Dichte iiber der
Volumenenergie (Abbildung 5.16) abgebildet. Die Ergebnisse der ersten Versuchsreihe sind als
Grundlage in Form schwarz eingefarbter Markierungen hinterlegt. Die darauf aufgebauten Ver-
suchsreihen sind entsprechend ihrer unterschiedlichen Schichtstirke gekennzeichnet. Die Be-

rechnung der Volumenenergie erfolgte nach Gleichung 2.2.

a) b)
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Abbildung 5.16: a) Entwicklung der relativen Dichte liber der Volumenenergie aus sowohl der ersten Parameterstudie der
Schichtstirke von 50 pm (schwarz (li1.1)), als auch der beiden darauf aufbauenden Parameterstudien beider Schichtstirken
(50 pm = blau (lt1.2), 30 pm = orange (li2)), sowie b) jeweils eine lichtmikroskopische Aufnahme der beiden ausgewéhlten
Parameterkombinationen P50 (50 pm) und P30 (30 pm)

Die aufbauende Versuchsreihe einer Schichtstirke von 50 um bestétigt die Tendenz einer zu-
nehmenden relativen Dichte mit einer Erh6hung der eingebrachten Strecken- bzw. Volumen-
energie. Am Beispiel der Volumenenergie aufgezeigt, bedarf es fiir die Schichtstirke von
50 um mindestens 93 J/mm?, um eine relative Dichte von iiber 99,9 % erreichen zu konnen
(Abbildung 5.16a). Mit weiterer Zunahme dieses Kennwerts kann eine maximale relative

Dichte von 99,99 % erreicht werden. Mit einer Reduzierung der Schichtstirke auf 30 um ist

eine Streckenenergie von 0,42 J/mm (0,54 J/mm fiir 50 um) ausreichend, um die gleiche rela-
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tive Dichte von 99,99 % zu erzielen. Allerdings korreliert dies mit einer hdheren Volumenener-
gie von 156,7 J/mm?3, im Vergleich zu 119,7 J/mm?. Unterhalb der mindestens einzubringenden
Energieeintrage kam es fiir beide Schichtstiarken zu der Ausbildung unférmiger und unregel-
mafiger Poren, wie in Abbildung 5.15 beispielhaft fiir die Schichtstiarke von 50 pm ersichtlich
ist. Bei weiterer Reduzierung der Energieeintrdge fiihrten diese zu einem raschen Abfall der
relativen Dichte. Im Rahmen des angewendeten Prozessfensters konnte keine Begrenzung der
Parameterkombinationen aufgrund zu hoher Energieeintrige festgestellt werden. Allerdings
fiihrten zunehmende Energieeintrage zu einer erhdhten Bildung von Spritzern, wodurch ein zu-
nehmend unruhiges Prozessbild herrschte und die Reproduzierbarkeit der Bauteilqualitét sank.
Die Auswahl der im Folgenden verwendeten Prozessparameter sind in Abbildung 5.16a mar-
kiert und in Abbildung 5.16b in Form lichtmikroskopischer Aufnahmen der Langsschliffe sicht-

bar. Tabelle 5.4 zeigt eine Ubersicht der vollstindigen Parametersitze.

Tabelle 5.4: Ausgewéhlte PBF-LB/M Prozessparameter fiir den Werkstoff 1.4003

Lp [W] | vg [mm/s] | hy [mm] | l; [mm] | Eg [J/mm] Ey [J/mm?] p [%]
P50 | 350 650 0,09 0,05 0,54 119,66 99,99
P30 | 275 650 0,09 0,03 0,42 156,70 99,99

Im folgenden Verlauf der Arbeit wird vor allem der Parametersatz P50 mit einer Schichtstéirke

von 50 um verwendet.

5.3.3 Oberflichentemperatur im PBF-LB/M Prozess

Mit der Untersuchung der Oberflichentemperatur ging ein Wechsel des Anlagensystems und
damit die Ubertragung des auf der AconityMIDI+ entwickelten Parametersatzes P50 auf die
Anlage AconityMINI einher. Dabei konnen systemspezifisch Abweichungen auftreten, die hin-
sichtlich einer maximalen Bauteilqualitit eine Anpassung des Parametersatzes notwendig ma-
chen. In diesen Untersuchungen wurde auf diese Anpassungen jedoch verzichtet, um eine Ver-
gleichbarkeit im Hinblick auf die theoretisch eingebrachte Volumenenergie von 119,66 J/mm?
und die daraus resultierende Temperaturentwicklung gewdéhrleisten zu konnen. Geringfiigige
Unterschiede zwischen den Anlagen konnten des Weiteren im Gasstrom vorherrschen, da die
unterschiedlichen Pumpenvolumina keine direkte Vergleichbarkeit gewédhrleisteten. Die kiirze-

ren Verfahrwege der Beschichtervorrichtung in der AconityMINI hingegen wurden durch ge-
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ringere Bewegungsgeschwindigkeiten des Systems angeglichen, sodass sich die Beschich-
tungszeit anlagenunabhingig auf ca. 18,8 s belief und damit identische Schichtzeiten vor-

herrschten.

Die Kalibrierung der thermografisch aufgezeichneten Messwerte erfolgte iiber stoffschliissig
auf den Probenoberflichen angebrachte Thermoelemente (Abbildung 5.17a und b). Die Ober-
flichenrauheit in Form des arithmetischen Mittelwerts der Hohen betrug S. = 9,59 + 1,53 um.
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Abbildung 5.17: a) Versuchsaufbau zur Kalibrierung der thermografisch aufgezeichneten Messwerte mit Thermoelementen,
die durch die Deckeldichtung in die Prozesskammer gefiihrt wurden und b) stoffschliissig auf vier Probenoberflachen platziert
wurden; c) Ergebnisse der Temperaturaufzeichnungen der Thermografie und der Thermoelemente unter Berechnung der Ka-
librierkurve

Zur Erstellung einer Kalibrierkurve wurden die als reale Temperaturen angenommenen Mess-
werte der vier Thermoelemente auf der Ordinate und die thermografischen Messwerte auf der
Abszisse aufgetragen (Abbildung 5.17c). Die lineare Regressionsanalyse des resultierenden
Graphens ergab ein Bestimmtheitsmal3 von 0,999, womit die in Abbildung 5.17¢ dargestellte

Gleichung zur Korrektur der im Rahmen dieser Untersuchungen aufgezeichneten Messwerte

herangezogen wird.

Zunéchst erfolgt die Betrachtung der Temperaturentwicklung entlang der Pausenzeit von 60 s
nach der Belichtung (Abbildung 5.18a). Die dargestellten Ergebnisse bei einer Probenhdhe von
1,5 mm und 7,0 mm wurden mit der Kalibriergleichung korrigiert und in den Gruppen G1, G2
und G3 zusammengefasst (Abbildung 5.18a und b). In Abbildung 5.18b wird beispielhaft das
Ende der Belichtung einer Probenhéhe von 1,5 mm dargestellt. Es handelt sich hierbei um die
farbliche Codierung der Messwerte der Temperaturaufzeichnung ohne Korrektur gemaf3 Abbil-

dung 5.17c. Es werden die aus dem Umschmelzvorgang resultierenden Spritzer sichtbar, die
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durch den Gasstrom iiber die Proben gefiihrt werden. Diese waren unabhédngig von der Anla-

genkonfiguration iiber den gesamten Prozess sichtbar.
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Abbildung 5.18: a) Entwicklung der gruppierten Oberflichentemperaturen in unterschiedlichen Probenhéhen iiber ein
Zeitintervall von 60 s nach der Belichtung und b) Frame zum Ende der Belichtung mit Verdeutlichung der Probengruppen G1,
G2 und G3 mit zunehmender Entfernung der jeweils acht Geometrien vom Gasstrom in einer Probenhéhe von 1,5 mm

Mit zunehmender Probenh6he von 1,5 mm auf 7,0 mm stieg die Oberflichentemperatur der
Proben um im Mittel ca. 57 °C (Abbildung 5.18a). Zu Beginn der Thermografiemessungen be-
standen positionsabhdngige Temperaturunterschiede zwischen den Probengruppen, die sich mit
dem Gasstrom und entgegen der Belichtungsrichtung bewegten. Die Differenz zu Beginn der
Messwertautnahme zwischen der zuerst (G1) und der zuletzt belichteten Probengruppe (G3),
betrug fiir eine Probenhdhe von 1,5 mm 29,3 °C und fiir 7,0 mm 36,5 °C. Entlang des Zeitin-
tervalls von 60 s fand eine Anndherung der jeweils drei Probengruppen statt. Fiir die geringere
Aufbauhohe erreichten die Probengruppen nach ca. 20 s eine Abweichung von unter 1 °C zu-
einander. Ein vergleichbares Niveau wurde fiir eine Auftbauhdhe von 7 mm nach einem Zeitin-
tervall von ca. 28 s erreicht. Zum Ende der Messwertaufnahme bestand {iber alle Proben in der
jeweiligen Aufbauhohe eine mittlere Oberflichentemperatur von 121,2 + 1,4 °C (1,5 mm) res-
pektive 175,8 £0,9 °C. Die Differenz zum Mittelwert vor der Wartezeit (60 s) betrug 22,8 °C
fiir 1,5 mm und 29,6 °C fiir 7 mm.

Aufgrund der inhomogenen Temperaturverteilung direkt nach der Belichtung der Schicht wird
die Temperaturentwicklung iiber die Probenh6he nach einer Wartezeit von 30 s im Anschluss
an die Belichtung betrachtet (Abbildung 5.19). Da die Pausenzeit von 60 s nicht fiir die ersten

20 Schichten eingesetzt wurde, beziehen sich die Messwerte unterhalb einer Probenhdhe von
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1,5 mm auf ein Zeitintervall von 5,5 s nach der Belichtung. In Abbildung 5.18 konnte bereits
festgestellt werden, dass sich die Temperaturunterschiede zwischen den Proben mit der Bau-
hohe verstirken und der Einfluss zu Beginn noch gering ist. Die Standardabweichungen von
im Mittel 3,81 £ 0,8 °C sind zudem mit den Standardabweichungen entlang der weiteren Pro-
benhohe (3,31 £+ 0,6 °C) vergleichbar. Die beispielhaft dargestellten Aufnahmen in Abbildung
5.19 zeigen Rohdaten der thermografischen Aufnahmen, wohingegen der spezifische Verlauf
der Temperatur iiber die Probenhdhe nochmals den Unterschied zwischen den Messwerten und

den korrigierten Temperaturen aufzeigt.
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Abbildung 5.19: Entwicklung der mittleren Oberfldchentemperatur in Abhéngigkeit von der Probenhdhe

Der mit dem Prozess einsetzende Anstieg der korrigierten Oberfldchentemperatur folgt zu Be-
ginn einem linearen Verlauf. Nach 0,5 mm belief sich der mittlere Wert auf 70,5 = 4,1 °C und
stieg bis zum Erreichen des ersten Millimeters auf 103,5 + 3,4 °C an. Die entsprechende Ther-
mografieaufnahme zeigt den auslaufenden Warmestau im Pulver der im oberen Bereich zuletzt
belichteten Proben. Der anfangs lineare Temperaturanstieg von ca. 25 °C pro 0,5 mm nimmt
mit weiterem Prozessfortschritt ab. Bei einer Probenh6he von 3,5 mm wurde mit einer Tempe-
ratur von 162,9 + 3,8 °C ein erstes Plateau erreicht. Dies unterlag mit dem Uberschreiten einer

Aufbauhohe von 4,0 mm einer weiteren Zunahme, bevor sich zwischen 4,5 mm und 7,0 mm
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eine mittlere Oberflichentemperatur von 183,8 & 2,33 °C einstellte. Die Thermografieautnah-
men der entsprechenden Aufbauhdhen zeigen einen zunehmenden Wiarmestau im Pulver zwi-
schen den Probenoberfldchen, der sich relativ gesehen oberhalb der jeweiligen Oberflachen-

temperaturen bewegt.

Die Oberflachenrauheit in Form des arithmetischen Mittelwerts der Hohen der ausgewihlten
Flachen betrug im Mittel S, = 50,30 = 10,89 um. Bezogen auf den Suspensionsprozess wird
diese Rauheit im Prozess durch die sich ablegenden Schmauchspritzer ergénzt und tendenziell

weiter erhoht.

5.3.4 Mikrostruktur des ferritischen Edelstahls

Die Mikrostruktur des Grundwerkstoffs wurde in drei unterschiedlichen Warmebehandlungs-
zustidnden untersucht. In Abbildung 5.20 werden die mittels V2A-Beize gedtzten Gefiige eines
jeden Zustandes in Form lichtmikroskopischer Aufnahmen dargestellt. Das Atzmittel kon-
zentriert sich vor allem auf die Korngrenzen, wodurch diese sichtbar werden und eine qualita-

tive Bewertung der Kornmorphologie und —gréf3e moglich ist.

Das Geflige des ferritischen Edelstahls nach dem PBF-LB/M Prozess ist durch eine kolumnare
Kornstruktur entlang der Aufbaurichtung gekennzeichnet (Abbildung 5.20a). Die Korner wer-
den durch schwarze Linien, die als Korngrenzen zu identifizieren sind, eingegrenzt und unter-
scheiden sich zueinander durch unterschiedlich braunliche Einfdarbungen. Die Korner iiberla-
gern die im Hintergrund angedeuteten Schmelzlinsen, die aus dem selektiven Vorgang des Pro-
zesses resultieren. Dabei kennzeichnen die Korngrenzen oftmals ein Schmelzspurzentrum, wo-
raus in der Horizontalen eine Korngrof3e von ca. 100 pm resultiert. In Aufbaurichtung ist keine
Abhéngigkeit zwischen Kornstruktur und Schmelzlinsen erkennbar, da die Korner in Autbau-
richtung iiber mehrere Schichten des Probekorpers hinausgewachsen sind. In Folge der Rota-
tion der Scanvektoren entlang des Schichtaufbaus wird die Identifizierung einer reprasentativen
Kornldnge erschwert, wodurch auf eine Quantifizierung verzichtet wird. Die VergroBerung ei-
nes Gefligebereichs in Abbildung 5.20b zeigt eine stirker ausgepragte Korngrenze entlang ei-
nes sich durch den dunkleren Braunton hervorhebenden Bereichs. Dieser ist durch zusatzliche,
weniger ausgeprigte und teils unterbrochene Linien durchzogen. Uber die gesamte Abbildung
sind schwarze Punkte ersichtlich, die sich bevorzugt entlang der vertikal in das Korn wachsen-

den Linien verdichten.
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Abbildung 5.20: Lichtmikroskopische Aufnahmen einer 10-fachen und 100-fachen Vergréferung der mittels V2A-Beize ge-
atzten Geflige der drei unterschiedlichen Zusténde a), b) as-built nach dem PBF-LB/M Prozess, c¢), d) nach der Austenitisierung
bei 1050 °C, sowie ¢) und f) mit einem anschlieBenden Anlassen bei 500 °C

Die kolumnare Kornstruktur ist sowohl nach der Austenitisierung (Abbildung 5.20c), als auch
nach der Austenitisierung und dem anschlieBenden Anlassen (Abbildung 5.20d), weiterhin vor-
handen. In Folge der Warmebehandlungen wird das Ausgangsgefiige allerdings durch zusétz-
liche Erscheinungsformen ergénzt und stellt sich als teilweise globulares Zweiphasengefiige
dar. Primér an den Korngrenzen des kolumnaren as-built Gefiiges sind globulare Kdrner gerin-
gerer GroBe erkennbar. Mit einer 100-fachen VergroBerung dieser Bereiche, kann eine feine
Substruktur identifiziert werden (Abbildung 5.20d und f). Die globularen Bereiche eines Durch-

messers von unter 100 um bestehen aus einer Vielzahl feiner, nadelformiger Korner. An den
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Korngrenzen sowohl des globularen als auch der innenliegenden nadelférmigen Bereiche sind
teils aneinandergereihte, schwarze Punkte ersichtlich (Abbildung 5.20d). Nach dem Anlassvor-
gang in Abbildung 5.20f sind die Korngrenzen innerhalb des globulitischen Bereichs schwicher
ausgepragt, wobei die schwarzen Punkte eine stidrkere Auspragung und geringfligig hohere

GroBle aufweisen.

Die Phasenanalyse des as-built Zustandes ist in Abbildung 5.21 dargestellt.

b)

T

Abbildung 5.21: EBSD-Phasenanalyse des Ausgangswerkstoffs mit a) 10-facher und b) 100-facher VergroBerung inklusive
einer Uberlagerung des Konfidenzindex mit zu 70 % transparenten Graustufen

Entsprechend der Grundzusammensetzung des Werkstoffes resultiert aus dem PBF-LB/M Pro-
zess ein vollstindig ferritisches Geflige, reprisentiert durch die vollstindig griine Einfarbung
des gesamten Ausschnitts (Abbildung 5.21). Mit der Uberlagerung der transparenten Graustu-
fen des Konfidenzindex sind zwischen den einzelnen Kornern farbliche Unterschiede im Griin-
ton sichtbar (Abbildung 5.21a). Diese beziehen sich zumeist auf die gesamte Flache eines Korns
und werden durch die dunkel erscheinenden Korngrenzen separiert. Die Trennung der Griinténe
ist ebenfalls in Abbildung 5.21b erkennbar, wobei zusdtzlich geringfligige Kontrastunter-

schiede innerhalb der Kornflidche vorherrschen.

In Abbildung 5.22 werden Aufnahmen des Ausgangsgefiiges unter Verwendung des CBS-De-
tektors dargestellt. Die Kontrastunterschiede belaufen sich weiterhin auf eine kolumnare Korn-
morphologie, wobei weitere Abstufungen des Kontrasts zu einer schichtweisen Unterbrechung
der einzelnen Korner entlang der Aufbaurichtung fiihren (Abbildung 5.22a). Mit einer weiteren
Steigerung der VergroBerung konnen in Abbildung 5.22b nanoskalige Poren identifiziert wer-
den. Die Verteilung dieser sphérischen Poren folgt keiner erkennbaren Orientierung und ist {iber
den gesamten Bildausschnitt verteilt. Sie weisen eine Grofle von maximal 170 nm auf. Neben

den feinverteilten Poren hebt sich an der oberen Grenze des heller erscheinenden Bereichs eine
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nadelformige Struktur vom Restgefiige ab (Abbildung 5.22b). Entlang der Kontrastverdnderung
weist diese Struktur eine Lange von ca. 3,5 um mit einer Breite von ca. 1,0 um auf. Innerhalb

dieser Zone sind weitere Kontrastunterschiede ersichtlich.

Abbildung 5.22: Riickstreuelektronenaufnahme unter Verwendung des CBS-Detektors der FIB-REM einer a) 1500-fachen
und b) 15000-fachen VergroBerung

Der Kohlenstoffgehalt im Ausgangsgefiige konnte mittels SOES auf einen Wert von
0,012 Gew.-% beziffert werden und liegt damit geringfiigig unter dem im Pulverwerkstoff be-
findlichen Kohlenstoffgehalt von 0,015 Gew.-%.

5.3.5 Ubersicht des Gesamtprozesses

Mit der erfolgreichen Entwicklung der kohlenstoffhaltigen Suspension und der automatisierten
Suspensionsapplikation in Abschnitt 4 kann {iber die Verarbeitung des ferritischen Grundwerk-
stoffs in den Gesamtprozess des fliissigen in-situ Nachlegierens eingeleitet werden. Die Vorge-
hensweise des Verfahrens kann Abbildung 5.23 entnommen werden. Die schematische Dar-
stellung der einzelnen Prozessschritte umfasst die Applikation der Suspension auf die bereits
erstarrte Schicht, die Beschichtung mit dem Pulver des Basiswerkstoffs und die letztliche Be-

lichtung und Erstarrung der verdnderten Legierungszusammensetzung.
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Abbildung 5.23: Ubersicht des Gesamtprozesses des fliissigen in-situ Nachlegierens von der Suspensionsapplikation und
Trocknung des Losungsmittels tiber die Beschichtung des Basispulvers, bis hin zu der Belichtung und Erstarrung der verén-
derten Legierungszusammensetzung (Maf3stab auf perspektivischen Aufnahmen dient als Orientierungsgréfie)

Der Prozess des fliissigen in-situ Nachlegierens beginnt im Anschluss an den konventionellen
Belichtungsvorgang mit der Applikation der Suspension. Die bereits erstarrte Oberfldche bietet
ein festes Substrat fiir die Positionierung des Tropfens. Es erfolgt eine Ausbreitung der Dosier-
menge und eine rasche Trocknung des fliissigen Losungsmittels. Anschlieend beginnt die Be-
schichtung der Probenoberfliche mit dem Basispulver. Das nachfolgend aus den Kohlenstoff-
nanopartikeln und dem Grundwerkstoff bestehende Pulverbett wird im letzten Schritt mit dem
vorab entwickelten Volumenparametersatz belichtet. Innerhalb der selektiven Schmelzspuren
wird das zweikomponentige Pulver in die fliissige Phase tiberfiihrt und erstarrt mit Fortbewe-

gung der Laserquelle in den charakteristisch hohen Abkiihlgeschwindigkeiten des PBF-LB/M

Prozesses.

5.3.6 Einfluss des nachlegierten Kohlenstoffs auf die Mikrostruktur
Mit dem Nachlegierungsvorgang der obersten Schicht wird ein Zustand erzeugt, der nahezu
ausschlieBlich aus der priméren Erstarrung resultiert. In Abbildung 5.24 wird der entsprechende

Bereich abgebildet.
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Abbildung 5.24: Darstellung des obersten Probenbereichs in Form der a) mit dem Xe-Ionenstrahl priparierten Fliche, sowie
des darin b) mit dem CBS-Detektor und einer 15 000-fachen VergroBerung definierten Interessensbereich; ¢) Image Quality
und d) Phasenanalyse des Gefiiges

Mit Hilfe des Xe-lonenstrahls wurde die durch die drahterosive Auftrennung der Proben beein-
flusste Oberfldche schrittweise abgetragen, bis der zu untersuchende Gefiigebereich sichtbar
gemacht werden konnte (Abbildung 5.24a). Mit einer 6500-fachen VergroBerung und Verwen-
dung des CBS-Detektors konnen kontrastreiche Unterschiede im Gefiige ausgemacht werden.
Wie auch bereits im Ausgangsgefiige erfasst, weist die Mikrostruktur nanoskalige Poren auf.
Mit einer Entfernung von ca. 20 pm zur oberen Kante der Probe kann eine Reihe feingliedriger
Strukturbereiche identifiziert werden, die sich entlang eines Kontrastiibergangs anordnen. Mit
einer Vergroflerung dieses Interessenbereichs werden senkrecht durch die Abbildung verlau-
fende Riefen sichtbar, die mit der lonenstrahl-Préaparation einhergehen und als Artefakte nicht
weiter beachtet werden (Abbildung 5.24b). Die Image Quality in Abbildung 5.24c visualisiert
die Korngrenzen des Gefiiges, wodurch eine Substruktur innerhalb der feingliedrigen Bereiche
sichtbar wird. Im linken Bildbereich kann eine nadelige Substrukturierung iiber eine Breite von
ca. 4 um identifiziert werden, die entlang der Aufbaurichtung orientiert ist. Die entsprechende
Phasenanalyse in Abbildung 5.24d ordnet die ,,Pattern* zum gréfiten Teil den Karbidformen

M;C und M7C3 zu. Mittig dieses Bereichs kann zusitzlich eine kubischraumzentrierte und somit
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als Ferrit deklarierte Struktur erfasst werden. In horizontaler Richtung entlang der Korngrenze
werden die einzelnen Felder kleiner, dennoch ist teilweise neben génzlich ausgegrauten Berei-
chen eine feine Substruktur ersichtlich. Diese werden ebenfalls einer kubischraumzentrierten
Gitterstruktur zugeordnet, wobei hauptsichlich die beiden Karbide angegeben werden. Speziell
in der unteren Hilfte der Abbildung ist zusétzlich zu erwéhnen, dass der tiberlagerte Konfiden-
zindex zu einer Verdunkelung fiihrt und damit eine vergleichsweise geringere Sicherheit in der

Zuordnung des Kristallgitters zu notieren ist.

Mit dem zusitzlichen Aufbau einer weiteren Schicht, bestehend ausschlieBlich aus dem
Grundwerkstoff, geht eine Erhohung des Mischungsvolumens einher. In Folge der Belichtung
kommt es zu einem vollstindigen Aufschmelzen der nachlegierten Schicht und der Kohlen-
stoffgehalt wird verdiinnt. In Abbildung 5.25 wird die Auswirkung dieses Vorgangs auf den

nachlegierten Bereich in Form der Image Quality und der Phasenanalyse dargestellt.

. @ Ferrit 97,9 %
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Abbildung 5.25: a) Image Quality und b) Phasenanalyse des Interessenbereichs ca. 93 um unterhalb der oberen Probenkante
in 15 000-facher VergroBerung

Der Interessenbereich befindet sich ca. 93 um unterhalb der oberen Probenkante. Die Image
Quality in Abbildung 5.25a zeigt kontrastreiche Bereiche entlang der Korngrenze im oberen
Bereich des Bildabschnitts. Zusétzlich konnen zwei optisch dhnliche Flachen einer kantigen
Form losgelost von der Korngrenze festgestellt werden. Diese werden zusitzlich von kleineren,
runden Einschliissen im Korn, nahe der Korngrenzen, begleitet (orange Pfeile). In der Pha-
senanalyse werden diese und auch die weiteren Bereiche entlang der Korngrenze, den Karbiden
M;C und M7Cs zugeordnet (Abbildung 5.25b). Im oberen rechten Bereich umgeben die karbi-
dischen Gitterstrukturen griin eingefiarbte kubischraumzentrierte Fldchen. Diese sind ebenfalls

kantiger Geometrie, eine nadelige Substruktur kann nicht identifiziert werden. Die Uberlage-
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rung des Konfidenzindex hebt Kontrastunterschiede im ferritischen Grundwerkstoff hervor. Er-
scheint das ferritische Korn in der rechten Bildhélfte in einem hellen und nahezu einheitlichen
Griinton, weisen die Korner im linken oberen, sowie unteren Bereich verdunkelte Regionen
auf. Diese Verdunkelung ist ebenfalls auf die feinen Strukturbereiche im Korn und an den Korn-

grenzen zu libertragen.

Mit der Erweiterung des Nachlegierungsvorgangs auf insgesamt fiinf Schichten, geht eine be-
reichsweise Erhohung des Kohlenstoffanteils einher. In der Image Quality der 10-fach vergro-
Berten, oberen Probenhilfte ist der theoretisch nachlegierte Bereich von 250 um durch zwei
gestrichelte orange Linien verdeutlicht (Abbildung 5.26a). Die Korngrenzen innerhalb dieser
fiinf Schichten werden durch kontrastreiche Erscheinungsformen deutlicher hervorgehoben als
die in der Region unterhalb der gestrichelten Linien. Entlang der Nachlegierungszone nimmt
diese Belegung der Korngrenzen von der oberen Deckschicht bis zur unteren Grenze ab. Mit
diesem Gradienten geht ebenfalls eine Verédnderung der Kornmorphologie einher. Der Bereich
nahe der Deckschicht ist von globularen Kornern geprigt, die sich teilweise bis unter die nach-
legierten Schichten fortsetzen. Mit abnehmender Probenhohe geht ein Kornwachstum sowie
eine zunechmend kolumnare Hauptstruktur einher, vergleichbar mit der des Ausgangsgefiiges in
Abbildung 5.20b. Innerhalb eines Abstandes von 250 um unterhalb der unteren gestrichelten
Linie sind weiterhin kontrastreiche Ablagerungen an den Korngrenzen vorhanden, die durch
orange Pfeile hervorgehoben sind. Die Dichte dieser Phasen nimmt im Vergleich zur nachle-
gierten Zone ab und ist im unteren Bildbereich nicht mehr ersichtlich. Mit ndherer Betrachtung
eines in der Nachlegierungszone definierten Interessenbereichs werden unter Verwendung des
CBS-Detektors Substrukturen entlang der Korngrenzen verdeutlicht (Abbildung 5.26b). Die
kantigen Ablagerungen umgeben teilweise komplette Korner und zeigen ausgehend von den
Korngrenzen nadelig in die Fldchen hinein (orange Pfeile). Mit VergroBerung der feingliedri-
gen Bereiche in Abbildung 5.26¢ und Abbildung 5.26d werden diese durch ein feines, nadeliges
Geflige bestimmt. Des Weiteren sind von der Korngrenze losgeldste Einschliisse in der Korn-
fliche zu erkennen. Diese und ebenfalls die nadeligen Auslaufer in Richtung der Kornflache
werden in der Phasenanalyse primér als Austenit gekennzeichnet (Abbildung 5.26e). Die feine
Substruktur entlang der Korngrenzen wird von den Karbiden M3C und M7C; umgeben und
einer kubischraumzentrierten Gitterstruktur zugeordnet (Abbildung 5.26e und f). In Abbildung
5.26e werden zudem Anteile der Karbide innerhalb des ferritischen Grundgefiiges verteilt an-
gezeigt. Der Konfidenzindex zeigt bestehende Unsicherheiten im gesamten Bildausschnitt. In
Abbildung 5.26f werden die Schattierungen durch hellgriine Phasen innerhalb der Substruktur

und auBlerhalb im Grundgefiige ergéinzt.
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Abbildung 5.26: Nachlegierungsvorgang in den obersten fiinf Schichten im ,,as-built“ Zustand verdeutlicht durch a) die orange
gestrichelten Linien in der Image Quality mit zusétzlich durch Pfeilen hervorgehobene, kontrastreiche Anhdufungen an den
Korngrenzen unterhalb des Bereichs, sowie ein schematisch eingezeichneter Ausschnitt einer b) 2500-fache Vergroferung des
nachlegierten Bereichs mit dem CBS-Detektor. ¢) und e) 10000-fache respektive d) und f) 25000-fache VergroBerung eines
nachlegierten Korngenzenbereichs in Form der Image Quality und anschlieBender Phasenanalyse mittels EBSD
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Im Vergleich zum as-built Zustand, er6ffnet eine ex-situ Wiarmebehandlung in Form einer
Austenitisierung (Abbildung 5.27a bis c) respektive einer Austenitisierung und einem anschlie-

Benden Anlassen (Abbildung 5.27d bis f) eine verdnderte Erscheinungsform der Mikrostruktur.

Ferrit 84,6 %
M,C 6,6 %
M,C,4 4,1 %

Ferrit 82,1 %
M,C 8,9 %
M,C, 5,3 %

Abbildung 5.27: Lokal nachlegierte Proben im austenitisierten (a-c), sowie austenitisierten und angelassenen Zustand (d-). a)
und d) zeigen geiitzte Lingsschliffe (60 Sekunden in 60 °C V2A-Beize), in denen der theoretisch nachlegierte Bereich von
250 pm durch orange gestrichelte Linien gekennzeichnet ist. In b) und ¢) werden mittels EBSD erzeugte Image Quality einer
10-fachen VergroBerung und c), f) Phasenanalysen der nachlegierten Bereiche dargestellt.

In den Ubersichtsdarstellungen der geitzten Probenflichen ist fiir beide Wirmebehandlungs-
zustdnde die aus dem Ausgangszustand bekannte Bildung feinstrukturierter Substrukturen er-
sichtlich (Abbildung 5.27a und d). Innerhalb der durch die gestrichelten Linien gekennzeich-
neten Nachlegierungszonen verdichten sich die entsprechenden Gefiigebereiche. Folgen sie in
den unteren Bildabschnitten zumeist den kolumnaren Korngrenzen entlang der Aufbaurichtung,
kann oberhalb keine Orientierung identifiziert werden. Mit Betrachtung der Image Quality der
markierten Interessenbereiche zeigt sich eine nadelige Substruktur in den kontrastreichen Inseln
(Abbildung 5.27b und e). Entlang des oberen Probenrands reihen sich die Substrukturen lii-
ckenlos aneinander. Im Vergleich zueinander geht mit einem der Austenitisierung angeschlos-
senen Anlassvorgang ein Wachstum der Inseln einher (Abbildung 5.27e). Dieses bezieht sich
nicht auf eine optisch sichtbare Vergroberung der Substrukturen, sondern auf ein Anwachsen
der sich entsprechend daraus zusammensetzenden Felder. Die Phasenanalyse beider Zustdnde
in Abbildung 5.27¢ und Abbildung 5.27f zeigen eine kubischraumzentrierte Gitterstruktur in-
nerhalb der nadeligen Substruktur, die von den Karbiden M3;C und M7C; an den Korngrenzen
umgeben wird. Ein vergleichbarer Gefiigeausschnitt des as-built Zustands zeigt einen Anteil

von 3,0 % M3C und 1,8 % M7C3 auf. Im Rahmen der Austenitisierung wéchst dieser Anteil auf
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6,6 % und 4,1 %, sowie in Folge des zusitzlichen Anlassens auf 8,9 % respektive 5,3 %. Die
jeweilige Addition der mittels EBSD angezeigten Phasen ergibt nicht 100 %, da der restliche

Prozentsatz den jeweils freien Bereich oberhalb der Probe (schwarz) reprisentiert.

Die Erhéhung der Kohlenstoffmenge iiber die Wiederholung der Dosiervorginge pro Schicht
resultiert in einem weiter verdnderten Erscheinungsbild des nachlegierten Gefiiges im as-built
Zustand. In Abbildung 5.28 wird eine Ubersicht der nachlegierten Zone dargestellt, die durch

EBSD-Untersuchungen zweier unterschiedlich erscheinender Mikrostrukturen ergianzt wird.

@ Ferrit  71,5%
B MC 124%
m MC; 104 %
B Austenit 5,2 %

Abbildung 5.28: a) BSE-Abbildung bei 500-facher VergroBerung der mit 60 % wéssriger. HNOs Losung bei 1 V fur 25 s
gedtzten Probenflache mit Verdeutlichung des theoretischen Schichtbereichs von 250 pm durch orange gestrichelte Linien; b)
Phasenanalyse des oberen Probenbereichs, sowie ¢) die Image Quality und d) die Phasenanalyse des unteren Ubergangsbe-
reichs, die schematisch durch Rechtecke in der Ubersicht markiert sind

Die Ubersicht des nachlegierten Gefligebereichs in Abbildung 5.28a erméglicht die Einteilung
in zwei unterschiedliche Erscheinungsformen, die neben der im unteren Bereich ersichtlichen
Mikrostruktur des Grundwerkstoffs auftreten. Innerhalb der theoretisch nachlegierten Schicht-
hohe von 250 pum, die durch gestrichelte Linien eingegrenzt ist, herrschen schleierféormige Kon-

trastunterschiede. Vereinzelt erkennbare Linienformen deuten eine feine Struktur an, ohne spe-

zifische Korner erkennbar zu machen. Diese werden in der Phasenanalyse in Abbildung 5.28b
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verdeutlicht. Sie zeigt ein feines Geflige bestehend aus einer iiberwiegend als kubischraum-
zentriert indizierten Struktur, ergénzt durch Zwischenbereiche des kubischfldchenzentrierten
Restaustenits sowie den Karbiden M3C und M-C;. Bilden sich die Karbide vor allem an den
Korngrenzen aus, ist der Austenit in einer anndhernd homogenen Verteilung in Zwischenberei-
chen der iiberwiegend lédnglichen K6rner zu finden. Mit weiterer Entfernung von der oberen
Probenkante und Uberschreiten der unteren Markierung fillt die Helligkeit des feingliedrigen
Bereichs ab, bis eine wolkenférmige Grenze zu einem nadeligen Gefiige auftritt. Am rechten
Bildrand in Abbildung 5.28a geht der obere Bereiche des feinen Gefiiges flieBend in die nade-
lige Struktur tiber. Die Image Quality dieser Grenzbereiche zeigt, dass sich die feine Kornstruk-
tur des oberen Bereichs auch in den Nadeln fortsetzt (Abbildung 5.28c). Mit der ergédnzenden
Phasenanalyse kann der Randbereich sowohl aufseiten der feinkornigen Ubergangszone als
auch auf der der nadeligen Strukturen als Austenit identifiziert werden (Abbildung 5.28d). Die
innenliegenden Substrukturen werden von einer kubischraumzentrierten Gitterstruktur domi-
niert, die an den Korngrenzen von den bekannten Karbiden umgeben wird. Die Nadeln ordnen
sich in einem Winkel von ca. £45° zur Aufbaurichtung an und kreuzen sich dabei gegenseitig.
Ausgangspunkt dieser Nadeln ist vor allem der feingliedrige Ubergangsbereich zur theoreti-
schen Hohe der nachlegierten Zone. Ausnahme bilden einige unterhalb liegende Nadeln, die
teilweise entlang einer nicht sichtbaren, parallel verschobenen Linien initiiert sind. Die Struktur

endet mit einer Entfernung von etwa 400 pm zur Probenoberkante.

Mit der Sekundirbelichtung einer bereits erstarrten Schicht geht eine Verdanderung der ther-
mischen Historie des Probenbereichs einher. Diese verdnderten Randbedingungen fiihrten zu
einer Aufweitung des nachlegierten Bereichs auf bis zu 600 pm. Der Ubergangsbereich ist mit
Abbildung 5.28a vergleichbar, umfasst jedoch eine stirker ausgeprigte Grenze mit weniger
nadeligen Strukturen. Die nahezu horizontal verlaufende Grenze des feinen Bereichs zum fer-
ritischen Gefiige des Ausgangswerkstoffs wird durch einige unregelmiBige Erscheinungsfor-
men aus Nadeln und wolkenférmigen Strukturen erweitert. Diese ziehen sich teilweise 50 bis
100 pm entlang der Korngrenzen der kolumnaren Ferritkdrner des Grundwerkstoffs. Das aus
der doppelten Belichtung resultierende Gefiige im Hauptbereich der nachlegierten Zone wird

in Abbildung 5.29 dargestellt.
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TZ M Ferrit  613% ™ MC, 112%
B Austenit 16,3% ™ M;C  10,7%

101

Abbildung 5.29: Einfluss der doppelten Belichtung auf die Mikrostruktur, dargestellt durch Aufnahmen unter Verwendung
des CBS-Detektors in einer a) 2000-fachen und b) 15000-fachen VergréBerung, sowie die resultierende c¢) Polfigur zur Dar-
stellung der Orientierungsverteilung und d) die Phasenanalyse

Die in Abbildung 5.29a ersichtliche Mikrostruktur steht reprasentativ fiir die aus der doppelten
Belichtung resultierenden Erscheinungsform. Auch im Ubergangsbereich zum Grundgefiige
kann eine vergleichbare Ausbildung entnommen werden. UnregelméBig tiber den Bildaus-
schnitt verlaufen vereinzelte Nadeln einer hoheren Helligkeit im Winkel von ca. £45° zur Auf-
baurichtung tibergeordnet der restlichen Struktur. Diese ist geprdgt von parallel verlaufenden
Lamellen, die von einer dunkleren Grundstruktur umgeben sind (Abbildung 5.29b). Die Lamel-
len beinhalten eine feine, nadelige Substruktur. Diese folgen lamellentibergreifend einer Aus-
richtung der kolumnaren Kornmorphologie. Verdeutlich wird dies durch die Polfigur in Abbil-
dung 5.29c, die teilweise gleiche Kristallorientierungen der Substrukturen im Winkel von
ca. +45° tiber die Lamellen hinaus angibt. Dabei ist im Allgemeinen keine eindeutige Vorzugs-
orientierung des Gefiiges erkennbar. Der die Lamellen umgebende Bereich weist eine einheit-

liche Kristallorientierung auf und kann mit Hilfe der Phasenanalyse als Austenit identifiziert
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werden (Abbildung 5.29d). Die einzelnen Lamellen setzen sich aus einer feinen, kubischraum-
zentrierten Struktur zusammen, deren Korngrenzen von den Karbiden M3C und M7C; belegt
sind. Im Vergleich zum erhohten Kohlenstoffgehalt der einfachen Belichtung (Abbildung 5.28),
geht mit der doppelten Belichtung ein um 11,1 % hoherer Restaustenitgehalt einher. Die zuge-
ordneten Karbidanteile sind vergleichbar. Mit 11,2 % M7Cs und 10,7 % M3C im Gefiige der
doppelten Belichtung wird im Gegensatz zu den vorherigen Proben erstmals ein vergleichbarer

bzw. geringfiigig hoherer Gehalt des Karbids mit einem grof3eren Chromanteil angegeben.

5.3.7 Homogene Erhohung des Kohlenstoffgehalts

Aus der regelmifBigen Applikation der kohlenstoffhaltigen Suspension folgt eine homogene
Beeinflussung der Legierungszusammensetzung. Hierbei wird der zu erzielende Kohlenstoft-
gehalt durch den Abstand der zwischen dem Nachlegierungsvorgang aufgebauten Schichten
festgelegt. In Abbildung 5.30 wird jeweils ein reprisentativer Verlauf eines jeden Parameters
resultierend aus den dilatometrischen Untersuchungen dargestellt. Ergédnzend sind Aufnahmen
der as-built Proben auf der Bauplattform hinzugefiigt. Mit abnehmendem Schichtintervall geht

eine zunehmend dunkle Einfarbung der Proben einher.

Schicht-
intervall
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Abbildung 5.30: Beispielhaft dargestellte Verldufe der Langeninderung iiber die Temperatur eines jeden untersuchten Para-
meters mit Kennzeichnung der wichtigen Transformationspunkte, sowie eine Aufnahme der as-built Proben auf der Plattform
mit Verdeutlichung des jeweiligen Schichtintervalls

Wihrend des Aufheizvorgangs im Dilatometer wird der lineare Anstieg der Langenénderung

im Bereich um ca. 885 °C durch einen Knickpunkt, der die einsetzende Austenitisierung (Aci)
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kennzeichnet, unterbrochen. Ausgehend vom Verlauf des Graphens der Referenzprobe fiihrt
eine zunehmende Anzahl nachlegierter Schichten bzw. abnehmender Schichtintervalle zu einer
Verstiarkung des Knickpunktes und zu einer Verschiebung in Richtung geringerer Temperatu-
ren. Fiir die Probe, die in jeder Schicht nachlegiert wurde, ist der deutlichste Unterschied er-
kennbar. Die Ac¢i-Temperatur sinkt von ca. 900 °C im Referenzzustand auf ca. 870 °C mit einer
zusitzlich stiarkeren Auspragung. Die aufgezeichneten Lidngeninderungen wihrend des Ab-
kiihlvorgangs zeigen ebenfalls pro Kurve einen signifikanten Knickpunkt, der die Mg kenn-
zeichnet. Wiederum ausgehend vom Referenzzustand ist eine Verschiebung und Verstiarkung
des jeweiligen Punkts mit abnehmendem Schichtintervall erkennbar. Die spezifischen Mg wur-
den anhand der jeweils drei Kurven pro Parameter ausgewertet und sind in Tabelle 5.5 mit dem

jeweiligen Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalt angegeben.

Tabelle 5.5: Ubersicht der Martensitstarttemperaturen sowie die Ergebnisse der chemischen Analysen der Kohlenstoff- und
Sauerstoffgehalte

Intervall 1 5 10 15 Ref
Mg [°C] 374 £ 14 413+ 8 420+ 7 409 + 30 425+ 18
C-Gehalt
0,102 + 0,006 | 0,036 = 0,002 | 0,029 0,002 | 0,024 £ 0,002 | 0,016 £+ 0,002
[Gew.-%]
O-Gehalt
0,102 £ 0,009 | 0,145 +0,000 | 0,153 + 0,000 | 0,153 +0,001 | 0,166 + 0,012
[Gew.-%]
500 -
] 15 5
L e . -~ SN !
?S 300 _ ~~~~~~~~~~ Ref 10 N
§ 2004 Tl
1 -- R*=093  TTs~l_ 0,73 Gew.-%
oy Tl |
0+——— ————— ————— . S

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
C-Gehalt in Gew.-%

Abbildung 5.31: Entwicklung der Martensitstarttemperatur in Abhéngigkeit des Kohlenstoffgehalts

Erginzend zu der tabellarischen Ergebnisiibersicht ist der Verlauf der Mg in Abhdngigkeit vom
Kohlenstoffgehalt in Abbildung 5.31 dargestellt. Ausgehend vom unlegierten Grundwerkstoff,
fiir den ein Kohlenstoffgehalt von 0,016 + 0,002 Gew.-% und eine Mg von 424,8 + 17,6 °C er-
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fasst werden konnte, geht mit dem Nachlegierungsvorgang eine Erhéhung des Kohlenstoffge-
halts und eine Reduzierung der Mg einher (Abbildung 5.31). Fiihren die Schichtintervalle von
fiinfzehn, zehn und fiinf zu vergleichsweise geringen Abstufungen der KenngrdéBen, zeigt sich
fiir die vollstidndig nachlegierten Proben eine signifikante Erhohung des Kohlenstoffgehalts
(0,102 £ 0,006 Gew.-%) und damit auch eine entsprechende Absenkung von Mg
(374,1 £ 13,7 °C) um ca. 50 °C. Der Verlauf der einzelnen Punkte kann mit einem Be-
stimmtheitsmal} von 0,93 als linear betrachtet werden. Die Extrapolation dieser Tendenz fiihrt
zu einem Kohlenstoffgehalt von 0,73 Gew.-%, bei dem die Mg der Raumtemperatur von 25 °C
entspricht (Abbildung 5.31).

Die Analyse des Sauerstoffgehalts ergab, dass sich dessen Verlauf entgegengesetzt zum Verlauf
des Kohlenstoffgehalts einstellt. Der maximale Sauerstoffgehalt wurde in der Referenzprobe
gemessen, wohingegen die vollstdndig nachlegierte Probe den Minimalwert aufweist. Im Mittel
umfassten die Proben einen Sauerstoffgehalt von 0,144 + 0,022 Gew.-%. Zusétzlich durchge-
fiihrte Analysen des Pulvers, das die Proben nach dem Druckvorgang umgab, ergaben einen
Kohlenstoffgehalt von 0,051 Gew.-% und einen Sauerstoffgehalt von 0,22 Gew.-%. Nach dem
Siebvorgang des gesamten Pulvers ergab die Untersuchung einer Stichprobe einen Kohlenstoft-
gehalt von 0,016 Gew.-% und einen Sauerstoffgehalt von 0,21 Gew.-% und liegt damit im Be-
reich des unverarbeiteten Pulverwerkstoffs (C = 0,015 Gew.-%, O = 0,19 Gew.-%).

5.3.8 Feinstufige Erhohung des Kohlenstoffgehalts
Die feinstufige Erh6hung des Kohlenstoffgehalts wurde in Abhéngigkeit der Suspensions-
menge, der Probengeometrie und der Prozessparameter, respektive der Belichtungsstrategie

untersucht.

Variation der Suspensionsmenge

Mit Variation der Impulszeit konnte in Abschnitt 4.4.4 ein veridnderter Durchmesser der mit
dem applizierten Kohlenstoff benetzten Oberfldache festgestellt werden. Die Ergebnisse der Ap-
plikation auf einer Substratplattform der Oberflichentemperatur von 100 °C werden in Abbil-
dung 5.34 nochmals dargestellt. Die Kohlenstoffbelegungen werden zusétzlich schematisch ins
Verhiltnis mit dem Probendurchmesser (10 mm) und dem Durchmesser des Messtrahls der
SOES (6 mm) gesetzt. Diese Relationen dienen der besseren Nachvollziehbarkeit des in Abbil-

dung 5.32 aufgezeigten Kohlenstoffgehalts liber der angewendeten Impulszeit.
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Abbildung 5.32: Entwicklung des Kohlenstoffgehalts in Abhingigkeit der Impulszeit mit Verdeutlichung der resultierenden
Durchmesser der getrockneten Dosiermenge auf einer Substratplattform ohne Belichtung mit einer Temperatur von 100 °C und
der schematischen Skizzierung der relativen GroBenverhiltnisse

Fiir die geringste Impulszeit von 5 ms wurde ein Kohlenstoffgehalt von 0,061 + 0,005 Gew.-%
erfasst. Dabei liberschreitet die Fliche des Messflecks die unter Modellbedingungen bestimmte
Flache der applizierten Dosiermenge. Mit einer Erh6hung der Impulszeit glichen sich die je-
weiligen Flachen an. Fir 30ms wurde der maximale Kohlenstoffgehalt von
0,085 + 0,017 Gew.-% erreicht. Bei einer Impulszeit von 60 ms iiberschreitet der Durchmesser
des applizierten Kohlenstoffs den Messbereich und es folgt eine Reduzierung des Kohlenstoft-
gehalts auf 0,075 + 0,009 Gew.-%. Die Verdoppelung der Impulszeit resultierte in einer Anni-
herung des gemessenen an den zu Beginn bestimmten Kohlenstoffgehalt. Mit der maximalen
Impulszeit von 180 ms iiberschreitet der Durchmesser des applizierten Kohlenstoffs im Model-
laufbau den Durchmesser der Probe von 10 mm. Mit diesem Parameter wurde der geringste

Kohlenstoffgehalt von 0,051+ 0,005 Gew.-% gemessen.

Erginzend zur verdnderten Impulszeit wurde die Anzahl der Dosierungen innerhalb einer
Schicht variiert. Wie diese Dosierwiederholungen einer Impulszeit von 60 ms den Kohlenstoft-
gehalt in den obersten flinf Schichten beeinflussen, ist unter Beriicksichtigung angewendeter
Zykluszeiten t, in Abbildung 5.33 dargestellt.

Mit einer Zykluszeit von 1 s ging keine signifikante Veranderung des Kohlenstoffgehalts mit
zunehmender Anzahl der Dosierungen einher. Bei einer Verldngerung der Zykluszeit auf 10 s
stellte sich mit der flinffachen bzw. siebenfachen Wiederholung der Dosierung eine Erhhung
des Kohlenstoffgehalts auf 0,118 = 0,008 Gew.-% bzw. 0,151 £ 0,004 Gew.-% ein. Eine An-
zahl von drei Dosierungen stagniert auf dem Niveau der ersten Versuchsreihe. Mit einer weite-

ren Verlidngerung der Zykluszeit auf 20 s wurden die maximalen Kohlenstoffgehalte erfasst.
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Fiir alle drei Parameter ist eine Steigerung zu den vorherigen Versuchsreihen mit einer zugleich
hoheren Standardabweichung zu erkennen. Der innerhalb dieser Versuchsreihe maximale Koh-
lenstoffgehalt von 0,226 + 0,014 Gew.-% resultierte aus einer siebenfachen Wiederholung des

Dosiervorgangs mit einer Zykluszeit von 20 s.
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Abbildung 5.33: Einfluss wiederholter Dosierungen einer Impulszeit von 60 ms bei unterschiedlich hohen Zykluszeiten auf
die Entwicklung des Kohlenstoffgehalts innerhalb der obersten fiinf Schichten

In Abbildung 5.34 wird der Einfluss der Anzahl nachlegierter Schichten auf den mittels SOES
detektierten Kohlenstoffgehalt aufgezeigt. Es werden die Messergebnisse aller drei untersuch-
ten Ebenen dargestellt, die entsprechend Abbildung 5.34c¢ nach Entfernung der oberflichigen
Unebenheiten (Abbildung 5.34b) in Abstdnden von ca. 50 um aufgezeichnet wurden.

Der Kohlenstoffgehalt in der ersten Ebene der obersten fiinf nachlegierten Schichten belief sich
auf 0,108 + 0,013 Gew.-% und im Mittel {iber alle drei Ebenen auf 0,098 + 0,007 Gew.-%. Mit
einer Erhohung der Schichtanzahl auf zehn bzw. fiinfzehn Schichten ging eine Zunahme des
Kohlenstoffgehalts in allen drei Ebenen einher. Im Mittel konnte fiir zehn nachlegierte Schich-
ten ein Kohlenstoffgehalt von 0,155 + 0,002 Gew.-% gemessen werden. Fiir flinfzehn nachle-
gierte Schichten und damit {iber einen Bereich von 0,75 mm belief sich der Kohlenstoffgehalt
auf 0,164 + 0,005 Gew.-%.
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Abbildung 5.34: a) Entwicklung des nachlegierten Kohlenstoffgehalts in Abhangigkeit der nachlegierten Schichtanzahl aus-
gehend von der oberen Kante der Probekdrper; b) Probekérper mit fiinf nachlegierten Schichten im oberen Bereich und ¢) eine
lichtmikroskopische Aufnahme des mittels Atzmittel nach Murakami priparierten Langsschliffs

Mit einer Erweiterung des nachlegierten Bereichs von fiinf auf zehn Schichten konnte somit
eine Steigerung des Kohlenstoffgehalts um ca. 57 % erzielt werden. Eine zusitzliche Aufwei-

tung der Nachlegierungszone auf flinfzehn Schichten resultierte in einer weiteren Zunahme des

Kohlenstoffgehalts um ca. 5 %.

Einfluss der Probengeometrie und Prozessparameter
Der Einfluss des Probenvolumens wurde anhand einer variierten Hohe der Grundvolumens
und einer verdnderten Hohe im Anschluss des Kohlenstoffeintrages untersucht. Die Ergebnisse

zur Ermittlung des Einflusses der Hohe des Grundvolumens sind in Abbildung 5.35 aufgefiihrt.

Fir die erste Schliffebene konnte iiber alle Proben im Mittel ein Kohlenstoffgehalt von
0,088 + 0,014 Gew.-% festgestellt werden. Fiir die beiden weiteren Ebenen, die jeweils nach
einem Probenabtrag von ca. 50 um bestimmt wurden, sank der mittlere Kohlenstoffgehalt auf
0,081 + 0,012 Gew.-% respektive 0,074 + 0,012 Gew.-%. Zusammenfassend konnte kein sig-
nifikanter Einfluss der Probenhshe auf den im Gefiige vorhandenen Kohlenstoffgehalt festge-
stellt werden (Abbildung 5.35).

117



0,20
] ® Ebenel
] A Ebene?2
2 0,151 ®m Ebene3
B‘ ]
3 ]
Z 0,101 i i ¢
R E
S i .
© 0,05 1
0,00 L— . . . .
3 4 5 6 7

Probenhohe in mm

Abbildung 5.35: Kohlenstoffgehalt in Abhéngigkeit der Probenhshe des unterhalb der fiinf nachlegierten Schichten befindli-
chen Grundwerkstoffs

Der Einfluss der im Anschluss des Nachlegierungsvorgangs aufgedruckten Probenhdhen auf
die Kohlenstoffverteilung werden in Abbildung 5.36 dargestellt. Es erfolgt die Betrachtung bei-
der Parametersédtze P50 und P30, wodurch eine direkte Vergleichbarkeit ermdglicht wird. Die
absoluten Probenhdhen wiesen iiber alle Geometrien, unabhédngig vom jeweiligen Parameter-
satz, Abweichungen vom Sollmal} auf. Im Mittel lagen die Proben ca. 0,8 mm unterhalb der
Soll-Geometrie. Diese Abweichung ist auf das schichtweise Vorgehen zurtickzufiihren und ist
im Bereich des PBF-LB/M hiufig zu beobachten. Ublicherweise wird diese als ,,Offset* be-
zeichnete Abweichung durch einen Kompensationsfaktor in z-Richtung ausgeglichen, worauf
im Rahmen dieser Arbeit jedoch verzichtet wurde.

Uber alle Probenh6hen konnte ein lokaler Anstieg des Kohlenstoffgehalts verzeichnet werden.
Sowohl die Position des maximal erreichten Kohlenstoffgehalts entlang der Aufbaurichtung als
auch der Elementgehalt selbst wurden dabei nicht signifikant von der nachfolgend aufgedruck-
ten Probenhohe beeinflusst. Fiir den Parametersatz P50 wurde ein maximaler Kohlenstoffgehalt
von im Mittel 0,098 + 0,012 Gew.-% bei einer Probenhdhe von 4,19 + 0,03 mm gemessen (Ab-
bildung 5.36). Dabei erstreckt sich der Bereich eines erhohten Kohlenstoffgehalts {iber eine
Probenhohe von 0,82 mm, wodurch eine Vergroferung der theoretischen Nachlegierungszone
(0,25 mm) festzuhalten ist. Fiir den Parametersatz P30 wurde ein vergleichsweise geringerer
maximaler Kohlenstoffgehalt von 0,067 + 0,009 Gew.-% bei einer vergleichbaren Probenhche
von 4,22 + 0,04 mm bestimmt. Mit der verdnderten Parameterkombination ging des Weiteren

eine Eingrenzung der nachlegierten Zone auf im Mittel 0,51 = 0,09 mm einher. Fiir beide Para-
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meterkombinationen ist festzuhalten, dass sich der Kohlenstoffgehalt unterhalb der nachlegier-
ten Zone tiiber eine kiirzere Distanz dem Kohlenstoffgehalt des Grundwerkstoffs annghert als

oberhalb der nachlegierten Zone.
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Abbildung 5.36: Mittels SOES gemessene Kohlenstoffgehalte entlang der Probenhshe in Abhéngigkeit des oberhalb der nach-
legierten Schichten aufgedruckten Grundwerkstoffs und der Parametersitze P50 und P30, sowie beispielhafte as-built Proben
einer jeden Bauhghe (P50)

Die Integration einer Sekundirbelichtung in Form unterschiedlicher Laserleistungen von
200 W, 350 W bis zu 500 W fiihrte nicht zu einer signifikanten Beeinflussung des Kohlenstoft-
gehalts und der Kohlenstoffverteilung. Stattdessen initiierte der zusétzliche Energieeintrag eine

in-situ Wiarmebehandlung der Mikrostruktur, die optische Unterschiede in der Nachlegierungs-

zone herbeifiihrten (Abbildung 5.37).
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Abbildung 5.37: V2A-geitzte Langsschliffe des nachlegierten Bereichs unterhalb einer zusétzlichen Probenhéhe von 1,5 mm
nach a) konventioneller Belichtung, sowie Sekundérbelichtungen einer Laserleistung von b) 200 W, ¢) 350W und d) 500 W

Wie bereits in Abschnitt 5.3.6 behandelt, begiinstigt der zusitzliche Kohlenstoff die Ausbildung
einer feinen Substruktur an den Korngrenzen des ferritischen Gefiiges (Abbildung 5.37a). Die
Integration einer Sekundérbelichtung einer Laserleistung von 200 W fiihrte zu einer mit dem
einmalig belichteten Ausgangszustand vergleichbaren Mikrostruktur (Abbildung 5.37b). Bei
weiterer Erhohung der Laserleistung kam es in Abbildung 5.37c und Abbildung 5.37d zu einer
Verdichtung der feinen Struktur und einer Uberlagerung des ferritischen Gefiiges. Die Sub-
strukturen liegen nicht mehr ausschlieBlich an den Korngrenzen vor. Die iiberwiegend globu-
laren Strukturen wurden mit Steigerung der Laserleistung zunehmend durch nadelige Struktu-

ren erganzt.

5.3.9 Funktionale Gradierung mittels Kohlenstoff

Der Grundwerkstoff im as-built Zustand wies im Mittel eine Eindringhédrte von 2,83 = 0,10 GPa
auf und bildet damit die Grundlage, anhand derer im Folgenden eine Gradierung mittels Koh-
lenstoff bewertet werden soll. Durch das in-situ Nachlegieren der obersten fiinf Schichten mit
einer Impulszeit von 60 ms konnte der Kohlenstoff im oberen Bereich der Probe entsprechend
der Ergebnisse vorheriger Abschnitte auf ca. 0,1 Gew.-% erh6ht werden. Damit ging eine Er-
hohung der Eindringhidrte auf im Mittel 3,45+ 0,16 GPa einher. Mit einem Abstand von
0,85 mm unterhalb der gesetzten Eindriicke wurde wiederum der unlegierte as-built Zustand

gepriift, entsprechend belief sich die Eindringhérte auf 2,87 + 0,10 GPa.

Mit dem zusétzlichen Aufbau weiterer 1,5 mm des unlegierten Grundwerkstoffs, oberhalb der
fiinf nachlegierten Schichten, konnte ebenfalls eine Erhohung der Eindringhérte erzielt werden.
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Entlang der Aufbauhohe kam es im nachlegierten Bereich liber ca. 0,45 mm zu einer Steigerung
der Eindringhérte oberhalb der 3,0 GPa. Im Peak des Verlaufs belief sich der Messwert auf
3,38 £ 0,23 GPa. Entlang der Aufbauh6he konnten somit lokal eingegrenzte Gradierungen mit

Unterschieden von ca. 0,6 GPa hervorgerufen werden.

Fiir die Erweiterung der funktionalen Gradierung um eine zusétzliche Dimension wurden die
Impulszeiten reduziert. Die Untersuchungen beschrinkten sich demensprechend auf die mecha-
nische Eindringhértepriifung entlang einer Schicht senkrecht zur Aufbaurichtung. In Abbildung
5.38 sind die Ergebnisse in Form einer farblichen Codierung der Eindringhérte dargestellt. Die
Bereiche zwischen den markierten Mikrohédrteeindriicken wurden fiir eine bessere Visualisie-

rung kubisch interpoliert.

Eindringhérte in GPa

| X Probenmitte

Abbildung 5.38: Entwicklung der Eindringhiirte entlang der mit reduzierten Impulszeiten nachlegierten Schichtebenen in Form
einer farblichen Codierung des Kennwerts (Heatmap)

Mit einer Impulszeit von 5 ms konnte entlang des gepriiften Bereichs eine maximale Eindring-
hirte von 4,16 £+ 0,20 GPa erreicht werden. Ausgehend von der Probenmitte ist sowohl am lin-
ken als auch am rechten Rand eine Abnahme erkennbar, die sich jedoch weiterhin oberhalb von
3,00 GPa bewegt. Uber die gesamte Breite von 5,1 mm betréigt die mittlere Eindringhérte
3,61 £ 0,22 GPa. Mit einer Impulszeit von 3 ms sind ebenfalls vereinzelt rote Bereiche ersicht-
lich, die zum Rand des Priifbereichs abnehmen. Die maximale Eindringhdrte belduft sich auf
3,94 + 0,10 GPa. Der Bereich oberhalb eines Grenzwertes von 3,00 GPa erstreckt sich bei einer
Impulszeit von 3 ms iiber 3,45 mm. Mit einer Impulszeit von 1 ms konnte der entsprechende
Bereich auf 1,8 mm reduziert werden. Der Maximalwert ist 3,33 + 0,14 GPa. Mit der system-
technisch minimalen Impulszeit von 0,52 mm konnte ein Maximalwert von 3,10 £+ 0,08 GPa

erreicht werden. Entlang des gepriiften Bereichs wurde eine zusammenhédngende Probenbreite

121



von 0,6 mm mit einer Eindringhérte oberhalb von 3,00 GPa gradiert. Mit abnehmender Impuls-
zeit ging eine Reduzierung der Breite des gradierten Bereichs einher, wobei zusétzlich die Hohe

der Eindringhérte und somit die Auspragung der Gradierung abnahm.

Fiir die Anwendung des fliissigen in-situ Nachlegierens wurde in der Folge eine Impulszeit von
3 ms verwendet. Die damit einhergehende Kohlenstoffmenge sollte zu einer sichtbar vom
Grundgefiige zu unterscheidenden Auspriagung der Gradierung in den Zielbereichen entspre-
chend der schematischen Verdeutlichung in Abbildung 5.13 aus Abschnitt 5.2.9 fiihren. Die
lokale Gradierung der ersten Demonstratorstruktur ist in Form einer geétzten Ubersichtsauf-
nahme sowie in einer aus den Ergebnissen der Mikrohértepriifung resultierenden farblichen

Codierung der Eindringhirte in Abbildung 5.39 dargestellt [141].
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Abbildung 5.39: Anwendung des fliissigen in-situ Nachlegierens zur funktionalen Gradierung der Buchstaben ,,JWT* in
Form a) gezielter Verdnderung der Mikrostruktur, sichtbar durch eine V2A-Atzung und b) der mit dem lokal erhdhten Koh-
lenstoffgehalt einhergehenden Veridnderung der Eindringhérte, visualisiert tiber farbliche Codierung (Heatmap)

Die Atzung der Korngrenzen fiihrt zu einer Kontrastierung der feinstufigen Nachlegierungszo-

nen, wodurch bereits in Folge der mikrostrukturellen Verdnderungen die einzelnen Buchstaben

LIWT sichtbar werden (Abbildung 5.39a). Die visuelle Verinderung des Gefiiges durch die
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Applizierung eines Tropfens belduft sich dabei auf ca. 2,5 bis 3,0 mm und liegt damit gering-
fiigig unterhalb der Ergebnisse aus Abbildung 5.38. Die feinmaschige Priifmatrix, die sich tiber
den gesamten Probenquerschnitt erstreckt, visualisiert lokale Unterschiede in der Eindringhérte.
Die hoheren Messwerte der feinstufig nachlegierten Bereiche konnen entsprechend durch die
farbliche Kontrastierung deutlich vom Grundgefiige unterschieden werden (Abbildung 5.39b).
Diese Darstellungsform erméglicht auch fiir die zweite Demonstratorstruktur eine sichtbare
Identifizierung der nachlegierten Bereiche (Abbildung 5.40) [141]. Der zusétzliche ex-situ
Wirmeeintrag in Form einer Austenitisierung hat die Verteilung des Kohlenstoffs nicht sichtbar
verandert, weshalb die lokal nachlegierten Bereiche durch sowohl mikrostrukturelle Unter-
schiede als auch hohere Eindringhérten erkennbar sind (Abbildung 5.40). Die Bereiche zwi-
schen den Mikrohirteeindriicken wurden kubisch interpoliert (Abbildung 5.40a).

20 25 3,0 35 40 45

3 - : Eindringhérte in GPa

Probenhdhe in mm

0,5 2,5 4,5 6,5 8,5
Probenbreite in mm

Abbildung 5.40: Lokal nachlegierte Probe nach einer Austenitisierung bei 1050 °C fiir 20 min mit a) der Ubersicht des mittels
V2A geitzten Langsschliffes tiberlagert mit der farblichen Codierung (Heatmap) der Ergebnisse der Mikrohértepriifung, sowie
Lichtmikroskopaufnahmen eines b) nachlegierten und c) unlegierten Gefligebereichs

Entlang der Priifmatrix konnen aufgrund des austenitisierten Zweiphasengefiiges unregelmafBig
verteilte Hartepeaks in Form roter Bereiche erkannt werden, die auf Interaktionen des Indenters
mit den feinen Substrukturen zuriickzuftihren sind. In den nachlegierten Zonen kann mit Ver-
gleich von Abbildung 5.40b und Abbildung 5.40c eine Verdichtung dieser Strukturen erkannt
werden, woraus eine lokal hohere Eindringhirte resultiert. Die zwei gradierten Bereiche erstre-

cken sich jeweils tiber eine Breite von ca. 2 mm und bestétigen somit die erfolgreiche Erzeu-

gung einer dreidimensionalen Gradierung.
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6 Diskussion

Die Diskussion der vorgestellten Ergebnisse erfolgt im Hinblick auf den Gesamtprozess des
fliissigen in-situ Nachlegierens. Die Grundlagen der Methode sind die entwickelte Suspension,
der Applikationsvorgang und die damit einhergehende Interaktion des fliissigen Mediums so-
wie des Legierungselements mit der Probenoberfliche. Uber die Grundlagen wird in den Ge-
samtprozess eingeleitet und eine Verkniipfung des positionierten Legierungselementes mit dem
PBF-LB/M Prozess und dem resultierenden Gefiige hergestellt. Abschlieend wird die Anwen-
dung der Methode zur funktionalen Gradierung metallischer Werkstoffe diskutiert und in den

Gesamtkontext bestehender Ansitze eingeordnet.

6.1 Grundlagen des in-situ Nachlegierens

Die Suspension als Trigermedium eines nanopartikuldren Legierungselements bildet die
Grundlage des Applikationsvorgangs und bestimmt den Einfluss, der auf die zu legierende Mik-
rostruktur genommen werden kann. Gegeniiber der Applikation trockener Pulverpartikel eroff-
net die Verwendung von Suspensionen eine hohe Dosiergenauigkeit, eine homogenere Flidchen-
belegung des Zielsubstrats, Schichthohen im Bereich einiger Nanometer bis weniger Mikrome-
ter und eine feinstufige Justierung des Elementgehalts. Mit Kohlenstoff als disperse Phase geht
eine negativ geladene und hydrophobe Oberfliche der Partikel einher, die eine Benetzbarkeit
durch das wissrige Losungsmittel erschwert. Diese Gegebenheit begiinstigt die Bildung von
Agglomeraten, woraus der hohe Z-Durchmesser von 3,37 + 1,14 um resultiert. Trotz des gro-
Ben Partikeldurchmessers konnte eine sehr gute Stabilitdt als Ausgangslage der Suspension
festgestellt werden. Aus dem Gesetz von Stokes mit dem vergleichsweise geringen Dichteun-
terschied zwischen der dispersen Phase und dem Wasser folgt eine theoretische mittlere Sink-
geschwindigkeit von 5,94 - 10% m/s (Gleichung 2.6). Uber einen Zeitraum von 24 Stunden wire
die Sedimentation der Agglomerate in diesem GroBenbereich somit deutlich sichtbar. Ein
Grund fiir die dennoch hohe Stabilitdt kann in der hohen Verteilungsbreite der erfassten Parti-
kelgrofBle (PDI = 0,779 + 0,143) gesehen werden. In Folge des geringeren Dichteunterschieds
konnen Zusammenschliisse bis 1 um bereits allein durch die Brown'sche Bewegung teilweise
in der Schwebe gehalten werden (Abschnitt 2.3.3). Die insgesamt hohe Konzentration und da-
mit einhergehend hohe Absorption der entsprechenden Wellenldnge beeintriachtigt demnach die
Detektion zu erwartender Verdnderungen der Riickstreuung. Die lokal weiterhin hohen Parti-
kelkonzentrationen verdecken die lokalen Veridnderungen, sodass diese nicht aufgezeichnet

werden und eine scheinbar hohe Stabilitidt ausgegeben wird.
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Mit der Hinzugabe des anionischen Tensids konnte eine Verbesserung der Benetzbarkeit der
dispersen Phase im wissrigen Losungsmittel erreicht werden. Dies wurde sowohl iiber den Z-
Durchmesser, den Polydispersititsindex, als auch iiber das Zeta-Potential bestitigt. Mit zuneh-
mender Startkonzentration des Tensids konnte eine Erh6hung der Partikeloberfldchenbelegung
erreicht werden. Unter der Annahme, dass es ausschliellich zu einer monolagigen Adsorption
kommit, trat eine beginnende Séttigung der Partikeloberfldche erst ab einer Startkonzentration
von 10,96 mM auf. Die vollstindige Sattigung wurde schlie8lich bei 17,71 mM erreicht, wo-
nach im Mittel 0,45 + 0,1 mmol/g des Tensids adsorbiert wurde. Ausgehend von dieser maxi-
mal moglichen Adsorption wurde mit der niedrigsten Startkonzentration von 6,46 mM eine
Oberfldachenbelegung von ca. 55 % erreicht. Trotz dieser deutlich niedrigeren Oberfldchenbe-
legung konnten keine signifikanten Unterschiede in den Stabilitédtskennwerten ausgemacht wer-
den. Daraus geht hervor, dass bereits die Adsorption kleinster Mengen des Tensids zu einer
signifikanten Verbesserung der Benetzbarkeit der Kohlenstoffnanopartikel fithren. Aus diesem
Grund konnte auf eine vollstindige Oberflichenbelegung verzichtet werden und mit 8,71 mM
eine Startkonzentration unterhalb dieses vermeintlichen Optimums gewahlt werden (Abbildung
6.1). Ahnlich wie fiir den Ausgangszustand konnte fiir diese Zusammensetzung eine hohe Sta-
bilitdt der dispersen Phase ermittelt werden. Diese wird zusétzlich durch eine kalkulierte Sink-

geschwindigkeit von ca. 3,55 - 10" m/s bestitigt.

Suspensionseigenschaften
/ Partikelgrofle << 1/50 Auslassdurchmesser

/ Elektrosterische Stabilisierung (ZP = -44,22 mV)
/ Hohe Stabilitét (TSL,, = 0,16)

C-Suspension

Suspensionsapplikation

/7 = 56 mit reproduzierbarem Volumenaustritt
v Strahlbildung mit Satellitentropfen
" Kogpar =71

Oberflicheninteraktion

v Vollflachige Suspensionsapplikation

|"—:| /" Trocknungsgeschw. ist temperaturabhéngig
7 C-Verteilung ist temperaturabhéngig

Abbildung 6.1: Zusammenfassung der wesentlichen Erkenntnisse in der Entwicklung der Suspension und der nachfolgenden
Suspensionsapplikation
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Fiir die theoretische Betrachtung des Applikationsvorgangs wurden die Suspensionseigen-
schaften der Dichte, der Oberflichenspannung und der dynamischen Viskositit bestimmt.
Grundlegend bewegen sich diese im Bereich der Eigenschaften des Losungsmittels. Durch die
Hinzugabe des Tensids ging ergidnzend eine Reduzierung der Oberflaichenspannung einher. Zu-
dem fiihrte der Feststoffgehalt von 2,5 Gew.-% zu einer Verdnderung des rheologischen Ver-
haltens. Die mit der dispersen Phase einhergehende Erh6hung der Viskositit beschréinkt sich
vor allem auf den Bereich geringer Scherraten. Mit einer zunehmenden Beanspruchung sinkt
die dynamische Viskositit und liuft bei einer Scherrate von 100 s auf ein Minimum zu. Diese
ist in dem Scherratenbereich mit 1,17 mPa s geringfiigig hoher als die dynamische Viskositét
des Losungsmittels und ist vor allem auf die Partikelkonzentration des Kohlenstoffs zuriickzu-
fiihren [142]. Aus der Abnahme der dynamischen Viskositdt mit zunehmender Scherrate resul-
tiert ein nichtlineares, scherverdiinnendes Verhalten. Im Allgemeinen nimmt diese Scherver-
diinnung mit zunehmender Partikelkonzentration und GroBe der Agglomerate zu [142, 143].
Im Ruhezustand bildet sich im Fluid ein Netzwerk zwischen der mit dem Tensid benetzten
dispersen Phase aus, wodurch die Viskositit des Mediums steigt. Mit zunehmender Scherrate
kommt es zu einem Auflosen des Netzwerks und dem Aufbrechen der Agglomerate, woraus

eine abnehmende Viskositit und das nichtlineare Verhalten resultiert.

Trotz dieser Abweichung vom newtonschen Verhalten wurden die dimensionslosen Kennzah-
len zur Préadiktion des Applikationsverhaltens herangezogen und unter den veridnderten Be-
dingungen iiber bildliche Auswertungen validiert (Abbildung 6.1). Der ausgewihlte Druck von
0,7 bar verschob den Zerfall des Suspensionsstrahls in Folge von Rayleigh-Instabilititen iiber
den Untersuchungsbereich von 5 mm hinaus. Durch die Applikation eines Strahls wird eine
hohere Prézision und Dosiergenauigkeit erwartet, denn durch Einflussfaktoren wie dem
Gasstrom kann es im PBF-LB/M Prozess zu seitlich wirkenden Kriften kommen. Kleinere
Tropfen konnen dabei leichter erfasst und abgetragen werden, woraus Kontaminationen des
umgebenden Pulvers resultieren wiirden. Diese Gefahr besteht auch bei den nachfolgenden Sa-
tellitentropfen, die bereits mit der kalkulierten Z-Zahl > 10 vorhergesagt werden konnten. Mit
einer SchlieBen-Zeit von 0,4 ms konnte dieser Mechanismus weitestgehend unterdriickt wer-
den. Hierbei kam es allerdings hdufig und in nicht reproduzierbaren Intervallen zu einem Zu-
setzen des Auslassdurchmessers. Aufgrund des hohen Partikelanteils in der Suspension kdnnen
getrocknete Riickstinde oder zufillige Zusammenschliisse mehrerer Agglomerate ein Zusetzen
des Auslassdurchmessers herbeifiihren. Mit einer Verringerung der SchlieBen-Zeit geht eine
hohere Geschwindigkeit der piezoelektrisch indizierten Abwirtsbewegung des Stofels einher.

Die Kraft des StoBels befordert das restliche Volumen mit einer erhohten Geschwindigkeit
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durch den Auslass und erzeugt damit einen abschlieBenden Spiilvorgang. Dieser Mechanismus
konnte auch visuell in Form eines zunehmend gestauchten Strahlendes festgehalten werden
(Abbildung 4.19). Die scheinbar zunehmend von der Kraft des Stofels gepragte Geschwindig-
keit des Strahlabschlusses scheint signifikant hoher, wodurch Teile des vorangehenden Strahls
eingeholt werden und ein oszillierender Tropfen den Abschluss der Dosiermenge bildet. Diese
hohe Geschwindigkeit ist es jedoch auch, die eine zunehmende Ausbildung von Satellitentrop-
fen beglinstigt. Das abschliefende Dosiervolumen kann durch den Sté8el nicht homogen be-
schleunigt werden. Der Teil einer hoheren Geschwindigkeit schie3t voraus und verdickt das
Strahlende. Die Suspension geringerer Beschleunigung nimmt dadurch an Volumen ab und bil-
det ein dinneres Filament aus, was mit zunehmendem Abstand von der Diise den Kontakt zur
hoher beschleunigten Masse verliert. Der diinnere Strahl zerfallt anschlieBend bereits innerhalb
der Untersuchungsdistanz in einzelne Tropfen. Im Vergleich zum Gesamtvolumen des Impul-
ses bewegt sich das Volumen dieser Satellitentropfen in einem vernachldssigbaren Bereich. Aus
diesem Grund wird der Reproduzierbarkeit des Prozesses eine hohere Prioritdt zugeordnet und

die minimal mdgliche SchlieBen-Zeit in den finalen Parametersatz integriert.

Nach der Entwicklung der Applikationsparameter wird die Oberflicheninteraktion und die
Positionierung des Legierungselementes betrachtet. Das Auftreffen der Dosiermenge auf der
Modelloberflaiche wurde durch eine Bildung von Spritzern begleitet. Diese traten auf, obwohl
der kritische Kennwert K¢, der aus der Literatur mit 100 beziffert wird, deutlich unterschritten
wurde (Abbildung 6.1). Dies ist auf die bestehende Oberflachenrauheit der Modelloberfldche
zuriickzufiihren, wodurch nach Lin et al. ein abnehmender kritischer Kennwert K¢ resultiert
[144]. Mit einer Ubertragung auf den PBF-LB/M Prozess kann aufgrund der hohen Oberfli-
chenrauheit eine weitere Reduzierung dieses Grenzwertes erwartet werden. Das Auftreffmo-
ment des Strahls auf einer festen Oberflache wird von einer druckbedingten StoBBwelle begleitet,
deren Ausloser die Kompression des vorderen Fliissigkeitsvolumens im Kontaktbereich ist.
Wenn dieser druckinduzierte Impuls wéihrend des Aufpralls nicht in einen Stromungsimpuls
entlang der Aufprallfliche umgewandelt werden kann, kommt es an der Stelle mit der gerings-
ten Oberflichenenergie zum Spritzen [145]. Eine zunehmende Oberflichenrauheit oder verti-
kale Hindernisse reduzieren den Stromungsimpuls entlang der Aufprallebene, wodurch der
Druck an der Vorderkante steigt und eine Spritzerbildung begiinstigt. Die kronenférmige Aus-
breitung, wie sie auch teilweise filir die Ausgangssituation in Abbildung 4.18 erkannt werden
konnte, wird zunehmend unterdriickt und durch eine rasche Ausbildung von Spritzern ergénzt
[146, 147]. Dem negativen Effekt der Oberflichenrauheit wirkt ein positiver Einfluss der Ober-

flichentemperatur auf den kritischen Kennwert K¢ entgegen [144].
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Abbildung 6.2: Charakteristische Oberflichentemperaturen fiir verschiedene Aufprallszenarien. Tg: Siedetemperatur; Tr:
Ubergangstemperatur; Ty: Leidenfrosttemperatur nach [144]

Unter Variation der Oberfldchentemperatur konnen vier unterschiedliche Aufprallszenarien de-
finiert werden: Ablage ohne Sieden, Ablage mit Sieden, Riickprall ohne Sieden und Riickprall
mit Sieden. Auf Grundlage dieser Bereiche beziffern drei Grenztemperaturen den Ubergang
zum jeweilig anderen Szenario (Abbildung 6.2). Die Siedetemperatur Ty trennt die Bereiche
der Ablage ohne und der Ablage mit Sieden. Die Ubergangstemperatur T, quantifiziert den
einsetzenden Riickprall mit Sieden. Den Abschluss bildet die Leidenfrosttemperatur Ty, wo-
nach es zu einem instantanen Riickprall der Dosiermenge kommt, ohne dass ein Sieden einsetzt
[144]. Der kritische Kennwerts K steigt bis zur Ubergangstemperatur. Danach setzt ein rapider
Abfall des Kc-Werts mit Beginnen des Riickprall-Bereichs ein [144]. Bezogen auf die in dieser
Arbeit variierten Temperaturen von 50 °C, 100 °C und 150 °C wurden die drei erstgenannten
Aufprallszenarien inszeniert. Bei 50 °C kommt es zur Ablage der Dosiermenge unter Ausbil-
dung von Spritzern und einer anschlieend langsamen Trocknung. Hierbei reduziert die Tem-
peratur die Oberflichenspannung nicht ausreichend, wodurch es zu einer vergleichsweise ge-
ringen Ausbreitung des Fluids kommt. Bei einer Temperatur von 100 °C scheint der Siedepunkt
der Suspension iiberschritten und es kommt zum Szenario der Suspensionsablage mit anschlie-
Bendem Sieden. Es findet keine Spritzerbildung statt. Da der Siedepunkt nicht ausreichend deut-
lich tiberschritten wurde, gibt es eine zeitliche Verzégerung zwischen dem sehr kurzen Auf-
prallvorgang und dem Einsetzen des Siedens. In dieser Zeitspanne erfolgt eine schnelle Aus-
breitung aufgrund einer reduzierten Viskositit und Oberflichenspannung der Suspension. Das
anschlieBende Sieden beendet die Ausbreitung und begiinstigt eine rasche Trocknung. Die sich

wihrend dieses Vorgangs ausbildenden Turbulenzen bilden fliichtige Tropfen aus, die durch

128



RiickstoBe in die Umgebung befordert werden. Mit der weiteren Steigerung der Oberfldchen-
temperatur auf 150 °C wurde die Ubergangstemperatur und damit die Grenze zum Riickprall-
Bereich tiberschritten. Mit dem Aufprall kommt es zu einer Ausbildung eines instabilen Dampf-
filmes, durch den nur eine teilweise Benetzung der Oberfliche moglich ist. Aus dieser resultiert
der im Vergleich zu den anderen Temperaturen geringere Tropfendurchmesser in Abbildung
4.21. Des Weiteren kommt es mit fortlaufender Verdampfung zu einer Reduzierung des Fluid-
volumens und einem stetigen Druckaufbau. Wenn der Druck ausreichend hoch und das Volu-
men ausreichend klein ist, setzt der Riicksto3 ein und fiihrt zusétzlich das noch fliissige Volu-
men der Suspension ab [144]. In den Untersuchungen von Lin et al. sinkt sowohl die Uber-
gangs- als auch die Leidenfrosttemperatur bei einer Zunahme der quadratischen Rauheit [144].
Die Siedetemperatur bleibt von der Oberfldchenrauheit unbeeinflusst. Das Einsetzen der durch
den Riickprall des Tropfens charakterisierten Bereiche wird maB3geblich durch die Verdamp-
fungsrate des Fluids bestimmt. Bei einem konstanten Dosiervolumen wird diese vor allem
durch den Temperaturgradienten in der Dampfschicht und der tatsdchlichen Oberfliche im
Kontaktbereich beeinflusst. Diese beiden Kennwerte werden durch die Oberflachenrauheit ent-
gegengesetzt beeinflusst. So fiihrt eine zunehmende Rauheit zu einer grofleren Oberfliche und
damit zu einem verbesserten Wérmeaustausch. Zugleich fiihrt ein erhdhter thermischer Grenz-
flichenwiderstand jedoch zu einem eingeschrinkten Wiarmeaustausch. In Bereichen geringer
Rauheit scheint der Einfluss der vergroBerten Oberfliche zu dominieren, wodurch die Ver-
dampfungsrate zunimmt und die Grenztemperaturen sinken. Wird die Oberflachenrauheit aller-
dings zu deutlich hoheren Werten gesteigert, dominiert der Einfluss des thermischen Grenzfla-
chenwiderstands. Die Zunahme dieses Kennwerts schriankt die Wéarmetiibertragung zwischen
den Komponenten ein, wodurch es zu einer langsameren Verdunstung und damit einhergehend
einem geringeren Temperaturgradienten zwischen der Dampfschicht und der rauen Oberfldche
kommt. Die Verdampfungsrate nimmt ab [148]. Aus diesem Mechanismus resultiert eine Er-

hohung der Ubergangs- und Leidenfrosttemperatur [144, 149].

Die Ubertragung dieser Aufprallszenarien auf den PBF-LB/M Prozess und die in Ab-
schnitt 5.3.2 erfassten Oberfldchentemperaturen ermoglichten eine von der Probenh6he abhin-
gige Einteilung der auftretenden Mechanismen. Obwohl die Temperaturen auf einer anderen
Anlage aufgezeichnet wurden, wird von einer Ubertragbarkeit der Temperaturentwicklung aus-
gegangen. Durch die Verwendung identischer Prozessparameter und die Anpassung der Be-
schichtungs- und Belichtungszeiten wurden vergleichbare Schichtzeiten geschaffen. Lediglich
der Gasstrom, aufgrund einer anderen Pumpenkonfiguration, und das Baukammervolumen

konnten nicht identisch gestaltet werden, weshalb eine direkte Ubertragbarkeit der absoluten
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Temperaturwerten mit einem Unsicherheitsfaktor behaftet bleiben. Dennoch ermdglichen die
aufgezeichneten Werte die Einordnung im Prozess herrschender Temperaturbereiche und der
fiir den Applikationsvorgang wichtigen Aufprallmechanismen. Bis zu einer Probenh6he von
1,0 mm ist ein Aufprall ohne Sieden zu erwarten. Entlang dieses Bereichs ist aufgrund der zu-
nehmenden Temperatur von einer abnehmenden Viskositdt und Oberflachenspannung auszu-
gehend, woraus eine verbesserte Ausbreitung der Dosiermenge auf der Probenoberfliche resul-
tiert. Dabei ist zu beachten, dass die Ausbreitung speziell zu Beginn des Prozesses (T < 50 °C)
eingeschrénkt ist und sich die Dosiermenge zu einer Kuppel formt. Die zudem langsame Trock-
nung beglinstigt dann eine Kollision der applizierten Tropfen mit dem Beschichter und eine
Befeuchtung des applizierten sowie des umliegenden Pulvers. Dieser Extremfall tritt nur inner-
halb der ersten Schichten auf, weshalb vor allem bei homogenen Nachlegierungsvorgéngen ein
verzogerter Beginn der Tropfenapplikation zu empfehlen ist. Um werkstoff-, geometrie- und
parameterunabhingig eine Mindesttemperatur garantieren zu konnen, besteht des Weiteren die
Moglichkeit der Anwendung einer Plattformheizung, um niedrige Temperaturbereiche zu tiber-
briicken. Mit Uberschreiten der ersten Grenztemperatur (Siedetemperatur = 100 °C) wird der
Bereich des Aufpralls mit Sieden erreicht, wodurch die maximale Ausbreitung und eine rasche
Verdampfung zu erwarten sind. Wahrend des Prozesses konnte speziell der Vorgang des Sie-
dens in nur seltenen Fillen beobachtet werden. Zumeist erfolgte ausschlieBlich eine Ausbrei-
tung ohne dass sich ein Siedevorgang anschloss. Dies wird auf die hohe Oberflachenrauheit
zurlickgefiihrt, die durch sich ablegende Schmauchpartikel weiter zunimmt. Die dadurch ver-
schlechterte Warmeiibertragung scheint den Siedevorgang soweit zu unterdriicken, dass die
Ausbreitung und Trocknung bereits vor dem Einsetzen des Siedens abgeschlossen sind. Diese
Begriindung ist ebenfalls fiir den ausbleibenden Riickprall der Suspension im Nachlegierungs-
vorgang anzunehmen. Im weiteren Verlauf des Prozesses wurden maximale Oberflichentem-
peraturen von {iber 180 °C erreicht und damit die erwartete Ubergangstemperatur im Bereich
von 150 °C tberschritten. Dennoch konnte zu keinem Zeitpunkt ein Riickprall erfasst werden.
Neben der verdnderten Oberflachenrauheit sind zusitzlich die im PBF-LB/M Prozess verdnder-
ten Umgebungsbedingungen im Vergleich zum Modellversuch zu erwéhnen. Der Gasstrom, die
Argonatmosphire und der Uberdruck von 50 mbar kénnen ebenfalls Einfluss auf die Grenz-
temperaturen nehmen [150]. Eine weitere Mdglichkeit wire, dass die hohe Oberflachenrauheit
und teilweise Bedeckung mit Schmauchspritzern den Emissionsgrad der Proben erhéhen und
die realen Temperaturen unterhalb der berechneten Korrekturwerte liegen. Da sich die Mess-
werte im Maximum bei 135 °C befinden, kénnte somit die Ubergangstemperatur im Verlauf

des Prozesses nicht iiberschritten worden sein. Aufgrund des abweichenden Anlagensystems
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kénnten zusitzlich trotz der allgemeinen Ubertragbarkeit geringfiigige Unterschiede zur realen
Temperatur wéihrend des Suspensionsauftrags vorliegen. Es ldsst sich jedoch festhalten, dass
neben der Oberfldchentemperatur vor allem die Oberflachenrauheit ein signifikanter Einfluss-
faktor fiir den Applikationsvorgang ist. Differiert diese Eigenschaft entlang des Prozesses bspw.
durch ausbleibende Schmauchspritzer konnen Mechanismen wie das Sieden oder der Riickprall
frither bzw. generell auftreten und vor der vollstdndigen Trocknung sichtbar werden. Diese Ef-
fekte konnen Unterschiede innerhalb der nachlegierten Schichtfliche und der Verteilung des
Legierungselementes begiinstigen. Dabei kann vor allem unterhalb der Siedetemperatur das
Eintreten des Kaffeering-Effektes erwartet werden. Durch die hohe Oberflichenrauheit wird
das ,,Pinnen* der Kontaktlinien und eine héhere Verdampfungsrate an den Kanten des Tropfens
initiiert [151]. Mit der ldngeren Verdampfungszeit konnen sich mehr Partikel am Rand ansam-
meln und die inhomogene Verteilung verstirken, dies wird beispielsweise sichtbar bei einer
Plattformtemperatur von 50 °C (Abbildung 4.21b). Mit zunehmender Temperatur bis zum Sie-
depunkt reduziert sich die Oberfldchenspannung, damit sinkt der Kontaktwinkel zwischen Do-
siermenge und Substrat, wodurch die Kapillarkréfte tendenziell ansteigen und den Kaffeering-
Effekt verstirken [152]. Mit Uberschreiten des Siedepunktes begiinstigt die erhdhte Verdamp-
fungsrate allerdings die homogenere Verteilung der Partikel. Dies konnte beispielsweise durch
die homogene Verteilung der dispersen Phase innerhalb der Dosiermenge begriindet werden.
Tenside wirken dem Kaffeering-Effekt hdufig entgegen, wodurch die Stabilitét iiber die ver-
kiirzte Verdampfungsphase aufrecht gehalten werden kann [153]. Trotz des generell homoge-
neren Erscheinungsbilds waren auch fiir die raschere Verdampfung geringfiigige Unregelmi-

Bigkeiten ersichtlich, was auf lokale Konzentrationsunterschiede hinweisen konnte.

Trotz der aufgezeigten Herausforderungen fiir die Applikation der Suspension auf die bereits
erstarrten Oberfldchen der Probekorper zeigten Vorversuche, dass diese Vorgehensweise ge-
geniiber der Applikation auf die mit Pulver beschichteten Flichen zu bevorzugen ist. Die Inter-
aktion des Fluids mit den Pulverpartikeln einer Schicht ruft bspw. Kapillarkréfte hervor, die die
Schichtqualitdt beeinflussen [154]. Dies beglinstigt ungleichméfige Pulververteilung, eine we-
niger prizise Applikation der Suspension und umgeht, mit Blick auf den thermografisch erfass-

ten Wérmestau im Pulver, nicht die Herausforderung einer hohen Oberfldchentemperatur.

6.2 Werkstofflicher Einfluss des Gesamtprozesses
Die Grundlage fiir die Bewertung des werkstofflichen Einflusses des Gesamtprozesses des fliis-

sigen in-situ Nachlegierens ist die Beschreibung des Ausgangsgefiiges des Grundwerkstoffs.
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Das fiir den PBF-LB/M Prozess verwendete Pulver entstammt einer Wasserverdiisung,
wodurch die stark unregelmiBige Form der Partikel und ein vergleichsweise hoher Sauerstoft-
gehalt zu begriinden sind [140]. Die PBF-LB/M Parameterstudie ergab eine erfolgreiche Ver-
arbeitung unter Verwendung zweier unterschiedlicher Schichtstiarken, die sich durch hohe re-
lative Dichten von iiber 99,9 % auszeichneten. Verglichen mit Parameterstudien einer dhnli-
chen Legierungszusammensetzung wurde flir das Erreichen dieses Zielwerts jedoch ein signi-
fikant hoherer Volumenenergieeintrag bendtigt [132, 155]. Begriindet wird dies durch die ge-
ringe Schiittdichte des Pulvers, die durch eine unregelméfBige Morphologie der Partikel begiins-
tigt wird. Die damit einhergehenden Poren im Pulverbett miissen durch den Umschmelzvor-
gang gefiillt werden, wofiir ein hoher Energieeintrag benétigt wird. Mit Reduzierung der La-
serleistung oder Erhohung der Scangeschwindigkeit ist ein rascher Anstieg der Porositét einer
irreguldren Form zu erkennen. Diese Morphologie unterstiitzt die These vorhandener Poren
zwischen den Partikeln im Pulverbett, die durch verdnderte Prozessparameter nicht mehr ginz-
lich gefiillt werden konnten. Es resultiert eine unzureichende Verbindung zwischen den
Schmelzspuren und den einzelnen Schichten, die frithzeitig in Form einer lack-of-fusion Poro-
sitdt deutlich wird. Mit Analyse der Mikrostruktur konnte in den weiteren Untersuchungen eine
nanoskalige Porositit erfasst werden, die erst in der FIB-REM sichtbar wurde. Die feinen Poren
verteilen sich homogen iiber das gesamte Gefiige. Die beginnende Gasporositit indiziert die
einsetzende Verdampfung von Elementen wie Mangan, fiir die die erreichten Schmelztempe-
raturen bereits den jeweiligen Verdampfungspunkt iiberschreiten. Aufgrund der geringen
GrofBe dieser Poren wird kein Einfluss auf die in dieser Arbeit untersuchte Mikrohirte erwartet.
Zudem ist hervorzuheben, dass diese Porositét nicht durch den Einsatz der Suspension beein-

flusst oder gar verstiarkt wurde.

Das Ausgangsgefiige im as-built Zustand nach dem PBF-LB/M Prozess wurde mit Hilfe der
EBSD-Phasenanalyse als vollstdndig ferritisch identifiziert. Der geringe Kohlenstoffgehalt des
Grundwerkstoffs (0,015 Gew.-%) konnte somit vollstindig im kubischraumzentrierten Gitter
zwangsgelost werden. Die entstehende Kornmorphologie wird dabei durch das Verhéltnis von
Temperaturgradient G zu Erstarrungsgeschwindigkeit R an der Erstarrungsfront bestimmt
[156]. Die vorliegende kolumnare Kornstruktur deutet auf ein hohes G/R — Verhiltnis hin. Mit
weiterer Abkiihlung konnen der primér ferritischen Erstarrung zusitzliche Umwandlungsvor-
géange folgen. Diese treten vor allem in Bereichen ungleicher Elementverteilungen respektive
lokaler Konzentrationsspitzen des Kohlenstoffs auf, die die Loslichkeitsgrenzen des Ferrits
iiberschreiten. Hierbei kann es mit abnehmender Temperatur zu einer Festphasenumwandlung

in die kubischfldchenzentrierte Gitterstruktur des Austenits kommen. Allgemein wird zwischen
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Primér- und Sekundéraustenit unterschieden [156-158]. Die primére Form (y1) entsteht bereits
wihrend des initialen Umschmelzens, wobei die sekundédre Form (y2) in Folge der thermischen
Zyklen des fortlaufenden Prozesses ausscheidet [ 158]. Im Temperaturbereich zwischen 800 °C
und 1200 °C (Abbildung 6.4a) beginnt die austenitische Umwandlung bevorzugt an den Korn-
grenzen der Ferritkorner und wird als Korngrenzenaustenit (KGA) bezeichnet (Abbildung
6.3a). Eine weitere Erstarrung mit ausreichender Kohlenstoffverfiigbarkeit begiinstigt die Bil-
dung der weiteren Erscheinungsformen des Widmanstittenaustenits (WA) und des intragranu-
laren Austenits (IGA) (Abbildung 6.3a). Der WA wichst dabei ausgehend vom KGA in die
ferritischen Korner hinein und zeigt eine nadelférmige Struktur. Die Form des IGA scheidet
innerhalb der Ferritmatrix aus, wenn ausreichend Zeit bei hoheren Temperaturen gegeben ist.
Aufgrund der dafiir notwendigen Gitterdiffusion und damit einhergehend hoher Aktivierungs-
energie ist diese Phase begrenzt [156]. Trotz des geringen Kohlenstoffgehalts im Ausgangszu-
stand konnte selten auch hierin die Ausbildung von KGA erfasst werden (Abbildung 5.22). Das
selektive Vorgehen des PBF-LB/M Prozesses begilinstigt allgemein inhomogene Elementver-
teilungen in Form von Mikroseigerungen, die im Zuge vermehrter Temperaturzyklen verstérkt
werden konnen [159]. Besteht lokal ein geringerer Anteil des ferritstabilisierenden Chromge-
halts, respektive eine lokale Konzentrationsspitze des Kohlenstoffs, kann der primér erstarrte
d-Ferrit in die kubischflichenzentrierte Gitterstruktur des Austenits umwandeln (Abbildung
6.3a) [160]. Mit dem weiteren Abkiihlvorgang wird die Martensitstarttemperatur unterschritten
und der KGA wandelt in feinen Martensit um [134, 161, 162]. Mit fortlaufender Belichtung
konnen diese Bereiche weiterhin als Warmeeinflusszone einer Temperaturzufuhr unterliegen.
Temperaturen um 500 °C initiieren dabei die beginnende Zersetzung des Martensits durch die
Festphasendiffusion des Kohlenstoffs [163]. An den Korngrenzen zwischen dem kohlenstoff-
reichen Martensit und dem chromreichen Ferrit bilden sich in der Folge Karbide (M3C, M7Cs3,
M23Cs) (Abbildung 6.3a) [161, 164]. Aufgrund des insgesamt geringen Kohlenstoffgehalts
konnten solche Phasen im Ausgangswerkstoff allerdings nur vereinzelt, wie in Abbildung 5.22b

detektiert werden.
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a) Erstarrungssequenz
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Abbildung 6.3: a) Schematische Verdeutlichung der Erstarrungssequenz bei vorhandenen Kohlenstoffseigerungen in Form
der unterschiedlichen Austeniterscheinungsformen nach [156, 158] und b) IQ-Aufnahme eines mit einem C-Tropfen
nachlegierten Bereichs

Mit dem fliissigen in-situ Nachlegieren der obersten Schicht und der anschlieBenden Belich-
tung wird der Zustand resultierend aus der Primérerstarrung ohne zusétzliche Anlassvorginge
simuliert [165, 166]. Mit der selektiven Belichtung gehen extrem kurze Schmelzbadzeiten ein-
her, weshalb von einer nicht vollstdndig homogenen Durchmischung des Gefiigebereichs aus-
gegangen werden kann. Lokale Kohlenstoffseigerungen fiihren zu Bereichen eines hohen Ele-
mentgehalts, durch den das Gefilige zunehmend einer hyper-peritektischen Erstarrung unter-
liegt. Mit sinkender Temperatur erstarrt zuerst d-Ferrit direkt aus der Schmelze. Aufgrund der
geringen Loslichkeit dieser Phase diffundiert der Kohlenstoff mit der Erstarrungsfront an die
Korngrenzen des Ferrits und reichert die Schmelze mit dem Legierungselement an. Bei Unter-
schreiten der Solidustemperatur kommt es zu einer austenitischen Erstarrung an den Korngren-
zen. Aufgrund der nachfolgend hohen Abkiihlgeschwindigkeiten wandelt dieser Austenit
(KGA) bei Unterschreiten der Martensitstarttemperatur in Martensit um [165]. Dieser wird in
der Phasenanalyse aufgrund seiner raumzentrierten, allerdings tetragonalverzerrten Grund-
struktur als Ferrit deklariert. Die lokalen Konzentrationsspitzen des Kohlenstoffs erhdhen den
Ausscheidungsdruck in der Schmelze. Mit der hohen Affinitdt des Chroms zum Kohlenstoff
kann es dementsprechend bereits wihrend des priméren Erstarrungsvorgangs zur Bildung der
Karbide gekommen sein. Bei der Unterschreitung der Martensitstarttemperatur konnen sie
nachfolgend als Nukleationskeime im Austenit dienen. An den Keimstellen wird die Transfor-
mation des Austenits in die feine martensitische Struktur induziert, wodurch die Karbide auf

den Korngrenzen des Martensits liegen. Erginzend besteht die Mdglichkeit, dass durch die Be-
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lichtung der benachbarten Schmelzspuren ausreichend Warme zugefiihrt wird, um die Diffu-
sion des Kohlenstoffs an die Korngrenzen anzuregen und eine Verstirkung des Erscheinungs-
bilds hervorzurufen [164]. Durch die Ausscheidung der Karbide verarmen die nachlegierten
Bereiche rasch an Chrom, wodurch bevorzugt M3C und MC;3 statt der prognostizierten Phase

M313Cs gebildet werden.

Mit dem Umschmelzen einer weiteren Schicht bestehend ausschlieflich aus dem Basiswerk-
stoff kommt es zu einer Verdiinnung des lokalen Kohlenstoffgehalts. Die Konzentrationsspit-
zen an den Korngrenzen nehmen ab, wodurch auch die GroB3e des martensitisch umgewandelten
Korngrenzenaustenits im Vergleich zur ersten Schicht sinken. Zusétzlich begiinstigt die erneute
Schmelzphase die Ausbildung von intragranularem Austenit im Ferrit (Abbildung 6.3a). Nicht
aufgeloste Karbide, Gitterfehler oder Subkorngrenzen konnen als Keimstellen dienen. Speziell
Karbide werden von Bereichen umgeben, die einer Verarmung des ferritstabilisierenden

Chroms unterliegen und damit eine austenitische Umwandlung unterstiitzen [167].

Die Wiederholung des Nachlegierungsvorgangs in den oberen fiinf Schichten fiihrt zu einer
Verdichtung der an den Korngrenzen gebildeten martensitischen Strukturen. Hierbei ist ein gra-
dueller Anstieg des Kohlenstoffgehalts ersichtlich. Die erste nachlegierte Schicht wird mit den
unteren Schichten des Basiswerkstoffs vermischt, wodurch es zu einer feinen Korngrenzenbe-
legung kommt. Mit fortschreitender Schichtanzahl erfolgt die Durchmischung zunehmend mit
nachlegierten Schichten, wodurch der Kohlenstoffgehalt lokal bis zu einem Gehalt von ca.
0,1 Gew.-% steigt. Dieser Effekt der Durchmischung wird mit Betrachtung einer Erhéhung der
Schichtanzahl von fiinf auf zehn und fiinfzehn verdeutlicht. Mit zunehmender Schichtanzahl
geht ein Anstieg des Kohlenstoffgehalts einher, da der Einfluss des nichtlegierten Bereichs ent-
sprechend sinkt (Abbildung 5.34). Mit der Erh6hung von zehn auf fiinfzehn Schichten kann
eine eintretende Séttigung erkannt werden, wodurch der maximal zu erreichende Kohlenstoft-
gehalt bei einer Impulszeit von 60 ms und einmaliger Applikation pro Schicht auf

ca. 0,154 Gew.-% beziffert werden kann.

Aus der zunehmenden Erhohung des Kohlenstoffgehalts folgen erste Abweichungen vom
bislang ersichtlichen ferritischen Gefilige mit martensitischen Segregationen. Eine Zunahme des
spezifischen Elementgehalts wird durch die Verstiarkung lokaler Konzentrationsspitzen beglei-
tet, was die Entstehung des Widmanstéttenaustenits begiinstigt (Abbildung 5.26). Der Bil-
dungsmechanismus innerhalb einer Wirmeeinflusszone setzt eine ausreichend hohe Tempera-

turzufuhr voraus, die ein Wachstum des nadeligen Austenits ermoglicht [160, 168]. In Abbil-
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dung 6.4 werden durchgefiihrte Simulationen der Phasenzusammensetzung im gleichgewichts-
nahen Zustand in Abhdngigkeit des Kohlenstoffgehalts und der Temperatur dargestellt. Hierin
ist ersichtlich, dass die Temperatur fiir das Wachstum des Austenits unabhédngig vom Kohlen-

stoffgehalt bei ca. 850 °C liegt.
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Abbildung 6.4: Entwicklung der Phasenanteile im gleichgewichtsnahen Zustand in Abhéngigkeit des Kohlenstoffgehalts in
Hohe von a) 0,015 wt.-%, b) 0,10 wt.-% und c) 0,20 wt.-% iiber einen Temperaturbereich von 750 °C bis 1600 °C, die mit der
Software Thermocalc fiir den Chromgehalt von 12,12 Gew.-% simuliert wurden

Mit fortlaufender Abkiihlung kommt es zumeist auch im Widmanstittenaustenit zu einer mar-
tensitischen Umwandlung. Erstmalig konnten allerdings ebenfalls austenitische Randzonen
identifiziert werden. Diese werden auf die einsetzende Zersetzung des Martensits zuriickgefiihrt
mit der die Diffusion des Kohlenstoffs angeregt wird. Nach der Bildung der Karbidsequenzen
verarmt das umliegende Gefiige an Chrom. Durch die geringe Diffusionsgeschwindigkeit des
Chroms verbleibt der {ibrige Kohlenstoff interstitiell und erhdht die Stabilitdt des Austenits bis
unter Raumtemperatur [169]. Mit einer weiteren Erhohung des Kohlenstoffgehalts kann dieser
Effekt der austenitischen Erstarrung zunehmend verstérkt werden. Dies wird ebenfalls in Ab-
bildung 6.4c verdeutlicht. Mit einer Betrachtung der gleichgewichtsnahen Erstarrung weitet
sich der austenitische Bereich mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt in Richtung der Schmelz-
temperatur auf. Die ferritische Erstarrung aus der Schmelze wird zunehmend durch die auste-
nitische Erscheinungsform ergéinzt. Die Effizienz einer erhohten Tropfenanzahl pro Schicht
steigt mit der Integration einer zunehmenden Zykluszeit zwischen den jeweiligen Tropfen (Ab-
bildung 5.33). Diese begiinstigen das Trocknen des Losungsmittels, wodurch die Oberflédchen-
benetzung der folgenden Tropfen verbessert und ein Ubertreten der Probenkanten durch aufge-

staute Dosiervolumen vermieden wird. Mit Betrachtung der Mikrostruktur der fiinffachen Do-
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sierwiederholungen (C = 0,204 + 0,044 Gew.-%) wird eine verstirkte Ausbildung des Widman-
stattenaustenits im unteren Bereich der nachlegierten Zone deutlich (Abbildung 5.28). Da dieser
bei Raumtemperatur nicht stabil ist, bestehen die Nadeln aus einer martensitischen Substruktur.
Wie bereits beschrieben, geht mit der ersten nachlegierten Schicht eine Durchmischung mit den
unterhalb befindlichen Schichten des Grundwerkstoffs einher. Dadurch dominiert unterhalb der
theoretischen Nachlegierungszone weiterhin die ferritische Erstarrung. Am unteren Grenzbe-
reich der Erstarrungsfront herrscht nach Karayagiz et al. [159] die geringste Abkiihlgeschwin-
digkeit und wird zudem durch die nachfolgenden Schicht wiederholt zu hohen Temperaturen
erwiarmt. Die ldngeren Zeitintervalle ermdglichen ein Wachstum des nadeligen Widmanstatten-
austenits in die unterhalb liegenden ferritischen Korner [170]. Der Austenit verbleibt jedoch
nicht bis unter Raumtemperatur stabil und wandelt mit Unterschreitung von Martensitstart in
die tetragonalraumzentrierte Struktur um. Mit den nachfolgenden Schichten nimmt die Dichte
der nadeligen Strukturen zu, bis der graduelle Anstieg des Kohlenstoffgehalts einen Grenzwert
iiberschreitet und die ferritische Erstarrung unterdriickt wird. Das vollstidndig austenitische Ge-
fiige wandelt in diesem Bereich ginzlich in ein feines Gefiige aus martensitischen Nadeln, die
von Karbiden umrandet werden, um [163, 165, 171]. Das Maximum des mit fiinf Tropfenwie-
derholungen zu erreichenden Kohlenstoffgehalts wird dann innerhalb der theoretischen Nach-
legierungszone von 250 um erreicht. Hiernach wird das martensitische Gefiige durch einen An-
teil von ca. 5 % Restaustenit ergidnzt. Verglichen mit dem Schaeffler-Diagramm in Abbildung
6.5 weicht dieses Gefiige vom prognostizierten martensitisch-ferritischen Gefiige ab. Begriin-
det wird dies vor allem durch den zusédtzlichen Temperatureinfluss des zyklischen Prozesses im
Vergleich zum Schweiflen. Die dadurch begiinstigte Bildung chromreicher Karbide bindet lokal
einen groflen Anteil des ferritstabiliserenden Elements, wodurch die Chroméquivalente redu-
ziert und das Geflige in Richtung des martensitischen Bereichs verschiebt. Des Weiteren be-
giinstigt die zusétzliche Temperatur die Diffusion des Kohlenstoffs. Die begrenzte Kohlenstoff-
16slichkeit primér erstarrender Gefiigebereiche fiihrt zu einer Anreicherung der Restschmelze
und damit einhergehenden Kohlenstoffseigerungen in den abschlieBend erstarrenden, intergra-
nularen Zonen. Die Martensitstarttemperatur féllt in diesem Zuge unterhalb Raumtemperatur
und fiihrt zu Restaustenit [169]. Es bildet sich entsprechend bereits unterhalb des kalkulierten
Kohlenstoffgehalts von 0,3 Gew.-% ein austenitisch-martensitisches Gefilige aus (Abbildung
6.5).
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Abbildung 6.5: Schaeffler-Diagramm mit Verdeutlichung der Gefiigeentwicklungen unter Verinderung der Nickeldquivalente
in Folge eines erhshten Kohlenstoffgehalts

Durch den Zusatz einer Sekundiirbelichtung gleicher Energie konnte der Restaustenitgehalt
im oberen Bereich der nachlegierten Zone auf 16,3 % erhoht werden (Abbildung 5.29). Eine
solche Parameterabhingigkeit ist auch fiir Duplexstihle zu verzeichnen. Hierin geht ein erhoh-
ter Austenitanteil vor allem mit einer Erh6hung der Laserleistung, respektive dem Energieein-
trag einher [160]. Mit der Verinderung dieses Parameters werden geringere Abkiihlgeschwin-
digkeiten assoziiert. Diese fithren zum einen zu einer zunehmenden Seigerung austenitstabili-
sierender Elemente und zum anderen zu mehr Zeit fiir die Festphasenumwandlung vom 6-Ferrit
zum Austenit [160]. Bezogen auf eine Sekundérbelichtung fiihrt diese nicht zwangsweise zu
verdnderten Abkiihlbedingungen. Nach Pfaff et al. [135] bezieht sich zum Beispiel eine erhohte
Abkiihlgeschwindigkeit ausschlieBlich auf Schmelzspuren geringer Tiefe, da hierbei der Ein-
fluss einer thermisch isolierenden Pulverschicht signifikant ist. Vor dem Hintergrund des gene-
rell hohen Volumenenergieeintrages aufgrund der Pulvercharakteristiken, kann allerdings von
einer vergleichsweise hohen Einschmelztiefe ausgegangen werden. Unter der Annahme ver-
gleichbarer Abkiihlgeschwindigkeiten wird in Folge der doppelten Belichtung vor allem eine
verbesserte Homogenisierung des Gefiiges erwartet, was auch im Bereich der feinstufigen Ver-
dnderung der Legierungszusammensetzung verdeutlicht wurde (Abbildung 5.37). Im Vergleich
zur Primédrbelichtung kann eine geringfuigige Aufweitung des nachlegierten Bereichs festge-
stellt werden. Es ist zusétzlich ein deutlich reduzierter gradueller Anstieg des Kohlenstoffs in

Form martensitischer Widmanstitten-Nadeln ersichtlich. Die zusitzlichen Schmelzbadzeiten
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fiihren zu einer stirkeren Verteilung des Kohlenstoffs in die unterhalb befindlichen ferritischen
Zonen. Die homogene Anreicherung des Austenitstabilisators beglinstigt die vollstindige Um-
wandlung in die kubischfldchenzentrierte Gitterstruktur. Diese Bildung wird zusitzlich durch
das generell zu erwartende, aus dem wiederholten Energieeintrag resultierende, hohere Tempe-
raturniveau unterstiitzt [169]. Entlang der Aufbaurichtung tendieren die Wérmeeinflusszonen
zu hoheren Temperaturen, wodurch mehr Zeit fiir die austenitische Umwandlung gegeben ist.
Des Weiteren konnen generell hohere Schmelzbadtemperaturen erreicht werden, wodurch zum
Beispiel das ferritstabilisierende Element Chrom bereits verdampft und damit zu einer zusétz-
lichen Destabilisierung des Ferrits fiihren konnte [156]. Vereinzelt im Austenit vorliegende
Karbide dienen im weiteren Abkiihlvorgang als Keimstellen fiir den nachfolgend gebildeten
Martensit. Bei Unterschreiten der Martensitstarttemperatur beginnt die Transformation an den
Karbiden. Dieser wichst nadelig durch das Austenitgebiet. Mit dem Wachstum gehen Kohlen-
stoffseigerungen im restlichen Austenitkorn einher, die zu einer lokalen Verschiebung der Mar-
tensitstarttemperatur unterhalb der Raumtemperatur fiihren. Die einheitliche Orientierung l4sst
vermuten, dass es sich bei diesen Bereichen um ein einzelnes Austenitkorn handelt, dass durch

die Seigerungen stabilisiert wurde (Abbildung 5.29).

Einfluss der ex-situ Wirmebehandlung

Die ex-situ Warmebehandlung in Form einer Austenitisierung bzw. einer Austenitisierung und
eines anschlieBenden Anlassens hat einen signifikanten Einfluss auf das Erscheinungsbild des
ferritischen Gefiiges. Der Austenitisierungsvorgang bei 1050 °C ergédnzt die charakteristisch
kolumnare Mikrostruktur um globulare Bereiche einer gleichachsig ausgerichteten, nadeligen
Substruktur. Primér an den Korngrenzen des Ferrits beginnt die partielle Umwandlung des ku-
bischraumzentrierten Gitters in die kubischflachenzentrierte Struktur des sekundéren Austenits
(y2) [172]. Triebkraft einer einsetzenden Rekristallisation und Nukleation des Austenits ist die
hohe Versetzungsdichte an den Korngrenzen, die das as-built Gefiige hervorbringt [134, 173].
Die dilatometrischen Untersuchungen bestdtigen die aus Abbildung 6.4a zu entnehmende Aus-
tenitisierungstemperatur Aci bei ca. 850 °C. Der Knickpunkt in der Aufheizkurve der Lan-
genidnderung indiziert die einsetzende, partielle Umwandlung des Ferrits in Austenit. Mit dem
einsetzenden Abkiihlvorgang konnte bei einer Temperatur von ca. 425 °C ein weiterer Knick-
punkt identifiziert werden, der entsprechend die Martensitstarttemperatur kennzeichnet. Mit
Betrachtung des resultierenden Gefiiges war die einsetzende Rekristallisation nach einer Halte-
dauer von 20 min noch nicht vollstindig abgeschlossen, da weiterhin eine kolumnare Grund-

struktur des Ferrits ersichtlich ist. Des Weiteren wird der Abkiihlvorgang von der Ausscheidung
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chromreicher Karbide begleitet. Mit sinkender Temperatur reduziert sich die Kohlenstofflos-
lichkeit des Austenits, womit eine Karbidbildung einhergeht. Aufgrund lokal begrenzter Ver-
fiigbarkeit des Chroms kommt es bevorzugt zur Bildung der ersten beiden Ausscheidungsfor-
men. Diese dienen mit Unterschreiten der Martensitstarttemperatur als Keimstellen der nadeli-
gen Struktur. Es resultiert ein globulares Zweiphasengefiige aus der ferritischen Grundstruktur
mit martensitischen Inseln sowie Karbiden an den Korngrenzen der feinen, nadeligen Marten-
sitkdrner [133]. Mit dem nachfolgenden Anlassen bei 500 °C wird eine zusétzliche Diffusion
des Kohlenstoffs und somit ein Wachstum der die Korngrenzen belegenden Karbide begiinstigt
[133]. Hierbei kann es in Abhdngigkeit der lokalen Verfligbarkeit der Chromatome zu einer
Karbidbildung entlang der Ausscheidungsreihenfolge M3C = M7C3 = M23C¢ kommen [164].

Unter Hinzugabe nachlegierten Kohlenstoffs konnten die beschriebenen Umwandlungssequen-
zen verstirkt werden. Die dilatometrischen Untersuchungen zeigten mit zunehmendem Koh-
lenstoffgehalt eine stirkere Ausprigung der transformationsinduzierenden Knickpunkte im
Verlauf der Langenénderung. Fiir die Temperatur Ac; war entsprechend Abbildung 6.4 aus-
schlieBlich eine geringfiigige Verschiebung zu verzeichnen. Stattdessen induziert die stirkere
Auspriagung des Knickpunkts fiir die Proben mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 Gew.-% die
partielle Umwandlung eines groBBeren Gefiigeanteils, wodurch mehr Ferrit in Austenit transfor-
miert. Nach der Haltezeit von 20 min konnte anschlieend eine deutliche Verschiebung der
Martensitstarttemperatur des Grundwerkstoffs aufgezeichnet werden. Neben einer Absenkung
von Martensitstart konnte auch in der charakteristischen Langendnderung eine stiarkere Auspri-
gung erkannt werden, womit wiederum ein hoherer Anteil des Austenits im nachlegierten Ge-
flige bestitigt wurde. Der zusétzliche Kohlenstoffgehalt zeigte sich im Geflige vor allem durch
eine hohere Dichte der vergleichsweise feineren globularen Martensitinseln. Dabei erfolgt
keine sichtbare Festphasendiffusion des Kohlenstoffs, der auch trotz einer ex-situ Warmezufuhr
in den nachlegierten Zielbereichen verbleibt. Durch die lokale Erh6hung des in Austenit um-
wandelnden Gefiiges wird das Element interstitiell in den kubischfldchenzentrierten Gittern ge-
bunden. Mit der Abkiihlung beginnt eine Diffusion des Kohlenstoffs, die jedoch aufgrund des
hohen Chromgehalts nur zu einer Ausscheidungsbildung an den Korngrenzen des Austenits
fiihrt. Das in-situ Nachlegieren ermdglichte die homogene Erh6hung des Kohlenstoffgehalts,

wodurch charakteristische Temperaturen des Werkstoffes verschoben werden konnten.
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6.3 Funktionale Gradierung mit dem fliissigen in-situ Nachlegieren

Das fliissige in-situ Nachlegieren ermdglicht die gezielte Verdnderung des metallischen Gefii-
ges. Mit dem Verstindnis der Auswirkungen des spezifischen Kohlenstoffgehalts und der an-
gewendeten Prozessparameter konnen verschiedene Phasenzusammensetzungen in lokal ein-
gegrenzten Bereichen erzeugt werden. Diese Modifizierungen weisen einen direkten Zusam-
menhang mit den resultierenden Eigenschaften auf, die fiir lokale Gradierungen herangezogen
werden konnen. Am Beispiel der Hérte sind es vor allem die martensitischen Bereiche, die mit
den erginzenden Karbiden eine signifikante Verdnderung dieses Kennwertes zulassen [163,

165, 171].

Ausgehend von einer Eindringhérte des Grundwerkstoffs von ca. 2,8 GPa konnte durch das
Nachlegieren der obersten fiinf Schichten eine Erh6hung des Kennwerts auf ca. 3,5 GPa er-
reicht werden. Die Steigerung ist vor allem auf die an den Korngrenzen gebildeten Marten-
sitstrukturen und umgebenden Karbide zuriickzufiihren. Letztere sind es auch, die den Kohlen-
stoff in den lokalen Bereichen binden und somit dazu fiihren, dass die Probenhdhe keinen sig-
nifikanten Einfluss auf den erzielbaren Kohlenstoffgehalt hat. Unabhédngig von dem darunter
befindlichen Werkstoffvolumen fiihrt dieses nicht zu einer verstirkten Diffusion des Legie-
rungselements entgegen der Aufbaurichtung. Hier kann ausschlieBlich ein mdglicher Effekt re-
sultierend aus der Oberfldchentemperatur der Proben erwartet werden, wie in Abschnitt 6.1 dis-
kutiert. Der ansonsten vernachlédssigbare Einfluss wird zusétzlich durch Abbildung 5.36 ver-
deutlicht. Unterhalb des Kohlenstoffeintrages féllt der Gehalt des Legierungselementes inner-
halb weniger Schichten auf das Niveau des Grundwerkstoffs zuriick. Die hohe Affinitdt des
Chroms fiihrt zu einer sofortigen Bindung des iiberschiissigen Kohlenstoffs in temperaturstabi-
len Karbiden [174, 175]. Somit wird auch bei einer beginnenden Zersetzung des Martensits mit
fortlaufender Belichtung der weiteren Schichten keine Festphasendiffusion des Legierungsele-
mentes liber messbar gro3e Distanzen moglich. Dies unterstiitzt die feinstufige Abgrenzung der
Bereiche erhohter Kohlenstoffkonzentration und bildet die Grundlage einer zweidimensionalen
Gradierung entlang der Aufbaurichtung.

Die eingeschrinkte Festphasendiffusion des Kohlenstoffs kann auf den Bereich innerhalb ein-
zelner Schichten libertragen werden. Die begrenzte Verteilung des Legierungselements begiins-
tigt die Erweiterung der zweidimensionalen auf die dreidimensionale Gradierung. Bereits in
den Untersuchungen der unterschiedlichen Impulszeiten konnte eine Korrelation des Dosiervo-
lumens mit dem applizierten Durchmesser und dem daraus resultierenden Kohlenstoffgehalt
festgestellt werden (Abbildung 5.32). Allerdings wurde verdeutlicht, dass es unabhidngig von

der Impulszeit zu einer gleichméfigen Flidchenbelegung mit den Nanopartikeln kommt,
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wodurch stets ein vergleichbarer Elementgehalt erzeugt werden konnte. Die Maximalwerte
wurden mit Impulszeiten erreicht, fiir die Tropfendurchmesser gemessen wurden, die kleiner
als der Messdurchmesser der SOES (6 mm) sind. Dies deutet auf Konzentrationserh6hung der
Nanopartikel im Randbereich der Tropfen (Kaffee-Ring-Effekt) hin. Daraus ist abzuleiten, dass
geringere Impulszeiten eine konzentriertere Dosierung des in der Suspension befindlichen Koh-
lenstoffs ermoglichen. In Bezug auf die Realisierung der dreidimensionalen Gradierung wurde
dies genutzt, um den minimal beeinflussbaren Bereich innerhalb der Schichtebene zu identifi-
zieren. Bis zu der systemtechnisch minimal moéglichen Impulszeit von 0,52 ms konnte eine
messbare Gradierung des Gefiiges liber eine Breite von 0,6 mm erzielt werden. Mit einem Do-
siervolumen von 0,034 pl und der Partikelkonzentration von 2,5 Gew.-% scheint jedoch nicht
ausreichend viel Kohlenstoff fiir eine signifikante Erhohung der Eindringhérte nachlegiert wor-
den zu sein, um die notwendige Dichte der martensitischen Bereiche erzeugen zu kdnnen. Mit
der fiir die Demonstratoren eingesetzten Impulszeit von 3 ms hingegen konnten signifikante
Gradierungen ermoglicht werden.

AnschlieBend wurde das fliissige in-situ Nachlegieren fiir die Erzeugung gezielt dreidimensio-
nal gradierter Demonstratorstrukturen unter Anwendung der iiber das System generierten
Erkenntnisse herangezogen. Sowohl im as-built Zustand als auch nach einer ex-situ Warmebe-
handlung konnten feinstufig abgegrenzte Bereiche entlang der Aufbaurichtung und in der
Ebene einzelner Schichten erzeugt werden. Im Anschluss des PBF-LB/M Prozesses fiihren die
martensitische Bereiche mit chromreichen Karbiden zu einer Steigerung der Eindringhérte im
ferritischen Grundgefiige. Mit der Anwendung einer Austenitisierung erfolgt eine lokale Ho-
mogenisierung der nachlegierten Bereiche, wodurch eine hohere Dichte des feineren Zweipha-
sengefiiges herbeigefiihrt wird. Diese wiederum begiinstigt eine hohere Eindringhérte und er-
offnet dementsprechend auch im Anschluss an dieses Vorgehen eine dreidimensionale Gradie-

rung, die sich entsprechend in x/y-Ebene und entlang der Autbaurichtung identifizieren lasst.

Mit der erfolgreichen Demonstration des Potentials ldsst sich das entwickelte Verfahren in den
Gesamtkontext bestehender Systeme zur lokalen Gradierung einordnen (Abbildung 6.6). Das
fliissige in-situ Nachlegieren ist in die Ansétze der Prozesserweiterungen einzugliedern. Ge-
geniiber den darin befindlichen diisenbasierten Konzepten beschreitet dieses Konzept in der
Anwendung von Suspensionen neue Wege. Bisherige Konzepte verwenden vor allem trockene
Pulver, wodurch die FlieBfahigkeit eingeschréinkt ist und die reproduzierbare Dosierung ohne
Hilfsmittel signifikant erschwert wird [48]. Mit der verwendeten Suspension konnte eine repro-
duzierbare und prizise Applikation des Legierungselementes nachgewiesen werden, ohne Ein-

schrinkungen in der Qualitdt des liblichen Prozesses feststellen zu konnen. Die Auflésung des
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bestehenden Diisenansatzes von Ott et. al [48] von 1,75 mm im Durchmesser und 0,1 mm in
der Hohe konnten ebenfalls unterschritten werden. Hier ist zusétzlich darauf zu verweisen, dass
sowohl die Art der dispersen Phase, als auch die Konzentration in der Suspension als Stellgrof3e
verdndert werden kdnnen, um bereits mit der beim verwendeten System minimalen Impulszeit
von 0,52 ms signifikantere Verdnderungen des Gefliges gewdhrleisten zu konnen. Mit einer
Verdnderung des Diisensystems konnte entsprechend eine weitere Reduzierung applizierbarer

Dosiervolumen realisiert werden, in dem die Impulszeit weiter zu reduzieren wire.

Prozessparameter Pulverwerkstoff
[Abkﬁhlbedingungen] [Energieeintrag ] [Pulvermischung ]
Schichtzeit
Schichtrotation Scangeschw.

Spurabstand

Lokale
Gradierung
metallischer

Werkstoffe

Pulverentfernun Zwei Beschichter

Elektrografisch 2-Kammer-System

Pulver

[Dﬁsenbasierter Auftrag ] [Schablonenartiger Auftrag ] [Vollﬂéichiger Auftrag ]

Prozesserweiterungen

Abbildung 6.6: Ubersicht der verschiedenen Ansitze zur lokalen Gradierung metallischer Werkstoffe im PBF-LB/M erweitert
um den diisenbasierten Auftrag mittels Suspensionen und speziell dem entwickelten in-situ Nachlegieren

Gegeniiber den bestehenden Konzepten im Bereich der Prozesserweiterungen verbleibt die
Verwendung von Suspensionen einzigartig. Ein grofer Vorteil gegeniiber den beschichtenden
Ansitzen ist die ausbleibende Kontamination des verwendeten Grundwerkstoffs. Durch die
feindosierte Applikation der Suspension wird der Kontakt zum Pulverwerkstoff vermieden,
wodurch keine aufwendige Trennung der jeweiligen Werkstoffe notwendig wird. Dies konnte
durch chemische Analysen des recycelten Pulverwerkstoffs, aus einem Prozess hoher Impuls-
zeiten und damit viel eingebrachtem Kohlenstoff, bestitigt werden. Die Verwendung einzelner
Legierungselemente stellt bisweilen einen weiteren Unterschied zum aktuellen Stand der Tech-
nik dar. Bestehende Konzepte beziehen sich vor allem auf die Verarbeitung von Hybrid- oder
Multimaterialien. Diese umfassen entsprechend die Verwendung génzlich unterschiedlicher
Werkstoffe. Durch diese Verarbeitung konnen hohere Gradienten in den jeweiligen Eigenschaf-

ten erreicht werden, die allerdings ebenso oftmals durch die kontréren thermophysikalischen
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Eigenschaften zu Herausforderungen in der additiven Verarbeitbarkeit und Bauteilqualitét fiih-
ren. Im fliissigen in-situ Nachlegieren kann der Einfluss, der auf das Gefiige genommen werden
soll, flexibel eingestellt werden. Uber die zu gestaltenden Suspensionen kann ein beliebiges
Legierungselement in unterschiedlich hohen Konzentrationen eingetragen werden. Mit der Art
und Menge konnen von marginalen Verdanderungen der Legierungszusammensetzung, iiber die
Einbringungen nicht aufzulésender Dispersoide, bis hin zu vollsténdig neuen Werkstoffzusam-
mensetzungen verschiedenste Effekte verfolgt werden. Dabei ist zu beachten, dass auch ein-
zelne Legierungselemente ab einem spezifischen Elementgehalt die thermophysikalischen Ei-
genschaften des Werkstoffs verdndern und neue Herausforderungen hinsichtlich der Bauteil-

qualitit mit sich bringen konnen.
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7 Zusammenfassung

Mit der Entwicklung des suspensionsbasierten in-situ Nachlegierens konnte der Fertigungs-
zweig der additiven Fertigung erfolgreich um einen neuen Ansatz zur variablen Gradierung
metallischer Bauteile erweitert werden. Am Beispiel des ferritischen Edelstahls 1.4003 erm6g-
lichte die Integration eines Dosiersystems in eine PBF-LB/M Anlage sowohl die lokale, als
auch die homogene Erhohung des Kohlenstoffgehalts. Dazu wurde eine iiber einen Zeitraum
von mindestens 24 Stunden stabile Suspension einer Kohlenstoffkonzentration von 2,5 Gew.-%
formuliert. Unter Verwendung des kommerziellen Dosiersytems konnte das Fluid durch Aus-
bildung eines Dosierstrahls pridzise und reproduzierbar in feinjustierbaren Volumina appliziert
werden. Trotz einer tiber den Prozess ansteigenden Oberflichentemperatur der Probekdrper war
eine durchgingige Benetzung der Zielbereiche moglich. Damit konnte die erste Forschungshy-
pothese, die die kontaktlose und prézise Positionierung des Legierungselements umfasst, besti-

tigt werden.

Ausgehend von dieser Grundlage erfolgte die Untersuchung des Einflusses des nanopartikuli-
ren Kohlenstoffs auf die Mikrostruktur des chromreichen Stahls. Es konnte festgestellt werden,
dass bereits einzelne Umschmelzvorginge ausreichen, um den zusétzlichen Kohlenstoff im Ge-
fiige einzubinden. Die ferritische Mikrostruktur wurde im Zuge des erhohten Gehalts des Le-
gierungselements um austenitische respektive martensitische Bereiche erweitert. Zudem wurde
der lokale Ausscheidungsdruck so stark erhoht, dass es trotz der hohen Abkiihlgeschwindigkei-
ten zur Bildung chromreicher Karbide kam. Diese begiinstigten die Bindung des eingetragenen
Kohlenstoffs in den entsprechenden Nachlegierungszonen. Die lokal begrenzte Elementvertei-
lung konnte auch durch die Verwendung eines unterschiedlichen Prozessparametersatzes nicht
mafgeblich verdndert werden. Nach dem initialen Umschmelzen bewirkte eine Sekundirbe-
lichtung unterschiedlicher Laserleistungen hingegen vor allem die Erh6hung des Temperaturni-
veaus, wodurch dem Kohlenstoff mehr Zeit fiir eine homogenere Verteilung innerhalb des lo-
kalen Bereichs gegeben wird. Dieser Einfluss konnte im Rahmen einer weiteren Erhohung des
Kohlenstoffgehalts genutzt werden, um die martensitische Umwandlung phasenweise zu unter-
driicken und einen Anteil von bis zu 16 % Restaustenit zu erzeugen. Die zweite Forschungshy-
pothese, die die Beeinflussung der Verteilung des applizierten Legierungselements durch die
angewendeten Prozessparameter und die Anzahl der Belichtungsvorgénge umfasst, kann somit
nur bedingt bestétigt werden. Mit den in dieser Arbeit verdnderten Parametern des primiren
Umschmelzvorgangs konnte kein Einfluss auf die Verteilung des Kohlenstoffs iiber die nach-
legierte Zone hinweg genommen werden. Der Einfluss der Sekundérbelichtungen auf das Tem-

peraturniveau zeigen jedoch, dass die Homogenitit der Kohlenstoffverteilung innerhalb der
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nachlegierten Schichten beeinflussbar ist und somit auch {iber die Variation der Laserleistung
oder der Scangeschwindigkeit weiter einstellbar wire. Die Verteilung des Kohlenstoffs au3er-
halb des nachlegierten Bereichs war im spezifischen System aufgrund des hohen Chromgehalts
und der damit einhergehenden Karbidbildung erschwert. Mit einer Verdnderung der jeweiligen
Komponenten des Grundwerkstoffs bzw. des Legierungselementes sollte diese These erneut

untersucht werden.

AbschlieBend wird die dritte Forschungshypothese aufgegriffen. Diese beschreibt die Moglich-
keit des fliissigen in-situ Nachlegierens sowohl lokal gradierte, als auch homogene Proben einer
feinstufig eingestellten Legierungszusammensetzung ausgehend des gleichen Grundwerkstoffs
zu erzeugen. Hier konnte nachgewiesen werden, dass iiber verédnderte Schichtintervalle, in de-
nen ein Kohlenstoffeintrag realisiert wurde, eine feinstufige Einstellung des Kohlenstoffgehalts
der gesamten Probe moglich ist. Der Einfluss des zulegierten Elementes konnte dabei iiber die
Verianderung bzw. Verschiebung werkstoffspezifischer Umwandlungsvorgénge bestétigt wer-
den. Der in diesen Proben maximal erreichte Kohlenstoffgehalt von ca. 0,10 Gew.-% konnte
nachfolgend auf die lokale Gradierung der Proben libertragen werden. Es zeigte sich, dass be-
reits vom nachlegierten Kohlenstoffgehalt einzelner Schichten auf die zu erreichende Gesamt-
konzentration bei homogener Nachlegierung geschlossen werden kann. Die initiale Bildung der
chromreichen Karbide bindet den lokalen Kohlenstoff entsprechend so stark, dass unabhingig
von der Hohe des Eintrages der initial eingebrachte Elementgehalt erreicht werden kann. Ein-
flussfaktoren fiir den zu erreichenden Kohlenstoffanteil sind hier vor allem die Konzentration
der dispersen Phase in der Suspension und die Anzahl applizierter Dosiervorgdnge. Der mini-
mal beeinflussbare Bereich hiangt von der zu erzielenden Auspriagung der Gradierung und dem
verwendeten Legierungssystem bzw. Werkstoff ab. In diesem Fall war fiir eine signifikante
Verinderung der Mikrostruktur ein Uberschreiten der Kohlenstoffloslichkeit des Ferrits zu et-
reichen, womit eine Bildung von Karbiden und martensitischen Bereichen einherging. Mit dem
systemtechnisch geringsten Dosiervolumen konnte eine minimale Breite von 0,6 mm iiber meh-

rere Schichten hinweg gradiert werden.

AbschlieBend ist zusammenzufassen, dass die entwickelte Methode zielgenau und minimaldo-
siert angewendet werden konnte. Sie ermdglichte die feinstufige Verdnderung der Kornmor-
phologie und Phasenzusammensetzung, wodurch eine signifikant hhere Eindringhérte erreicht
wurde. Die lokale Gradierung veranlasst abschlieend die vollumfiangliche Bestétigung der
dritten Forschungshypothese, da sowohl homogen als auch feinstufig gradiert nachlegierte Pro-

ben hergestellt werden konnten.

146



8 Ausblick

Mit der erfolgreichen Entwicklung des suspensionsbasierten in-situ Nachlegierens lassen sich
bereits neue Forschungsfelder fiir diese Technologie identifizieren. Es ist zuerst der Bereich der
Suspensionen zu nennen. Neben dem wirksamen Legierungselement Kohlenstoff zeichnen sich
zahlreiche weitere Elemente durch einen spezifischen Einfluss auf den Grundwerkstoff Stahl
aus. Sowohl einzelne Elemente wie Mangan oder Nickel als auch Elementkombinationen aus
Kohlenstoff und Karbidbildnern sind hierbei von groem Interesse. So konnen zusétzlich ein-
zubringende Karbide potenziell den Formgedachtniseffekt in FeMn-Legierungen beeinflussen
oder hochfeste Metallmatrixcomposite erzeugt werden.

Neben der dispersen Phase ist auch beim Losungsmittel von weiterem Entwicklungspotential
auszugehen. Bereits in den Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit wurde deutlich, dass die
Oberflachentemperatur sich nahe der Leidenfrosttemperatur bewegt. Mit dem Einsatz von
bspw. polymeren Fluiden kdnnte das mogliche Prozessfenster zu hoheren Temperaturen ver-
schoben werden. Zum einen konnen iiber ein veréndertes Losungsmittel oder Additive zusétz-
liche Elemente eingebracht werden, die moglicherweise im Geflige genutzt werden konnten.
Zum anderen eroffnet diese Gegebenheit eine groflere Bandbreite zu verwendender Grund-
werkstoffe. Zahlreiche Werkstoffe bendtigen zur additiven Verarbeitung ein hoheres Tempera-
turniveau, das iiber die Nutzung der Plattformheizung eingestellt wird. Bislang wiren fiir die
bestehende Zusammensetzung aus Suspension und Prozessoberfliche maximale Temperaturen
von ca. 200 °C moglich. Um dieses Prozessfenster zu erweitern wire also die Entwicklung bzw.

Erprobung weiterer Fluide notwendig.

Weiteres Entwicklungspotential bietet der Grundwerkstoff. Im Rahmen dieser Arbeit konnten
bereits signifikante Verdnderungen in der Phasenzusammensetzung erreicht werden, die nach-
folgend auch auf weitere Stahlsorten iibertragen werden kénnten. Doch auch eine Ubertragung
auf andere Werkstoffgruppen kann vielfiltige Anwendungsmoglichkeiten erschlieen. Vor al-
lem Aluminiumlegierungen sind hier zu nennen. Mit einer speziell durch intermetallische Pha-
sen einzustellenden Festigkeit bietet diese Werkstoffgruppe spannende Grundlagen fiir das lo-
kale Nachlegieren verschiedenster Elemente. Die hohe Warmeleitfahigkeit des Basiselements
wiirde auch prozesstechnisch vermutlich neue Herausforderungen mit sich bringen, da zum
Beispiel eine deutlich niedrigere Oberflachentemperatur oder auch eine stérkere Festphasendif-

fusion der eingetragenen Elemente erwartet werden kann.
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Als ein letzter Punkt ist die Untersuchung der Ubertragbarkeit des suspensionsbasierten in-situ
Nachlegierens auf weitere Prozesse der additiven Fertigung metallischer Werkstoffe zu benen-
nen. Die Integration eines Druckkopfes, wie in dieser Arbeit verwendet, kann komplementér
zu den bestehenden Komponenten einer additiven Fertigungsanlage geschehen und ldsst sich
mit einem zusétzlichen Prozessschritt in die Koordination des Hauptprozesses eingliedern. Es
konnte gezeigt werden, dass der entwickelte Applikationsvorgang nahezu unabhingig vom
nachfolgenden Prozessschritt durchzufiihren ist. Die allgemeine Anwendbarkeit und Ubertrag-
barkeit machen das generelle Verfahrensprinzip interessant fiir weitere Technologien wie dem

PBF-EB/M, dem Binder Jetting oder auch dem Laserauftragsschmelzen (LMD).

Durch diese hohe Flexibilitit in Bezug auf das verwendete Legierungselement, den verwende-
ten Grundwerkstoff oder auch die verwendete additive Fertigungstechnologie, er6ffnen sich
zahlreiche Anwendungsgebiete, in denen diese Technologie die Effizienz und Funktionalitét
der Produkte zu steigern vermag. So umfassen mogliche Anwendungsfille die dreidimensio-
nale funktionale Gradierung der mechanischen Eigenschaften, wie z.B. fiir stoBabsorbierende
Strukturen oder verschleiBfeste Geometrien. Des Weiteren sind aber auch graduelle Verdnde-
rung anderer physikalische Eigenschaften wie der Warmeleitfahigkeit und der Korrosionsbe-
standigkeit grundsdtzlich moglich. Das Verfahren bietet die Mdglichkeit diese Eigenschaften
sowohl innenliegend im Bauteil (verstirkte oder reduzierte Wérmeleitfahigkeit) als auch flexi-
bel in unterschiedlichen Schichtstirken des Randbereiches (Verschleilschutz) auszulegen. Wie
bereits prisentiert, konnen auch Signaturen durch strukturelle Verdnderungen eingebracht wer-
den, die vor allem im Sicherheitsbereich oder der Informationsiibertragung von Relevanz wi-
ren. Neben den anwendungsbezogenen Beispielen kann die Technologie zusétzlich eine 6ko-
nomische und dkologische Moglichkeit einer Hochdurchsatzlegierungsentwicklung darstellen.
Aus dem Nachlegieren kleinster Volumenbereiche kdnnen bereits Einfliisse der spezifischen
Legierungselemente auf den Grundwerkstoff dargestellt werden. So wire es moglich ver-
schiedenste Konzentrationen eines Legierungselementes oder durch eine Systemerweiterung
verschiedene Legierungselemente innerhalb eines einzigen Prozessablaufs zu untersuchen.
Diese Erkenntnisse auf der Mikroebene konnen auf vollvolumetrische Probekorper hochskaliert
werden, wodurch bereits frithzeitig Aussagen iiber Einfliisse von Legierungselementen oder
iiber die Verarbeitbarkeit verschiedener Zusammensetzung bzw. Grundwerkstoffe erlangt wer-
den konnen. Dies konnte zu einem gewissen Maf3e die hochenergieintensive Pulverherstellung
und Charakterisierung auf die Erzeugung einiger weniger Grundlegierungen beschrianken, die
sukzessive untersucht werden und erst nach Bestédtigung der Eignung bzw. der genauen Legie-

rungszusammensetzung in groleren Mengen erzeugt werden.
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