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Kurzbeschreibung

Die vorliegende Arbeit handelt von den mechanischen Eigenschaften und dem Gefiige des
mittels Binder Jetting (BJT) additiv gefertigten Stahls 17-4 PH (1.4542). Eingangs wird die Re-
produzierbarkeit der Griindichte in Abhangigkeit vom Bauzyklus und der Probenposition im
Bauraum der BJT-Anlage ermittelt. Anhand von Wiirfel- und Zugproben folgen Untersuchun-
gen beziiglich des Einflusses von Sintertemperatur und Haltezeit sowie des Einflusses der
Probengeometrie auf Geftigemerkmale wie Porositit, Phasenverteilung und Korngrofie ebenso
wie auf Harte, Festigkeit und Duktilitat. Der Fokus der Experimente liegt dabei stets auf den
Wechselwirkungen zwischen den mechanischen Eigenschaften und dem zugrunde liegenden
Gefiige. Dariiber hinaus wird im Rahmen der Arbeit eine angepasste Warmebehandlung fiir
den mittels BJT gefertigten 17-4 PH vorgestellt, die im Gegensatz zur konventionellen War-
mebehandlung die martensitische Umwandlung und die Ausscheidungsverfestigung fiir Geo-
metrien mit Wandstarken von bis zu 15 mm gewihrleistet. Abschlieffend werden das Ermii-
dungsverhalten sowie die Zugeigenschaften und die Kerbschlagzidhigkeit in Abhingigkeit der
Aufbaurichtung beim Drucken fiir einen geharteten und einen {tiberalterten Warmebehand-
lungszustand (H900* und H1150M*) vorgestellt.

Abstract

This study addresses the mechanical properties and microstructure of a 17-4 PH martensitic
steel (1.4542) additively manufactured by means of binder jetting (BJT). Initially, the reprodu-
cibility of green density as a function of the build cycle and the specimen position in the build
chamber of the B]T-system is analyzed. By using cubic specimens and tensile specimens, the ef-
fects of sintering temperature, hold time and specimen geometry are investigated with respect
to microstructural characteristics such as porosity, phase distribution and grain size as well
as to hardness, strength and ductility. The experiments are focussed on the correlations bet-
ween the mechanical properties and the corresponding microstructures. In addition, the study
presents an adapted heat treatment for the 17-4 PH produced by BJT, which ensures marten-
sitic transformation and precipitation hardening for geometries with wall thicknesses of up to
15 mm in contrast to the conventional heat treatment. Finally, the fatigue behavior as well as the
tensile properties and the notched impact strength as a function of the build direction during
printing are presented for a hardened and an overaged heat treatment condition (H900* and
H1150M*).






vl

Kurzzeichenverzeichnis

Lateinische Buchstaben

Formelzeichen Einheit

D10/50/90
fc
fs

0O o9

VTr

mbar
%
J

wm
MPa
MPa

kgm? (s 2mol K) "

MPa
wm
Y%
min
°C
°C
cm
cm
cm

cm

W W W W W

cm

Bedeutung

Oberflache

Bruchdehnung (Index k nach DIN EN ISO 6892)
Konstante (Wohlerversuch)
Diffusionskoeffizient

materialspezifische Diffusionskonstante
Partikeldurchmesser des Perzentils 10/50/90 %
relative Griindichte, engl. fractional green density
relative Sinterdichte, engl. fractional sintered density
Erdbeschleunigung

Korngrofie

Anfangskorngrofie

Steigung der Zeitfestigkeitsgeraden
Geschwindigkeitskonstante

Griinlingsmasse

Pulvermasse

Martensitfinishtemperatur
Martensitstarttemperatur

Bruchlastspielzahl

Grenzlastspielzahl

Druck

Uberlebenswahrscheinlichkeit
Aktivierungsenergie

Spannungsverhiltnis

Arithmetischer Mittenrauwert

Zugfestigkeit

Dehngrenze

universelle Gaskonstante

Wechselfestigkeit bei 90 % Uberlebenswahrscheinlichkeit
Rautiefe

Sattigungsverhiltnis

Zeit, Dauer

Temperatur

Sintertemperatur

Volumen

Bindervolumen

Volumen der 3D-Probenbeschriftung
Pulvervolumen

Tropfchenvolumen



VIII

1h'!

=i 2<

Griechische Buchstaben

Formelzeichen Einheit

Y Jm?
I %
Ix/v/z %o

Ax mm
Ay mm
Az um

0 o

p gcm™
0B gem™
oG gcm?
s gcm?
Oa MPa
®i %

Wi %

Volumenstrom
Kerbschlagbiegearbeit
Mittelwert

Bedeutung

Oberflachenenergie
Schwindung

unidirektionale Schwindung in X/Y/Z
Tropfchenabstand in X-Richtung
Tropfchenabstand in Y-Richtung
Schichtdicke

Winkel bei der XRD-Analyse
Dichte

Dichte des Binders

Griindichte

Dichte im gesinterten Zustand
Spannungsamplitude
Volumenanteil des Elements i
Masseanteil des Elements i



IX

Abkiirzungsverzeichnis

3DP
AB
AL
AM
AS

BJ
BJT
CJ
DK
DDK
DIN
DoD
DP
EBSD
EDS
engl.
FFF
GA
GDOES

HCF
HIP
HRC
HV
KBP
kfz
krz
LCF
LG
MIM
MIT
MPa
MPIF
MZP
NalN
OES
PBF
PD
PE
PH
PM

3D-Drucken, 3D-Printing

As-built

Auslagern

Additive Manufacturing
As-sintered

Baujob

Binder Jetting

Continous Jet

Druckkopf

Dynamische Differenzkalorimetrie
Deutsches Institut fiir Normung
Drop-on-Demand
Dualphasenstahl

Electron Backscatter Diffraction
Energiedispersive Rontgenspektroskopie
englisch

Fused Filament Fabrication
gas-atomized

Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy
horizontal

High Cycle Fatigue

Hot Isostatic Pressing

Harte nach Rockwell

Harte nach Vickers
Kerbschlagbiegepriifungen
kubisch-flichenzentriert
kubisch-raumzentriert

Low Cycle Fatigue
Losungsgliihen

Metal Injection Molding
Massachusetts Institute of Technology
Megapascal

Metal Powder Industries Federation
Mikro-Zugpriifungen

Not a Number

Optical Emission Spectrometry
Powder Bed Fusion
Packungsdichte

Porenebene

Precipitation Hardening
Pulvermetallurgie



PR
RA
REM
Std.
TEM
TGA
TK
TRIP
TWIP

VHCF
WA
WV
XRD

Pulverreservoir

Restaustenit
Rasterelektronenmikroskopie
Standard
Transmissionselektronenmikroskopie
thermogravimetrische Analyse
Tiefkiihlen

Transformation Induced Plasticity
Twinning Induced Plasticity
vertikal

Very High Cycle Fatigue
water-atomized

Wohlerversuche

X-ray Diffraction



Inhaltsverzeichnis XI

Inhaltsverzeichnis

Kurzzeichenverzeichnis VII
Abkiirzungsverzeichnis IX
Abbildungsverzeichnis XIII
Tabellenverzeichnis XVII
1 Einleitung 1
2 Grundlagen 3
2.1 Konventionell hergestellter 17-4PH . . .. .. ... .. ...... .. ...... 3
211 Gefiigedes17-4PH . . . .. ... ... ... oo 6
2.1.2 Mechanische Eigenschaftenvon17-4PH . . ... ... ... ... .... 6
2.2 Mittels Powder Bed Fusion (PBF) hergestellter 17-4PH . . . .. ... ... ... 8
221 GefiigedesPBF-17-4PH . . . . ... ... ... .. ... .. .. ... ... 8
2.2.2 Mechanische Eigenschaften von PBF-17-4PH . . . . . .. ... ... ... 9
2.3 Mittels Metal Injection Molding (MIM) hergestellter 17-4PH . . . . . ... ... 13
231 GefiigedesMIM-17-4PH . . .. ... ... ... ... ... .. ... .. 15
2.3.2 Mechanische Eigenschaften von MIM-17-4PH . . . ... ... ... ... 18
24 BinderJetting (BJT) . . . . . . . ... . 21
241 Fertigungsprozessbeim BJT . . . .. ... .. ... ... ... ... ... 21

2.4.2  Wechselwirkungen zwischen Rohmaterialien, Fertigungsprozess und Bau-
teilqualitat . . . . ... ... L 25
3 Zielsetzung und Vorgehen 31
4 Experimentelles Vorgehen 33
4.1 Verarbeitete Materialien . . . . . . . . . . . e 33
42 HerstellungderProben . . . . .. ... ... ... . L oL o 34
43 Angewandte Analysemethoden . . . . . ... ... .. ... .. o 0oL 40
43.1 Analyse von Schwindung und Dichte . . . . ... ... ... ....... 40
43.2 Analyse der mechanischen Eigenschaften . . . . .. ... ... ...... 41
433 AnalysedesGefiiges . . . . ... ... ... ... L. 43
5 Ergebnisse 47
5.1 Reproduzierbarkeit der Griindichte . . . ... ... ... ............. 47
52 Gesinterter Zustand . . . . . . ... e e 48
521 Schwindungund Dichte . . . ... ... ... ... ... ........ 48
522 Gefligeim gesinterten Zustand . . . . . . ... ... 0oL 50
5.2.3 Mechanische Eigenschaften im gesinterten Zustand . . . . . . ... ... 62
5.3 Konventionelle Warmebehandlung H900 . . . . . ... ..... ... .. ... .. 67
5.4 Angepasste Warmebehandlung H900* und H1150M* . . . ... ... ... ... 68

5.4.1 Gefiige in den warmebehandelten Zustanden H900* und H1150M* . . . 68



XII Inhaltsverzeichnis

54.2 Mechanische Eigenschaften in den warmebehandelten Zustanden H900*

und HI150M* . . . . . oo oo 69
5.5 Einfluss der Aufbaurichtung. . . . . .. .. ... ... ... ... .. ... ... 77
55.1 Gefiige in Abhédngigkeit der Aufbaurichtung . . . . . .. ... ... ... 77
5.5.2 Mechanische Eigenschaften in Abhangigkeit der Aufbaurichtung . . . . 78
6 Diskussion 85
6.1 Reproduzierbarkeit der Griindichte . . .. ... ... ... . ... .. ...... 85
6.2 Korrelationen im gesinterten Zustand . . . . ... ... ... . L. 86
6.2.1 Einfluss der Griindichte auf die Sinterdichte und Schwindung . . . . . . 86

6.2.2  Einfluss der Sintertemperatur und Haltezeit auf die Dichte und das Ge-
flige. . . . .. 88

6.2.3 FEinfluss des Probenquerschnitts und der Position im Bauraum auf die
Dichteund das Gefiige . . . . . .. ... .. ... ... .. ......... 90

6.2.4 FEinfluss der Sinterdichte und des Gefiiges auf die mechanischen Eigen-
schaften . . . ... ... ... 93
6.3 Anpassung der Warmebehandlung . . . . . .. ... .. ... ... .. .. ..., 95
6.4 Einfluss der Aufbaurichtung auf die mechanischen Eigenschaften . . . . . . .. 104
7 Zusammenfassung und Ausblick 107

Literaturverzeichnis 109



Abbildungsverzeichnis XIII
Abbildungsverzeichnis
Einordnung des 17-4 PH in die Gruppe der Maraging-Stdhle . . . . . . ... .. 3
Pseudo-bindres Phasendiagramm einer dem 17-4 PH dhnlichen Legierung . . . 5
Gefiige des konventionell gefertigten 17-4 PH in den Warmebehandlungszustan-
den: a) LG, b) LG+H900,c) LG+H1150 . . . . ... ...... .. ......... 6
4  Ermiidungsdaten von konventionell gefertigtem 17-4PH . . . . ... ... ... 7
5  Gefiigeaufnahmen von PBF-17-4 PH: a) AB, b) homogenisiert und LG, c) H1025 8
6  Ermiidungsdaten vonPBF-17-4PH . . . . . .. ... ... ..... .. ...... 11
7 REM-Aufnahmen von Ermiidungsbruchflichen des PBF-17-4 PHim AB-Zustand 12
8  a) Schematische Darstellung des Verdichtens und Vergroberns wahrend des Sin-
terns, b) Zweiteilchenmodell . . . . . . . ... ... Lo o Lo 14
9  Einteilung des Sinterprozesses in Sinterstadien . . . . .. ... ... ... .. .. 15
10  Sinterdichte (fs) in Abhdngigkeit der Sintertemperatur (Ts) und Haltezeit (ts) . 16
11  Porositdt und o-Ferrit-Anteil in Abhidngigkeit des C-Gehalts und der Sintertem-
peratur (Ts) . . . . . .. . . . 17
12 Gefiigeaufnahmen von MIM-17-4 PH in Abhéngigkeit der Sintertemperatur . . 17
13 Korngrofle (G) in Abhédngigkeit der Sintertemperatur (Ts), Haltezeit (ts) und Sin-
terdichte (fs) . . . . . . . . . 18
14 Zugfestigkeit (Ry,) und Bruchdehnung (Ay) in Abhédngigkeit von der Sinterdich-
te(fg) . . v e e e 19
15  Mit Oxiden besetzte Bruchfldche einer Zugprobe aus MIM-17-4PH . . . . . .. 20
16  Typischer Ablauf eines additiven Fertigungsprozesses . . . . . . ... ... ... 22
17 Schematische Darstellung des BJT-Prozesses . . . . ... ... .......... 23
18  Schematische Darstellung verschiedener Druckkopftypen und Tropfchenabstan-
de . . . 24
19  Binderausbreitung und -penetration in Abhingigkeit des Sattigungsverhaltnis-
SES(S) « o i 27
20 Wiirfelgeometrie infolge a) idealer und b) unzureichender Bindertrocknung; c)
sukzessiver, lateraler Versatz einzelner Schichten mit zunehmendem, zu hohem
Sattigungsverhdltnis (S) . . . ... ... ... oo 28
21 Fir das Binder Jetting charakteristische Porositit bei optimierungsbediirftigen
Parametern und/oder Materialien in a) BJT-IN 625, b) BJT-Cu und c) BJT-Ti 29
22 Partikelgrofienverteilung des verarbeiteten 17-4 PH-Pulvers . . . . . .. .. .. 33
23 REM-Aufnahmen a) des verarbeiteten Pulvers und b) der Bruchfldche eines Griin-
lings . . . . . . 34
24  Zum Drucken eingesetzte BJT-Anlage ExOne Innovent+ . . .. .. ... .. .. 36
25  Ubersicht der Baujobs (BJ) mit den Probekérpernaus Tab.9 . . . . ... .. .. 38
26  Temperaturprofil des Entbinder- und Sinterlaufs exemplarisch fir 1300-90 . . . 39
27  Zeichnung einer Mikro-Zugprobe . . . . . . ... ... ... oL 0L 41
28 Zeichnung einer Umlaufbiegeprobe . . .. ... ... .. .. ... .. ...... 42
29  Schematische Darstellung der Position der GDOES-Analysen (Einheit mm) 45



XIV Abbildungsverzeichnis

30 Uber elf Bauzyklen gemittelte Griindichte (fg) der 5mm-, 10 mm- und 15 mm-

Wiirfel a) in Abhdngigkeit der Z-Position (unten/oben) und b) in Abhédngigkeit

der XY-Position (hi-li/vo-re) im Bauraum . . . ... ... ... .. ... ..... 47
31 Griindichte (fg) der 5mm-, 10 mm- und 15mm-Wiirfel in Abhidngigkeit vom

Bauzyklus . . ... ... .. 48
32 Schwindung (I') in Abhédngigkeit der Richtung (X, Y, Z) und des Sinterlaufs

(Tab. 10) . . . o o e 48
33 Schwindung (') in Abhdngigkeit der Richtung (X, Y, Z) und der Wiirfelgrofle

BGmm,10mm, 15mm) . . . . . ... e e e e 49
34 Sinterdichte (fs) in Abhéngigkeit der relativen Griindichte (fg), der Wiirfelgrofie

(5,10, 15mm) und des Sinterlaufs (Tab.10) . . . ... ... ... ... ...... 50
35 Ungeitzte Schliffbilder zeigen die Porositit in der YZ-, XZ- und XY-Ebene eines

15 mm-Wiirfels des Sinterlaufs 1270-30 . . . . . . . . . . . . ... ... ... ... 51
36 Ungeitzte Schliffbilder der Randbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe 52
37  Ungeitzte Schliffbilder der Kernbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe. 53
38 Geiétzte Schliffbilder der Randbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe . . 55
39  Geiétzte Schliffbilder der Kernbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe . . 56
40 Ungedtzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1270-

30,Randund Kern . . . . . . . ... .. 57
41  Ungedtzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1360-

30, Randund Kern . . . . . . . . . ... 57
42 Ungedtzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1330-

60, Randund Kern . . . . . . . . . e 58
43  Geatzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1360-

30,Randund Kern . . . . . . . . . . . 59
44 Ubersichtsaufnahmen geétzter Schliffe von 10 mm-Wiirfeln der Zustédnde 1360-

30 (links) und 1360-180 (rechts); die horizontale, gepunktete Linie stellt eine Rei-

he von Héarteeindriicken (HV10)dar. . . . . . .. ... ... ... ... ...... 59
45  Geitzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1330-

60, Randund Kern . . . . . . . . . e 60
46  Geatzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1300-

90, Randund Kern . . . . . . . . . . . ... e 60
47  Elementkarten des Kernbereichs eines 15 mm-Wiirfels des Zustands 1330-60; die

gelben Pfeile markieren Orte lokal erhohter O- und Si-Gehalte. . . . . . . . . .. 61
48 Elementkarten des Randbereichs eines 15 mm-Wiirfels des Zustands 1360-30; die

gelben Pfeile markieren Orte lokal erhohter O- und Si-Gehalte. . . . . . . . . .. 61
49  Lokale chemische Zusammensetzung entlang der Z-Richtung durch 15 mm-Wiirfel

der Sinterlaufe 1330-60 (a, ¢) und 1360-180 (b, d) von Kern (0 mm) bis Rand

(7,5mm) . .. 62
50 EBSD-Aufnahmen von 15 mm-Wiirfeln a) im Kernbereich (1330-60) und b) im

Randbereich (1360-30) . . . . . . . . . . . .. 63
51 Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern

von 15 mm-Wiirfeln abhédngig von Sintertemperatur und Haltezeit . . . . . .. 64



Abbildungsverzeichnis

XV

52

53

54

55

56

57

58

59

60

61

62

63

64

65

66

67

68

Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln der Zustinde a) 1270-30, b) 1360-30, c)
1300-90, d) 1330-60 und €) 1360-180 . . . . . . . . . . . ..
Zugfestigkeit (R ), Dehngrenze (R02) und Bruchdehnung (Ay4) in Abhéngigkeit
der Sintertemperatur (Ts) und Haltezeit (ts); Probentyp: PM-Zugprobe . . . . .
Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und warmebehan-
delten Zustand H900; Sinterlauf: 1300-90 . . . . . . . . . . . . ... .. ... ..
Geitzte Schliffbilder von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln des warmebehan-
delten Zustands H900*, Rand und Kern . . . . ... ... ... ... .......
Geitzte Schliffbilder von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln des wiarmebehan-
delten Zustands H1150M*, Randund Kern . . . . . ... ... ... ... ....
Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und angepasst wir-
mebehandelten Zustand (H900*) . . . .. ... ... ... ... ... ... ....
Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und warmebehan-
delten Zustand (HI150M*) . . . . . . . . . . . . e e e
a) Zugfestigkeit (Ry), b) Dehngrenze (R0,2) und c) Bruchdehnung (A4) des ge-
maf3 1300-90, 1330-60 und 1360-180 gesinterten Werkstoffs im gesinterten (AS)
und in den angepasst warmebehandelten Zustanden H900* und H1150M?*; Pro-
bentyp: PM-Zugprobe . . . . .. ... ..

REM-Aufnahmen der Bruchfldchen von gemafs 1300-90 gesinterten PM-Zugproben

im gesinterten (AS) und den angepasst warmebehandelten Zustanden H900*
und HI150M* . . . . . 0L
REM- und EDS-Aufnahmen der sphérischen Einschliisse in den Bruchflichen
der PM-Zugproben . . . . .. .. ...
Wohlerkurven der warmebehandelten Zustande H900* und H1150M* . . . . .
REM-Aufnahmen der Bruchflichen von vier Ausreifsern der Umlaufbiegeversu-
che (Abb. 62); a) H900*-600MPa-18.500, b) H900*-400MPa-171.600, c) H1150M*-
500MPa-19.300 und d) H1150M*-400MPa-634.000 . . ... ... ... ......
REM-Aufnahmen von Anrissen in den Bruchflachen von Umlaufbiegeproben im
H900*-Zustand . . . . ... ... ..
REM-Aufnahmen von Anrissen in den Bruchflachen von Umlaufbiegeproben im
H1150M*-Zustand . . . . ... .. ... ... .. ..
REM-Aufnahmen der duktilen Restgewaltbriiche von Umlaufbiegeproben a) im
H900*- und b) im H1150M*-Zustand . . . . . . ... .. ... ... ... .....
Geaitzte Schliffe von Mikrozugproben der Aufbaurichtungen X, Y, und Z im ge-
sinterten Zustand (1300-90) . . . . . . . ... ...
a) Zugfestigkeit (Ry), b) Dehngrenze (Rp0,2) und c) Bruchdehnung (A3) auf Ba-
sis der Sinterldufe 1300-90, 1330-60 und 1360-180 fiir den gesinterten und den
H900*-wéarmebehandelten Zustand in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y,
Z); Probentyp: Mikro-Zugprobe . . . . . . ... ... L oL L

65

66

67

68

69

69

70

71

72

72

73

74

75

76

76

77

78



XVI Abbildungsverzeichnis
69 REM-Aufnahmen der Bruchflachen von Mikrozugproben im gesinterten Zustand
(1300-90) in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung (X,Y,Z) . . ... ... ... ... 79
70  REM-Aufnahmen der Bruchfldchen von Mikrozugproben im H900*-Zustand (1300-
90) in Abhéangigkeit der Aufbaurichtung (X,Y,Z). . . . ... ... ... ... .. 80
71  Kerbschlagarbeit (W) des nach 1300-90 gesinterten Zustands (AS) und der wir-
mebehandelten Zustinde H900* und H1150M*, in Abhéangigkeit von der Auf-
baurichtung (X, Y,Z) . . ... ... .. . 81
72 Aufnahmen der Bruchflichen von Kerbschlagproben der Aufbaurichtung a) X,
b) Y und c) Zim gesinterten Zustand . . . . . .. ... .. oo Lo 82
73 REM-Aufnahmen der Bruchflichen von Kerbschlagproben im gesinterten Zu-
stand (AS) in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z); links: Probenmitte,
rechts: Schublippe (vgl. Abb.72) . . .. ... ... ... ... .. ... . ... 83
74  Einzelbetrachtung des Zusammenhangs zwischen relativer Griindichte (fg) und
Sinterdichte (fs) der 10 mm-Wiirfel . . . . .. ... ... ... ... .. ...... 87
75 Mikro-CT-Aufnahme eines 5 mm-Wiirfels im Griinlingszustand . . . . . . . .. 87
76  Korrelation zwischen Griindichte (fg), Sinterdichte (fs) und Schwindung (") fiir
die 10 mm-Wiirfel der Sinterldufe a) 1270-30 und b) 1330-180 . . . . . . . . . .. 88
77  Hirte im Kern der 15 mm-Wiirfel in Abhédngigkeit der Sinterdichte (fs) . . . . . 93
78  a) Zugfestigkeit (Rym) und b) Bruchdehnung (A) in Abhédngigkeit der Sinterdichte
(B) 94
79  Volumenanteil an krz-/kfz-Gitterstruktur (@, ,/xf,) und Masseanteil an N (wyy)
in Abhdngigkeit des Warmebehandlungszustands. . . . . . .. .. ... ... .. 96
80 Harte der 5mm-, 10mm- und 15mm-Wiirfel in Abhidngigkeit des Wéarmebe-
handlungszustands (H900, LG60, LG90, LG90+TK) im Vergleich zum gemafs
1300-90 gesinterten Zustand (AS) . . . . . ... ... ... Lo L 97
81 Lokaler N- und C-Gehalt (wy/c) von 15 mm-Wiirfeln in Abhéngigkeit des War-
mebehandlungszustands (AS, H900, H900%) . . . . ... .............. 98
82 Lokale Martensitstarttemperatur (Ms), berechnet nach GI. 13 auf Basis der OES-
Ergebnisse von 15mm-Wiirfeln . . . ... ... ... .. .. ... .. .. .. 99
83 a) Ungedtztes und b) gedtztes Schliffbild einer Umlaufbiegeprobe (H900*) . . . 102
84  Vergleich der Ergebnisse des Wohlerversuchs (WV) mit BJT-17-4 PH im Zustand
H900* mit mittels PBF (WV17-22) und konventionell (WV2-3) gefertigtem 17-
4 PH vergleichbarer Warmebehandlungszustande. . . . . . ... ... ... ... 103
85  Vergleich der Ergebnisse des Wohlerversuchs (WV) mit BJT-17-4 PH im Zustand
H1150M* mit mittels PBF (WV31 -32) und konventionell (WV9 -12) gefertigtem
17-4 PH vergleichbarer Warmebehandlungszustande. . . . . . .. ... ... .. 103
86  Vergleich der Bruchflichen im Bereich der Probenmitte einer a) Mikro-Zugprobe
mit einer b) PM-Zugprobe (je Y-Richtung); die gelben Pfeile markieren Oxid-
Einschliisse. . . . . . . . . . . 105
87  Kerbschlagarbeit (W) in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z), des War-
mebehandlungszustands (AS, H900*, H1150M*) und der Sinterdichte (fs) 106



Tabellenverzeichnis

XVII

Tabellenverzeichnis

N U1 = W

10

11
12
13
14

15

Chemische Zusammensetzung des Werkstoffs 17-4 PH nach DIN EN 10088-3,
ASTM A 564 und nach MPIF Std. 35; Angabe des Massenanteilsin % . . . . . .
Mechanische Mindesteigenschaften des 17-4 PH in Abhédngigkeit des Warmebe-
handlungszustands nach ASTM A564 . . . ... ... ...... ... ......
Legende zu den Wohlerversuchenin Abb. 4. . . . ... ... .. ..... .. ..
Legende zu den Wohlerversuchenin Abb. 6. . . . . . ... ............
Mechanische Eigenschaften von MIM-17-4PH . . . . ... ... ... .. ....
Chemische Zusammensetzung a) des verarbeiteten 17-4 PH-Pulvers, b) fiir 17-
4 PH nach MPIF Std. 35; Angabe des Massenanteilsin % . . . . ... ... ...
Ubersicht der zur Probenherstellung verwendeten Anlagen und Geréte
Ubersicht iiber die angewandten Parameter beim Drucken . . . ... ... ...
Anzahl und Orientierung der Probekorper je Baujob . . . . . .. ... ... ...
Ubersicht der untersuchten gesinterten Zustinde in Abhingigkeit von Sinter-
temperatur (Ts) und Haltezeit (ts) . . . . . . . . ... ... ... ... ... ...
Ubersicht der durchgefiihrten Warmebehandlungen . . . . . ... ... .. ...
Priifkonfiguration der Zugversuche . . . . ... ... ... ... ... ... ..
Schliffpraparation durch Schleifen und Polieren . . . . .. ... ... ... ...
Dauerfestigkeit (op) der warmebehandelten Zustdnde H900* und H1150M* fiir
die Uberlebenswahrscheinlichkeiten Py=10%,50% und 90% . . .. ... ...
Sinter- und Warmebehandlungszustande der Mikro-Zugpriifungen (MZP) und
Kerbschlagbiegepriifungen (KBP) . . . . .. .....................

12
20

33
35
37
38

39
40
42
43
73

77






1 Einleitung

Additive Fertigungsverfahren kommen bei der Herstellung von Prototypen und (Klein-)Se-
rienbauteilen inzwischen in nahezu allen Industriezweigen zum Einsatz. Insbesondere im Be-
reich der Luft- und Raumfahrt sowie bei medizinischen Anwendungen werden die Vortei-
le der additiven Fertigung (engl. additive manufacturing (AM)) in Kombination mit Hoch-
leistungswerkstoffen bereits heute industriell in Serienanwendungen genutzt. Durch die Ge-
staltungsfreiheit und die werkzeuglose Bauteilherstellung konnen komplexe Konstruktionen
zu leichten, integrierten Strukturen fiir kleine oder grofie Losgrofien sowie individualisierte
Sonderanfertigungen realisiert werden. Im Jahr 2020 entfielen rund 49 % des Umsatzes ver-
kaufter AM-Maschinen auf die genannten Bereiche, wohingegen der Sektor Automotive le-
diglich rund 11 % ausmachte [1]. Die — verglichen mit konventionell gefertigten Bauteilen —
hohen Kosten von AM-Bauteilen stellen eine zentrale Herausforderung fiir den Einsatz von
AM in der automobilen Serienfertigung dar und sind ein Grund dafiir, dass AM im Auto-
mobilbau bislang iiberwiegend in der Prototypen- sowie der Kleinserienfertigung eingesetzt
wird. So fertigt Porsche mittels AM beispielsweise Aluminium-Gehduse fiir Elektroantriebe [2],
Polypropylen-Sitzstrukturen fiir Rennsitze [3] und Aluminium-Kolben fiir den Hochleistungs-
motor des 911-Topmodells GT2 RS [4]. Bei BMW werden Kleinserienbauteile wie Polyamid-
Fensterfiihrungsschienen und Aluminium-Halter des BMW i8 Roadster [5] sowie einige Karos-
serieteile bei Rolls Royce Motor Cars aus Aluminium [6] inzwischen mithilfe von Generative
Design gestaltet und mittels AM hergestellt. Zur Fertigung der Metallteile werden bislang aus-
schliefilich pulverbettbasierte Schmelzverfahren (engl. powder bed fusion (PBF)) eingesetzt,
wobei Metallpulver in der Regel mithilfe eines Laserstrahls aufgeschmolzen wird und so die
Komponenten Schicht fiir Schicht aufgebaut werden. Im Jahr 2020 dominierte diese Techno-
logie mit einem Umsatzanteil an verkauften AM-Maschinen von rund 81 % die metallische
additive Fertigung [1]. Neben den schmelzbasierten AM-Technologien wie PBF existieren dar-
iiber hinaus sinterbasierte AM-Technologien wie Fused Filament Fabrication (FFF) oder Binder
Jetting (BJT), bei denen Metallpuver mithilfe eines Binders in Form gebracht und anschlieffend
zu dichten Bauteilen gesintert wird. Insbesondere BJT birgt grofses Potenzial zur Kostenredu-
zierung durch eine erhdhte Ausbringung und zur Erweiterung des Werkstoffspektrums im
Bereich nicht-schweifibarer Materialien in der additiven Fertigung, wodurch die ErschliefSung
neuer Anwendungsgebiete, unter anderem im Bereich des Automobils, moglich sein soll [7].
Investitionen und Kooperationen von Automobilherstellern wie Ford [8], BMW [9] und Volks-
wagen [10, 11] in bzw. mit BJT-Systemanbietern zeugen von den Erwartungen der Industrie an
diese Technologie. Bis 2025 wird ihr eine durchschnittliche jahrliche Wachstumsrate von tiber
50 % vorhergesagt [1] und neben bereits verfiigbaren Anlagen soll das Angebot serientaugli-
cher Systeme von etablierten Industrieunternehmen in den kommenden Jahren erweitert wer-
den [12]. Bis Ende 2020 wurden jedoch nur knapp 300 BJT-Systeme weltweit verkauft [1] und
die Anzahl der kommerziell verfiigbaren Werkstoffe liegt im niedrigen zweistelligen Bereich
[12]. Neben fehlenden Automatisierungslosungen fiir die BJT-Systeme stellen die ungentigen-
den Kenntnisse iiber die erreichbaren Materialeigenschaften in Wechselwirkung mit dem Fer-
tigungsprozess eine Hiirde fiir einen breiteren Einsatz der BJT-Technolgie in industriellen An-
wendungen dar [12, 13]. Um das Potenzial der BJT-Technologie in Serienanwendungen nutzen
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zu konnen, sind reproduzierbare Materialeigenschaften erforderlich, fiir die fundierte Kennt-
nisse iiber die Ursache-Wirkungs-Beziehungen zwischen Rohmaterialien, Fertigungsprozess,
Bauteilgeometrie und den resultierenden Eigenschaften notwendig sind [14]. Die vorliegen-
de Arbeit untersucht diese Zusammenhinge fiir den korrosionsbestandigen, martensitischen
Stahl 17-4 PH, der durch die Moglichkeit der Warmebehandlung ein breites Spektrum an me-
chanischen Eigenschaften abbildet.



2 Grundlagen

2.1 Konventionell hergestellter 17-4 PH

Bei dem Werkstoff 17-4 PH handelt es sich um einen martensitischen Cr-Ni-Cu-Stahl, der sich
neben der hohen Dehngrenze durch seine Korrosions- und Verschleifsbestandigkeit auszeich-
net [15-18]. Verschiedene Warmebehandlungen ermoglichen dessen Einsatz in Anwendungen
mit den Anforderungen hoher Zahigkeit und Duktilitit sowie einer grofien Festigkeit und Har-
te [15, 19]. Der Werkstoff wird unter anderem im Schiffbau [20, 21], in der Medizintechnik, in
der Automobilindustrie sowie in der Luft- und Raumfahrt eingesetzt [22].

Durch die martensitische Struktur und die Moglichkeit der Ausscheidungsverfestigung wird
der Stahl zur Materialklasse der Maraging-Stidhle (maraging = martensite + aging) — auch als
martensitaushirtende Stiahle bekannt — zugeordnet (Abb. 1). Da bei Maraging-Stahlen inter-
metallische Phasen zur Ausscheidungsverfestigung fiihren, besitzen diese im Gegensatz zu
anderen hédrtbaren Stahlen einen geringen C-Gehalt von unter 0,1 %, was zu einer verbesserten
Kombination aus Festigkeit und Zahigkeit fiihrt. Nachteilig sind die hohen Kosten aufgrund
des grofien Anteils an Legierungselementen. [23]

80 5
T 0 1 b moderne TRIP- & 17-4 PH
1 €MpRasige \ und TWIP-Stihle
R 1 ferritische 13-8 PH
[ 60 7 .
W ] Stahle 15-5 PH
g 50 4 .\ .
= ] austenitische korrosions-
g 40 7 bestandige Stahle
30 é TRIP-Stahle
20 é Maraging-TRIP-Stahle
10 3
0 1 Dualphasenstihle Stihle

0 250 500 750 1000 1250 1500 1750 2000
Zugfestigkeitin MPa —

Abbildung 1: Einordnung des 17-4 PH in die Gruppe der Maraging-Stahle nach Sha [24]; TRIP:
transformation induced plasticity, TWIP: twinning induced plasticity

In der vorliegenden Arbeit wird die in der Industrie und in der Literatur am haufigsten ge-
nutzte Bezeichnung des Werkstoffs 17-4 PH, dem Handelsnamen der Firma AK Steel [25], ver-
wendet. 17-4 PH steht fiir den maximalen Cr-Gehalt von 17 %, den maximalen Ni-Gehalt von
4% und die Ausscheidungshartbarkeit (engl. precipitation hardening (PH)) des Stahls. Im eng-
lischsprachigen Raum existieren ferner die Bezeichnungen UNS 517400 und Typ 630, genormt
nach ASTM A564. Je nach chemischer Zusammensetzung ergibt sich im Deutschen nach DIN
EN 10088-3 die Werkstoffnummer 1.4542 (X5CrNiCuNb16-4) oder 1.4548 (X5CrNiCuNb17-4-
4).

Die gemafs der verschiedenen Normen festgelegten chemischen Zusammensetzungen des Werk-
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stoffs fiithren zu einer Dichte von 7,8 g/ cm?® und sind in Tab. 1 zusammengefasst. Cr fithrt im
Mischkristall geldst zu einer guten Korrosionsbestandigkeit, wahrend Cu die Ausscheidungs-
verfestigung ermoglicht [15, 23, 26].

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung des Werkstoffs 17-4 PH nach DIN EN 10088-3, ASTM
A 564 und nach MPIF Std. 35; Angabe des Massenanteils in %

DIN EN 10088-3 ASTM A 564 MPIF Std. 35
Fe Rest Rest Rest
C 0,07 0,07 < 0,07
Cr 15,0-17,0 15,0-17,5 15,5-17,5
Si 0,7 1 <1
Mn 15 1 <1
S 0,03 0,03 -
P 0,04 0,04 0,04
Cu 3,0-5,0 3,0-5,0 3-5
Nb 5xC-0,45 0,15-0,45% 0,15-0,45%
Ni 3,0-5,0 3,0-5,0 3-5
Mo 0,6 - -

*Nb + Ta

In Abb. 2 ist das pseudo-bindre Phasendiagramm einer dem 17-4 PH sehr dhnlichen Legierung
mit vergleichbaren Masseanteilen (w) an Fe, Cr und Ni (wge =78 %, wcr =18 %, wni =4 %) dar-
gestellt. Die vertikale gestrichelte Linie gibt den genormten Maximalwert fiir C an (Tab. 1).
Die horizontalen gestrichelten Linien markieren die Grenzen der Temperaturbereiche fiir die
Warmebehandlungsschritte Losungsglithen (LG) und Auslagern (AL) sowie den Bereich iibli-
cher Sintertemperaturen fiir den Werkstoff 17-4 PH. Es wird ersichtlich, dass es bei C-Gehalten
unter 0,05 % und Temperaturen tiber 1100 °C, z. B. beim Abkiihlen aus der schmelzfliissigen
Phase (L), neben der Bildung von Austenit auch zur Bildung der Hochtemperaturphase des -
Ferrits kommt. Die peritektische Umwandlung des 5-Ferrits zu Austenit/Martensit kann beim
Abkiihlen abhédngig von den Legierungselementen unvollstindig ablaufen, sodass ein geringer
Anteil an b-Ferrit bei Raumtemperatur im Werkstoff vorliegt [27].

Die Warmebehandlung von 17-4 PH entspricht in der Regel der fiir Maraging-Stahle typischen
mehrstufigen Warmebehandlung aus Losungsglithen und Auslagern [23]. Zundchst wird nach
dem Losungsglithen durch Abschrecken (Luft, Ol) eine gleichgewichtsnahe Umwandlung des
Austenits verhindert und es kommt zur martensitischen Umwandlung. Wiahrend bei
C-Martensiten hohe Abkiihlraten fiir eine vollstindige martensitische Umwandlung erforder-
lich sind, ist die martensitische Umwandlung bei Maraging-Stahlen, aufgrund der geringen C-
und hohen Ni-Gehalte, nahezu unabhéngig von der Abkiihlrate [24]. Im 17-4 PH entsteht ein
C-armer und wenig verzerrter Martensit mit guter Verformbarkeit [25]. Der hohe Anteil an Le-
gierungselementen setzt jedoch die Martensitstarttemperatur (Ms) und damit den Beginn der
martensitischen Umwandlung herab [28, 29]. Bhaduri et al. sowie einige Stahlhersteller nennen
132 °C als Martensitstarttemperatur und 32 °C als Martensitfinishtemperatur (M) [30], wonach
die martensitische Umwandlung nach einer Abkiihlung auf Raumtemperatur abgeschlossen
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wire und ein rein martensitisches Gefiige vorldge. Gleiches gilt nach Rowolt et al., wonach
die Martensitstart- und Martensitfinishtemperatur, abhéngig von der Abkiihlgeschwindigkeit,
zwischen etwa 220 °C und 150 °C bzw. zwischen rund 100 °C und 50 °C liegen [31]. Andere
Stahlhersteller wiederum empfehlen ein Tiefkiihlen (TK) auf -50 °C, um eine vollstandige mar-
tensitische Umwandlung sicherzustellen [32]. Insbesondere bei additiv gefertigtem 17-4 PH
wird von unerwiinschtem Restaustenit (RA) im Herstellungszustand (engl. as-built (AB)) bzw.
im LG-Zustand berichtet [33-35].

L+Karbide+y -

v+Karbide

a+y+Karbide

+Ka1|.bid\e\| s I I I I I
01 02 03 04 05 06 07 08 09 1
C-Gehalt in % —

-8

Abbildung 2: Pseudo-bindres Phasendiagramm einer dem 17-4PH &hnlichen Legierung
(wpe =78 %, wcr =18 %, wni =4 %) nach Sedriks [36]; die typischen Temperatur-
bereiche des Auslagerns (AL), des Losungsglithens (LG) und des Sinterns sind
markiert.

Ist die martensitische Umwandlung im LG-Zustand abgeschlossen, besteht das Gefiige aus
Lattenmartensit mit einer hohen Versetzungsdichte und d-Ferrit. Cu und Cr liegen bei ausrei-
chend hoher Abkiihlgeschwindigkeit gelost im Martensit vor, wohingegen Cu im 6-Ferrit fein
verteilte sphdrische Ausscheidungen bildet. An den Korngrenzen sind Nb-Karbide zu finden
[20, 26, 37].

Ublicherweise folgt bei der Warmebehandlung von 17-4 PH im Anschluss an das Losungsglii-
hen ein Auslagern des im Martensit gelosten Cu. Typische Auslagerungstemperaturen (Tar)
liegen nach ASTM A564/A564M-19a zwischen 482 °C (900 °F) und 620 °C (1150 °F). Die Aus-
lagerungstemperatur in Fahrenheit (°F) definiert dabei die Bezeichnung der Warmebehand-
lung und den anschliefSend vorliegenden Werkstoffzustand des Stahls. Unterhalb von 540 °C
fihrt die Entstehung Cu-reicher Cluster zu kohérenten, kubisch-raumzentrierten (krz) e-Cu-
Ausscheidungen kleiner als 10 nm. Durch Erhohung der Auslagerungstemperatur findet eine
Uberalterung statt, wobei die kohidrenten, kubisch-raumzentrierten zu inkohdrenten, kubisch-
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flachenzentrierten (kfz), stingelférmigen Cu-Ausscheidungen anwachsen (620 °C: 40 — 100 nm)
und in der Folge zu einer Erhohung der Duktilitit und Zahigkeit sowie zu einer Abnahme der
Festigkeit und Hérte fithren [15, 25, 38—40]. Zudem kommt es mit Erhohung der Auslagerungs-
temperatur und -dauer (tar) zur Bildung von reversiertem Austenit. Dieser wird aufgrund der
kfz-Struktur bevorzugt an inkohdrenten Cu-Ausscheidungen gebildet und durch Austenitsta-
bilisatoren wie Cu und Ni begtinstigt [20, 37, 41, 42].

2.1.1 Gefiige des 17-4 PH

Abhingig vom Warmebehandlungszustand besteht das Gefiige des 17-4PH aus Martensit,
Rest- und/oder reversiertem Austenit und d-Ferrit. Letzterer liegt neben einem lattenférmi-
gen Martensit in Form langgezogener Bander entlang der Walzrichtung vor (Abb. 3). Diese
Béanderstruktur des 0-Ferrits bleibt {iber die gesamte Warmebehandlung hinweg erhalten [16],
wobei ein Kaltwalzen mit anschliefendem Losungsglithen zur Auflosung der -Ferrit-Bander
sowie zur Kornfeinung fiihrt [20]. Der Volumenanteil des 8-Ferrits liegt bei etwa 5—-10 % [20].
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Abbildung 3: Gefiige des konventionell gefertigten 17-4 PH in den Warmebehandlungszustan-
den: a) LG, b) LG+H900, ¢) LG+H1150 nach Kamachi Mudali et al. [16]

2.1.2 Mechanische Eigenschaften von 17-4 PH

Fiir den konventionell gefertigten 17-4 PH sind die mechanischen Eigenschaften Zugfestigkeit
(Rm), Dehngrenze (Ry02), Bruchdehnung (A), Harte (HV) und Kerbschlagarbeit (W) in Abhén-
gigkeit des Warmebehandlungszustands in DIN EN 10088-3 und ASTM A 564 genormt und in
Tab. 2 ersichtlich.

Ahnlich wie die quasi-statischen mechanischen Eigenschaften hingt auch das Ermiidungsver-
halten des 17-4 PH vom Warmebehandlungszustand und von den Priifbedingungen ab. Ty-
pische Werte fiir die Dauerfestigkeit sind weder in Normen noch in den Datenbldttern der
Stahlhersteller zu finden. Eine Ubersicht einiger Veréffentlichungen zum in Wohlerversuchen
(WV) ermittelten Ermiidungsverhalten von konventionell gefertigtem 17-4 PH ist in Abb. 4
zusammengefasst. Warmebehandlungszustand und Spannungsverhiltnis (Ry) sind Tab. 3 zu
entnehmen.

Schonbauer et al. untersuchten den Very High Cycle Fatigue-Bereich (VHCF) des Werkstoffs
bis jenseits der 10'° Lastspiele mit unterschiedlichen Priifbedingungen. Sie nennen nicht-metal-
lische Einschliisse wie Oxide nahe der Oberflachen sowie im Inneren der Proben als Hauptriss-
ursache [43]. Mittels Kugelstrahlen lassen sich Druckeigenspannungen in Oberflichennéhe in
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das Material einbringen, wodurch eine Erh6hung der Lebensdauer im H900-Zustand erreicht
wird [44].

Tabelle 2: Mechanische Mindesteigenschaften des 17-4 PH in Abhéingigkeit des Warmebehand-
lungszustands nach ASTM A 564

Zustand TarL taL R Rpo,2 Ax Hirte W
in C inh inMPa inMPa in% inHV in]
LG - 4 1100 900 10 < 365 -
H900 480 4 1310 1170 6  400-450 10-20
H925 500 4 1170 1070 8 375-430 12-22
H1025 550 4 1080 1000 10 330-390 20-25
H1075 580 4 1000 900 11  300-370 23-28
H1100 600 4 965 800 12 290-360 27-35
H1150 620 4 930 750 13 270-340 32-42
H1150-M 760+620 2+4 790 520 15  260-310 48-75

1000 -
T ] *WVI oWV2 mWV3 xWV4
900 7 o WV5 CWV6 XWV7 — WV8
o ] ® X ., eWV9 AWVIO +WVIl - WVI2
% 800 4 ® &
< 700 E k B_° . X
7 X
600 - - ®-x® X X
] mm ® X °
500 1 " g p 2 x>
] L
400 b A A A AN—>
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1,E+04 1,E+05 1,E+06 1,E+07 1,E+08
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Abbildung 4: Ermiidungsdaten von konventionell gefertigtem 17-4 PH; Priifzustande und Li-
teraturverweise sind in Tab. 3 dokumentiert.
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Tabelle 3: Legende zu den Wohlerversuchen in Abb. 4

Legenden- Wairmebehand- Spannungsver- Literatur-

eintrag lungszustand hiltnis (Ry) verweis
WV1 LG 0,1 [25]
WV2 LG+H900 - [44]
WV3 LG+H900 0,1 [25]
WV4 LG+538°C/4h -1 [45]
WV5 H1025 0,1 [46]
WVe LG+H1050 - [44]
WV7 - -1 [47]
WV8 LG+593°C/4h -1 [45]
WV9 LG+H1150 -1 [45]
WV10 LG+H1150 0,1 [25]
WV11 LG+650°C/4h -1 [45]
WV12 LG+677°C/4h -1 [45]

2.2 Mittels Powder Bed Fusion (PBF) hergestellter 17-4 PH

Der mittels PBF hergestellte Werkstoff wird nachfolgend als PBF-17-4 PH bezeichnet.

2.2.1 Gefiige des PBF-17-4PH

Bei PBF-17-4 PH resultiert der punktuelle Energieeintrag der Laserstrahlung bei hohen Scan-
geschwindigkeiten in Verbindung mit dem schichtweisen Aufbau in der fiir PBF charakteris-
tischen linsenformigen Struktur im AB-Zustand (Abb. 5 a). Es liegt ein dendritisches Gefiige
vor, das vorwiegend in Aufbaurichtung orientiert ist. Die Ausrichtung der Dendriten ist von
der Richtung der Abtastung des Lasers und dem damit einhergehenden gerichteten lokalen
Warmefluss abhingig [48, 49]. Die Schweifllinsengrofie und Korngrofie sind abhéngig von den
Prozessparametern im PBF [50], wobei die Korngrofie aufgrund der hohen Abkiihlraten im
Bereich weniger Mikrometer liegt [49, 51].

Abbildung 5: Gefiigeaufnahmen des PBF-17-4 PH verschiedener Zustidnde: a) AB [48], b) ho-
mogenisiert und LG [52], c) H1025 [50]

Mafigeblich fiir die Dichte ist neben den Prozessparametern auch die Verdiisungsart des Pul-
vers. Wahrend mit wasserverdiistem Pulver (engl. water-atomized (WA)) tendenziell eine ge-
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ringere relative Dichte von rund 96 % erreicht wird [33, 51, 53, 54], sind mit N- und Ar-gasver-
diistem Pulver (engl. gas-atomized (GA)) und geeigneten Prozessparametern nahezu 100 %
dichte Bauteile herstellbar [55, 56]. Unabhéngig vom Pulver beeinflussen unter anderem An-
bindungsdefekte wie lack-of-fusion [57, 58], Gasporen [59] und nicht-metallische Einschliisse
[58, 60] die Dichte von PBF-17-4 PH.

Obwohl 17-4PH zu den martensitischen Stdhlen zdhlt und bei der konventionellen Verarbei-
tung in der Regel vollstandig martensitisch ist, fithrt die Verarbeitung im PBF haufig zu einem
Mischgefiige aus Martensit und RA [49, 52-54, 59, 61] mit bis zu 92 % RA im AB-Zustand [59].
Der RA liegt dabei vornehmlich sdulenférmig in Aufbaurichtung an den Korngrenzen vor [57].
Als Ursachen fiir den RA wird einerseits die geringe Korngrofie genannt, die durch die ho-
hen Abkiihlraten entsteht, andererseits die Prasenz Austenit-stabilisierender Elemente wie C
und N, welche My herabsetzen und eine vollstindige martensitische Umwandlung bei Raum-
temperatur verhindern [49, 52-54, 59, 61]. Wahrend N iiberwiegend aus der N,-Verdiisung
des Pulvers [35, 52, 59] sowie aus dem Nj-Prozessgas beim PBF stammt [34, 62], wird ein er-
hohter C-Gehalt bei WA-Pulvern auf den Verdiisungsprozess zuriickgefiihrt [33, 53, 54]. Wird
Ar-verdiistes Pulver in einer Ar-Atmosphére beim PBF verarbeitet, resultieren die geringsten
RA-Gehalte [34, 62]. Von einem Erscheinen von 6-Ferrit in PBF-17-4 PH wird selten berichtet.
Nach Lass et al. tritt 6-Ferrit bei N-verdiistem Pulver in geringen Mengen entlang ehemaliger
Austenitkorngrenzen auf [59]. Einzelne Studien mit Ar-verdiistem Pulver berichten hingegen
von nahezu rein ferritischen Gefiigen [40, 63, 64].

Die Warmebehandlung des PBF-17-4 PH umfasst das Spannungsarmgliihen (650 °C/1h) [48,
65], das Losungsgliithen (950-1050°C/0,5-1h) [52, 59], das Homogenisieren (1100-1315°C/
1h) [31, 52-54, 59] und das Auslagern (480—-760°C/0,5—-1h) sowie Kombinationen davon [62].
Durch das Homogenisieren und/oder das Losungsgliihen 16st sich das fiir PBF typische Ge-
fiige aus Schweifllinsen auf [48] und es kommt zu einer deutlichen Kornfeinung mit einem
Korndurchmesser von 2-3 um [60]. Beispiele fiir typische Mikrostrukturen einiger Warme-
behandlungszustiande sind in Abb. 5 dargestellt. Der Erfolg der Ausscheidungsverfestigung
hangt mafsgeblich vom Umwandlungsgrad des Austenits zu Martensit ab und unterscheidet
sich von konventionell verarbeitetem 17-4 PH [33, 59, 62]. LeBrun et al. zeigen mittels TEM-
Analysen, dass im RA keine Cu-Ausscheidung erfolgt [33]. Im Martensit des PBF-17-4 PH im
H900-Zustand weisen Murr et al. hingegen Cu-Ausscheidungen (krz < 5nm > kfz) nach [34].
Um die Cu-Ausscheidung zu ermoglichen, kann N-/C-bedingter RA durch Tiefkiihlen unter
die Martensitfinishtemperatur nach dem Losungsglithen zu Martensit umgewandelt werden.
Abhiéngig von der chemischen Zusammensetzung und der LG-Temperatur kann ein Tiefkiih-
len auf unter —20 °C ausreichen, um eine Reduzierung des RA-Gehalts auf unter 5% zu errei-
chen [52]. Eine weitere Moglichkeit, den gelosten Anteil an C und N im Gefiige zu reduzieren,
welcher die Martensitstart- und Martensitfinishtemperatur herabsetzt, bietet die gezielte Bil-
dung von Nb-reichen Karbonitriden durch entsprechende Warmebehandlungen [52, 59].

2.2.2 Mechanische Eigenschaften von PBF-17-4 PH

Die zahlreichen Erscheinungsformen des PBF-17-4 PH-Gefiiges in den verschiedenen Warme-
behandlungszustdnden fiithren zu einer groflen Bandbreite an mechanischen Eigenschaften.
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Dartiber hinaus ist ein Einfluss der Aufbaurichtung (vertikal (v), horizontal (1)) auf die me-
chanischen Eigenschaften bekannt. Im Folgenden wird auf typische Werte fiir die Harte, die
Zugeigenschaften und die Dauerfestigkeit sowie auf Besonderheiten des PBF-17-4 PH einge-
gangen.

Murr et al. erreichen bei einem austenitischen Gefiige im AB-Zustand eine Harte von rund
240HV10, welche durch Losungsglithen und H900-Auslagern nicht gesteigert werden kann.
Ein nahezu vollstindig martensitisches Gefiige hingegen weist im AB-Zustand eine Hérte von
rund 300 HV10 auf, welche durch H900-Auslagern auf rund 400 HV10 erhoht wird [34]. Auch
bei anderen Forschungsgruppen fiihrt ein Auslagern des AB-Zustands ohne vorheriges Lo-
sungsglithen bereits zu einer deutlichen Hértesteigerung um rund 50-150 HV, da es im mar-
tensitischen Gefiige zur Ausscheidungsverfestigung kommt [48, 62, 65]. Mit rund 72 % RA im
AB-Zustand stellen Facchini et al. fest, dass der RA unter Zugbeanspruchung, analog zu TRIP-
Stahlen, zu Martensit umwandelt und neben einer ausgepréagten Streckgrenze zwischen 500
und 600 MPa eine Zugfestigkeit von 1300 MPa sowie eine Bruchdehnung von 28 % erreicht
[66]. Zu vergleichbaren Erkenntnissen kommen auch andere Forschungsgruppen [33, 35, 65].
Die durch Losungsgliithen angestrebte martensitische Umwandlung des RA im AB-Zustand ist
bei PBF-17-4 PH nicht immer erfolgreich, weshalb eine Reihe unterschiedlicher Ansitze des Lo-
sungsglithens und Homogenisierens bei Temperaturen von 1040 —-1315 °C untersucht werden,
sodass die anschlieSende Ausscheidungsverfestigung moglich ist [48, 52-54, 61]. Nach erfolg-
reicher martensitischer Umwandlung durch Losungsglithen bewirkt ein H900-Auslagern eine
Festigkeits- und Hartesteigerung (Rpy,, 1c=1188+6 MPa — Ry, nooo =1444+2MPa,
RPO,Z, 1G = 93949 MPa — Rpo,g, H900 = 1352+18 MPa, 33043 HVlOLG — 41745 HV10H900), WO-
bei die Duktilitat abnimmt (Apg =9,0+1,5 % — Apoggo =4,6£0,4 %) [33]. Meredith et al. zeigen
dartiber hinaus, dass die Reaktion der Harte auf das Auslagern bei einem PBF-17-4 PH, wel-
cher nach dem Losungsglithen (1040 °C/30min) zu mehr als 95 % martensitisch ist, mit der
Hartesteigerung des konventionell gefertigten 17-4 PH iibereinstimmt [62]. Sofern jedoch er-
hohte RA-Gehalte im LG-Zustand vorliegen (22-28 %), ist eine verdnderte Hartereaktion in
Form einer Verschiebung der Peak-aging-Temperatur von konventionell 482 °C auf 680 °C zu
beobachten (PBF-17-4 PH: 270 HV (H925), 390 HV (H1075), 410 HV (H1150)) [62].

Neben dem Warmebehandlungszustand hat auch die Aufbaurichtung der Proben einen Ein-
fluss auf die Zugeigenschaften von PBF-17-4 PH [57, 67]. Wahrend die Aufbaurichtung bei Le-
Brun et al. sowohl im AB- als auch im H900-Zustand keine Auswirkung auf die Zugfestigkeit
zeigt, liegt die Bruchdehnung vertikal gebauter Proben rund 30-70 % unter der horizontal
gebauter Proben [51]. Auch Yadollahi et al. stellen vergleichbare Unterschiede zwischen ver-
tikal und horizontal gebauten Proben hinsichtlich der Bruchdehnung fest [68]. Zudem weist
bei Yadollahi et al. auch die Zugfestigkeit eine Abhidngigkeit von der Aufbaurichtung mit Un-
terschieden von rund 100 MPa (AB) bis etwa 300 MPa (H900) auf. Letzteres Phanomen beob-
achten im spannungsarmgegliihten Zustand (650 °C/1h) auch Luecke et al. [65]. Als Ursache
werden Schichtanbindungsfehler wie lack-of-fusion und Poren genannt (Abb. 5), die lokale
Spannungskonzentrationen bewirken und zum Versagen fithren. Eine Abhédngikeit der Harte
von der Aufbaurichtung ist nicht bekannt [58]. Ebenso belegen Shreshta et al., dass die Grofe
der Rohlinge, aus denen die Proben fiir die Priifung gefertigt werden, keinen Einfluss auf die
Zugeigenschaften hat [50].
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Die Dauerfestigkeit von PBF-17-4 PH hdngt von einer Vielzahl an Einflussgrofien ab. Dazu zih-
len unter anderem der Warmebehandlungszustand [69], die Aufbaurichtung [67], die Proben-
geometrie [50], der Pulverzustand (frisch vs. recycled) und die Position auf der Bauplattform
[70] sowie der Bearbeitungszustand der Probenoberflichen [70, 71]. Abb. 6 gibt einen Uberblick
tiber die Bandbreite des Ermiidungsverhaltens von PBF 17-4 PH.
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Abbildung 6: Ermiidungsdaten von PBF-17-4 PH; Priifzustande und Literaturverweise sind in
Tab. 4 dokumentiert.

Nach Carneiro et al. fallt die Dauerfestigkeit von PBF-17-4 PH verglichen mit konventionell
gefertigtem 17-4 PH um rund 50 % geringer aus [72]. Im untersuchten Warmebehandlungszu-
stand H1100 ist zu beachten, dass die PBF-Proben in Priifgeometrie gefertigt und, im Gegensatz
zum konventionellen 17-4 PH, ohne spanende Bearbeitung gepriift wurden. Als Ursachen fiir
die geringere Dauerfestigkeit gelten einerseits Mikrokerben in der unbearbeiteten, vergleichs-
weise rauen PBF-Oberflache und andererseits fertigungsbedingte Defekte wie Gasporen und
unaufgeschmolzene Bereiche /Pulverpartikel, welche die Rissentstehung begtinstigen (Abb. 7).
Fertigungsbedingte interne Defekte werden auch bei bearbeiteten PBF-Proben als dominante
Rissursache genannt und fiir den Einfluss der Aufbaurichtung auf die Ermiidung verantwort-
lich gemacht [67, 73]. Die Defekte liegen teils spaltférmig zwischen einzelnen Schichten vor
und schwéchen damit vertikal gebaute Proben durch die unter Belastung auftretende Kerb-
wirkung. Gemafs Carneiro et al. fithren solche internen Defekte im Low Cycle Fatigue-Bereich
(LCF) zur Entstehung und Ausbreitung eines dominanten Risses und schliefSlich zum Versagen
der Proben, wihrend im High Cycle Fatigue-Bereich (HCF) mehrere kleine Risse ausgehend
von internen Defekten in Oberflichenndhe zu beobachten sind [72].



12 2 GRUNDLAGEN
Tabelle 4: Legende zu den Wohlerversuchen in Abb. 6
Legenden- Wairmebehand- Spannungsver- Oberflichen- Aufbau- Literatur-
eintrag lungszustand hiltnis (Ry) zustand richtung verweis
WV13 AB -1 bearbeitet v [73]
WV14 AB -1 bearbeitet v [73]
WV15 AB -1 bearbeitet h [67]
WV16 H900 -1 AB v [69]
WV17 H900 -1 bearbeitet v [69]
WV18 LG+H900 -1 bearbeitet v [73]
WV19 LG+H900 -1 bearbeitet v [67]
WV20 LG+H900 -1 bearbeitet h [67]
WV21 LG+H900 -1 AB v [69]
WV22 LG+H900 -1 bearbeitet v [69]
Wv23 H1025 -1 AB v [69]
WVv24 LG+H1025 -1 AB v [69]
WV25 H1025 -1 bearbeitet v [69]
WV26 LG+H1025 -1 bearbeitet v [50]
WV27 LG+H1025 -1 bearbeitet v [69]
WV28 LG+H1025 -1 AB v [70]
WV29 LG+H1025 -1 bearbeitet v [70]
WV30 LG+H1100 -1 AB v [72]
WV31 LG+H1150 -1 AB v [69]
WV32 LG+H1150 -1 bearbeitet v [69]

Abbildung 7: REM-Aufnahmen von Ermiidungsbruchflichen des PBF-17-4PH im AB-
Zustand; a) Ubersichtsaufnahme, b) lack-of-fusion c) Pore [67]

Sowohl der Alterungszustand des Pulvers als auch die Position der Proben auf der Bauplatt-
form und deren Geometrie beeinflussen das Gefiige und die Anzahl, Gréfle und Form der be-
schriebenen Poren und Defekte und wirken sich in der Folge auf das Ermiidungsverhalten aus
[50, 70]. Abhdngig vom Warmebehandlungszustand kann die Auswirkung der Defekte jedoch
unterschiedlich sein. Yadollahi et al. ermitteln fiir den H900-Zustand eine geringere Dauerfes-
tigkeit gegentiber des AB-Zustands und nennen die Empfindlichkeit des gehdrteten Zustands
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gegen interne Defekte als die wahrscheinlichste Ursache [73]. Nezhadfar et al. fithren ebenso
die Streuung ihrer Ergebnisse auf die Empfindlichkeit des gehidrteten H900-Zustands gegen
interne Defekte und deren zuféllige Nédhe zur Oberfliche zuriick [69]. Eine zyklische Har-
testeigerung bei Yadollahi et al. wird allerdings mit einer geringfiigigen Austenit-Martensit-
Transformation wahrend der Priifung begriindet [67].

2.3 Mittels Metal Injection Molding (MIM) hergestellter 17-4 PH

Der mittels MIM verarbeitete Werkstoff wird nachfolgend als MIM-17-4 PH bezeichnet. Er zdhlt
dank der Kombination aus Harte, Festigkeit und Korrosionsbestandigkeit zu den populédrsten
Materialien in der Metal Injection Molding-Industrie [74]. Metal Injection Molding (MIM), zu
Deutsch Metallpulverspritzguss, gilt als endkonturnahes Fertigungsverfahren mit sehr hoher
Materialausnutzung [75] und wird vor allem zur Herstellung von Bauteilen grofer Stiickzah-
len und komplexen Geometrien eingesetzt, wenn eine hohe Prizision, geringe Fehlerquoten
oder spezielle Werkstoffeigenschaften gefordert sind [76]. Der Fertigungsprozess besteht aus
folgenden vier Schritten [77]:

1. Feedstockherstellung: Mischen von Metallpulver mit Polymerbinder

2. Griinlingsherstellung: Spritzen des Feedstocks in eine tibergrofie Form

3. Katalytisches oder thermisches Entbindern zur Entfernung eines Grofsteils des Polymers
4. Sintern in einer kontrollierten Atmosphare, um das Metallpulver zu verdichten

Wihrend des Sinterns kommt es bei Warmezustanden nahe der Schmelztemperatur zur Ver-
dichtung des Materials, wobei ein nahezu dichter Werkstoff entsteht und die mechanischen
Eigenschaften des Bauteils definiert werden [77], weshalb dem Sintern eine grofSe Bedeutung
zukommt. Die relative Dichte des gesinterten Materials, auch Sinterdichte (fs), errechnet sich
aus dem Quotienten der gemessenen Dichte im gesinterten Zustand (ps) und der Dichte des
dichten Materials (hier: p17.4py, Gl. 1). Fuir die Sinterdichte sind in der MIM-Literatur zahlrei-
che Ausdriicke zu finden. So werden unter anderem die englischsprachigen Begriffe density,
theoretical density, (fractional/relative) sintered density und (fractional/relative) density hdufig syn-
onym gebraucht. In der vorliegenden Arbeit wird die Bezeichnung Sinterdichte (fs) verwendet.

Os
— 1
fs 017-4PH @)

Die Sinterdichte (fs) steht aufSerdem mit der relativen Griindichte (fg) und der beim Sintern
ablaufenden Schwindung (I') in dem in GL. 2 dargestellten Zusammenhang [74], wobei eine
konstante Masse vorausgesetzt wird. Als relative Griindichte wird die Dichte des Griinlings
bezeichnet, also die Dichte des ungesinterten aber in Form gebrachten Rohlings, bezogen auf
die Materialdichte (p17.4pH).

fo= 75 @

Die Triebkraft fiir die Verdichtung beim Sintern ist das Bestreben des Systems nach einem Zu-
stand minimaler Energie. Erreicht wird dieser beim Sintern durch Diffusionsvorgénge, welche
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die Reduktion der inneren Energie infolge einer Grenz- bzw. Oberfldchenverringerung des Sys-
tems erlauben. Die Anderung der Grenzflichenenergie (A(yA)) lasst sich mithilfe der spezifi-
schen Oberflichenenergie (y) und der Oberfliche (A) wie in Gl 3 dargestellt aus-
drticken [78]:

A(yA) = AyA+ yAA 3)

Dabei ist die Anderung der inneren Grenzflachenenergie (A A) auf die Verdichtung zuriick-
zufiihren, also der Wechsel von fest-gasformig-Oberflachen zu fest-fest-Grenzflachen, wahrend
die Anderung der Oberflachen (yAA) mit der Kornvergroberung verbunden ist (Abb. 8). So-
wohl eine Verdichtung als auch eine Kornvergroberung tragen zur Reduzierung der Gesamt-
grenzflachenenergie bei und laufen parallel ab [78].

% - %j
2
% Nicht verdichtender Verdichtender

Mechanismus Mechanismus

Abbildung 8: a) Schematische Darstellung des Verdichtens (AyA), Vergroberns (YAA) sowie
des Verdichtens und Vergroberns (A(yA)) wihrend des Sinterns nach Kang [78];
b) Zweiteilchenmodell nach Rahaman [79]; (1) Verdampfung-Kondensation, (2)
Oberflachendiffusion, (3) Gitterdiffusion (Oberfldache), (4) Gitterdiffusion (Hals
& Kern), (5) Korngrenzendiffusion, (6) Plastischer Fluss

Die Geschwindigkeit von Verdichtung und Kornvergroberung beim Sintern hdangt von der Be-
weglichkeit der Teilchen ab, welche beim Festphasensintern durch den Diffusionskoeffizienten
(D) fiir Feststoffe gemafd Gl. 4 mit einer materialspezifischen Diffusionskonstante Dy, der Akti-
vierungsenergie Q, der Gaskonstante R,, und der Temperatur T beschrieben wird [80].

Q)

D:Do-exp(—R oy
u

(4)

In Abhédngigkeit der fortschreitenden Verdichtung lasst sich der Sinterprozess in die drei Sta-
dien Anfangs-, Zwischen- und Endstadium untergliedern (Abb. 9) [78]. Wahrend im Anfangs-
stadium die Ausbildung von Sinterhdlsen zwischen Pulverpartikeln zu einer geringen Volu-
menabnahme von rund 3 % fiihrt, findet der grofite Anteil der Verdichtung im Zwischenstadi-
um statt. Zwischen rund 70 % und 93 % Sinterdichte wachsen die Sinterhélse und bilden ein
Netzwerk verbundener Poren aus, das sich bei etwa 93 % Sinterdichte schliefst und den Beginn



2.3 Mittels Metal Injection Molding (MIM) hergestellter 17-4 PH 15

des Endstadiums kennzeichnet. Es liegen geschlossene, isolierte Poren vor, die vor allem iiber
Korngrenzen- und durch Volumendiffusion abgebaut werden koénnen [81].
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Abbildung 9: a) Einteilung des Sinterprozesses in Sinterstadien nach Kang [78] und b) Illustra-
tion der Sinterstadien mit Pulver nach Wheat et al. [82]

2.3.1 Gefiige des MIM-17-4 PH

Das Gefiige des MIM-17-4 PH besteht in der Regel tiberwiegend aus Martensit, d-Ferrit und
Restporositdt [22]. Sowohl die Phasenverteilung zwischen Martensit und 6-Ferrit als auch die
Dichte bzw. Porositit sind hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften von besonderer Be-
deutung und werden wesentlich durch das verarbeitete Pulver, den Binder und die Sinterpa-
rameter beeinflusst [74].

Die Dichte, die beim Sintern des MIM-17-4 PH erreicht wird, hangt primédr von der Sinter-
temperatur (Ts) ab [22, 74, 83-87]. Sung et al. ermitteln die Sinterdichte in Abhdngigkeit der
Sintertemperatur zwischen 900 °C und 1350 °C und werten zudem die damit einhergehende
Schwindung aus (Abb. 10 a) [83]. Die Ergebnisse sind vergleichbar mit denen von Kwon et
al., welche zudem den Einfluss der Haltezeit (ts) im Bereich 1-60 min auf die Sinterdichte
ermitteln (Abb. 10 b) [85]. Es wird ersichtlich, dass Sintertemperaturen tiber 1300 °C zu Sinter-
dichten tiber 95 % fithren und eine weitere Erhohung nahezu 100 % dichtes Material erzeugt.
Ein Grofiteil der Verdichtung lduft dabei bereits wihrend der Aufheizphase ab, wie anhand
der kurzen Haltezeiten (Abb. 10 b) und mittels Dilatometermessungen ersichtlich wird [22,
88]. Weitere Einflussgroflen auf die Sinterdichte, von gegeniiber der Sintertemperatur unter-
geordneter Relevanz, sind unter anderem die Partikelgrofie [86, 89, 90] und die Partikelform
[75, 87, 91]. 17-4 PH-Pulver mit einer sphérischen Partikelform wie bei GA-Pulver ldsst hohere
Pulverpackungsdichten im Griinling zu als ungleichméfiig geformte Pulver, wie unter ande-
rem WA-Pulver. Aus diesem Grund werden bei der Verarbeitung von GA-Pulver héhere Sin-
terdichten erreicht. Meist trégt eine erhohte Griindichte zu einer gesteigerten Sinterdichte bei
[92-94], wobei dieser Zusammenhang von zahlreichen Prozessparametern abhiangt und nicht
allgemeingiiltig ist [74]. Auch die Atmosphdre wihrend des Sinterns wirkt sich auf die Sin-
terdichte aus [87, 91, 95]. So werden Sinterdichten von tiber 95 % in der Regel beim Sintern in
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reinem Hj oder im Vakuum erreicht, da Edelgase, wie z. B. Ar, mangels Loslichkeit im Stahl in
den Poren verbleiben und die Verdichtung behindern [96, 97].
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Abbildung 10: a) Sinterdichte (fs) in Abhédngigkeit der Sintertemperatur (Ts) nach Sung et al.
[83]; b) Sinterdichte (fs) in Abhédngigkeit der Sintertemperatur und Haltezeit (ts)
nach Kwon et al. [85]

Eine weitere bedeutende Einflussgrofie auf die Sinterdichte ist der d-Ferrit, dessen Anteil am
Gefiige von den Sinterparametern und dem C-Gehalt abhidngt (Abb. 11) [22, 86-88, 97, 98]. Da
das Sintern des 17-4 PH typischerweise im Zweiphasengebiet 6-Ferrit/ Austenit durchgefiihrt
wird (Abb. 2a) [99], sind im Geflige des MIM-17-4 PH im Vergleich zu konventionell und mit-
tels PBF hergestelltem 17-4 PH grofiere Mengen an d-Ferrit enthalten [100]. In Hy-Atmosphére
beginnt bei Temperaturen oberhalb von 1190-1220°C [88, 101] die Bildung von é-Ferrit an
den Korngrenzen des Austenits [22, 102]. Aus dem Phasendiagramm ldsst sich mithilfe des
C-Gehalts und der Sintertemperatur der Anteil des d-Ferrits abschétzen, der im thermodyna-
mischen Gleichgewicht vorliegt [103]. Mit zunehmender Haltezeit wird dieses Gleichgewicht
angendhert, wobei die Riickumwandlung zu Austenit/Martensit von der Abkiihlung abhiangt
[22, 104]. Einerseits ist die Bildung von d-Ferrit wahrend des Sinterns erwiinscht, da er die
Verdichtung beschleunigt [22, 105-107], andererseits wirkt er sich mit zunehmendem Gehalt
negativ auf die Festigkeit und Hérte aus, weshalb die Entstehung zu kontrollieren ist [74, 102,
108].

Austenit-stabilisierende Elemente wie N [88] und C [22], aus der Ofenatmosphére bzw. aus Bin-
derresten, verschieben die Bildung des d-Ferrits in hohere Temperaturbereiche und verzégern
daher die Verdichtung. Ein C-Gehalt von mehr als 0,1 % kann die martensitische Umwandlung
sogar nahezu vollstindig unterbinden und zu RA bei Raumtemperatur fithren [97]. O aus Oxi-
den [98] und H aus der Sinteratmosphdire [97] konnen wiederum den C-Gehalt reduzieren und
damit den Anteil des 6-Ferrits am Gefiige beeinflussen. Die Anteile des 4-Ferrits und des Aus-
tenits im Bereich der Sintertemperaturen eines MIM-17-4 PH, basierend auf der chemischen
Zusammensetzung eines WA- und eines GA-Pulvers, werden von Wu et al. in [91] vorgestellt.
Mithilfe der Zweiphasen-Master-Sintering-Curve von Jung et al. kann die Dichte von MIM-17-
4PH préazise vorhergesagt werden [101]. Moglichkeiten einer zuséatzlichen Dichtesteigerung
bieten unter anderem die Zugabe von Additiven wie NiB [87, 109] und nachgelagertes Hot
Isostatic Pressing (HIP) [110]. Die bei mehr als 98 % Sinterdichte im Gefiige verbleibenden,
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Abbildung 11: a) Porositdt und b) o-Ferrit-Anteil in Abhédngigkeit des C-Gehalts (wc, > wc, >
wc, > wc,) und der Sintertemperatur (Ts) nach Wu et al. [22]

isolierten Poren sind in der Regel rund und weniger als 10 um grof3 [22, 86, 88]. Abb. 12 gibt
einen Uberblick {iber verschiedene Erscheinungsformen des MIM-17-4 PH Gefiiges.

Abbildung 12: Gefiigeaufnahmen von MIM-17-4PH in Abhéngigkeit der Sintertemperatur:
a) 1260 °C, b) 1330 °C, c) 1380 °C [22]

Neben dem Auftreten von Martensit, 6-Ferrit und Poren wird in einigen Berichten von nicht-
metallischen Einschliissen wie Oxiden in MIM-17-4 PH berichtet, die insbesondere bei WA-
Pulver auftreten [91] und in Schliffen und Bruchflichen sichtbar werden [41, 87, 109].
Wiéhrend die Dichte aufgrund der Diffusion mit zunehmender Sintertemperatur kontinuier-
lich zunimmt, fithrt die Diffusion zeitgleich dazu, dass eine Kornvergréberung stattfindet. Im
Gegensatz zur begrenzten Verdichtung geht das Kornwachstum jedoch fortwéhrend weiter
[81]. Allgemein hangt die Korngrofse (G) gemafs Gl. 5 von der Temperatur (T), der Haltezeit (t),
der Anfangskorngrofie bzw. Partikelgrofie (Gp), der Geschwindigkeitskonstante (K), der Gas-
konstante (R,) und der Aktivierungsenergie (Q) ab, wobei K und Q fiir 17-4 PH nicht bekannt
sind [74].

Q

u-

G3=G03+K.t-exp(—R =) (5)

Vereinfacht ldsst sich die Korngrofie (G) auch mithilfe von Gl. 6 in Abhédngigkeit der Sinter-
dichte (fs) und der Anfangskorngrofie bzw. Partikelgrofie (Gg) abschétzen, wobei 0,6 fiir eine
relative Griindichte (fg) von 60 % steht [108]:
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Die Korngrofie von MIM-17-4 PH wird selten quantifiziert. Abb. 13 zeigt die Korngrofie in Ab-
hangigkeit der Sintertemperatur, Haltezeit und Sinterdichte aus einer Studie von Kwon et al.
[85]. Im Maximum liegt diese bei rund 23 um. Anhand Abb. 12 wird jedoch ersichtlich, dass
bei Sintertemperaturen von 1380 °C Korngrofien von tiber 50 um moglich sind. Nach Suri et

G (6)

al. ist die Korngrofle von MIM-17-4 PH gegentiber konventionell gefertigtem 17-4 PH, je nach
Sinterparametern, um ein Vielfaches grofier [100].
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Abbildung 13: Korngrofie (G) in Abhdngigkeit der Sintertemperatur (Ts), Haltezeit (ts) und
Sinterdichte (fs) nach Kwon et al. [85]

2.3.2 Mechanische Eigenschaften von MIM-17-4 PH

Da MIM-17-4 PH iiberwiegend fiir Strukturanwendungen eingesetzt wird [74], sind die me-
chanischen Eigenschaften, die durch das beim Sintern eingestellte Gefiige bestimmt werden,
von besonderer Bedeutung. Haupteinflussgrofle auf die Zugfestigkeit und die Harte ist die
Sinterdichte [22, 74, 83, 84, 87, 91, 92, 94, 109]. Der Zusammenhang zwischen Sinterdichte und
Zugfestigkeit ist zwischen 60 % und 100 % nahezu linear (Abb. 14) [83, 84, 111]. Das Schliefsen
der Poren bei Temperaturen oberhalb von 1200 °C wirkt sich deutlich positiv auf die Duktili-
tat aus (Abb. 14) [111]. Mit zunehmender Dichte steigt ebenso die Zihigkeit [92]. Tendenziell
liegen die mechanischen Figenschaften von MIM-17-4 PH, unter anderem aufgrund der Rest-
porositit, etwas geringer als die von konventionell gefertigtem 17-4 PH [97]. Mittels HIP kann
eine Restporositdt nahezu vollstindig eliminiert werden, wodurch Festigkeit und Duktilitdt auf
das Niveau von konventionell gefertigtem 17-4 PH verbessert werden [110]. Mit zunehmender
Dichte kommt es jedoch natiirlicherweise zur Kornvergroberung (Gl. 6), welche sich negativ
auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt [81]. Beispielsweise fiihrt eine Verachtfachung
der Korngrofle in dicht-gesintertem Al,O3 zu einer achtfachen Abnahme der Festigkeit [112].
Suri et al. gehen bei Kerbschlagversuchen mit konventionell gefertigtem 17-4 PH und MIM-
17-4 PH davon aus, dass die Korngrofse mit der Restporositét eine der Hauptursachen fiir die
reduzierte Zahigkeit des MIM-17-4 PH gegeniiber konventionell gefertigtem 17-4 PH ist [100].
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Der Einfluss des d-Ferrits auf die Sinterdichte ist nicht eindeutig in Bezug auf die mechanischen
Eigenschaften einzuordnen. Ein zunehmender 6-Ferrit-Anteil bedeutet ebenso eine Abnahme
des Martensitanteils, was in martensitisch/ferritischen Dualphasenstidhlen zu einer Reduzie-
rung der Festigkeit und Harte fiihrt [113]. Wahrend diese Tendenz bei Wu et al. bereits bei
d-Ferrit-Anteilen von weniger als 10 % erkennbar ist [22], nehmen Festigkeit und Hérte bei
anderen Forschungsgruppen bis zu einem &-Ferrit-Anteil von rund 10 % zu [87, 91]. Bei al-
len Gruppen hingegen steigt die Duktilitdt mit steigendem 0-Ferrit-Anteil, was sich mit den
Erkenntnissen iiber martensitischen Stahl mit einem Cr-Anteil von 9-14 % deckt [114]. Suri
et al. stellen fest, dass der Einfluss des 6-Ferrit-Anteils und seiner Morphologie auf die Kerb-
schlagarbeit von MIM-17-4 PH vernachldssigt werden kann [100]. Nach German et al. sollte der
d-Ferrit-Anteil in MIM-17-4 PH bei weniger als 10 % liegen, um die mechanischen Eigenschaf-
ten nicht negativ zu beeinflussen [74]. Beim Erscheinen von RA infolge eines stark erhthten
C-Gehalts von mehr als 0,1 % ist mit einem drastischen Héarte- und Festigkeitsabfall zu rechnen
[97].
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Abbildung 14: Zugfestigkeit (Rp,) und Bruchdehnung (Ay) in Abhédngigkeit
von der Sinterdichte (fs) nach Julien et al. [115]

Mittels Warmebehandlung lassen sich bei MIM-17-4 PH, analog konventionell gefertigtem 17-
4PH, deutliche Festigkeits- und Harte- bzw. Duktilitats- und Zahigkeitssteigerungen erzielen
[86, 91, 109]. Chung et al. zeigen, dass es beim H900-Auslagern zu e-Cu-Ausscheidungen (5-
10nm) kommt, die gegeniiber dem LG-Zustand eine Hartesteigerung von 28+0,8 HRC auf
39+1,0 HRC bewirkt. Des Weiteren fiihrt eine steigende Auslagerungstemperatur (480-620 °C)
zur Uberalterung, also zu einer Reduzierung der Versetzungsdichte und einem Anwachsen
der Cu-Ausscheidungen (40 —100 nm). Damit verbunden sind eine Anderung der Gitterstruk-
tur der Cu-Ausscheidungen von krz zu kfz sowie eine stetige Abnahme der Harte (480 °C:
39+1,0HRC — 520°C: 34+0,9 HRC — 620°C: 30+1,1 HRC) [41]. Nakayama et al. kommen
zu vergleichbaren Ergebnissen beziiglich der Harte und zeigen dariiber hinaus den gleichen
Trend fiir die Festigkeit [116]. Zudem stellen sie eine stetige Zunahme der Duktilitdt von rund
12 % (H900) auf rund 17 % (H1150) Bruchdehnung sowie eine Erhohung der Zdhigkeit mit zu-
nehmender Auslagerungstemperatur fest. Unabhingig vom Warmebehandlungszustand des
MIM-17-4 PH zeigen die Bruchfldchen meist eine Wabenstruktur (Abb. 15), die auf ein duktiles
Werkstoffverhalten hindeutet [22, 83, 116]. Neben Poren fiihren haufig nicht-metallische Ein-
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schliisse, die als Si-Oxide identifiziert werden und wegen des erhohten O-Gehalts vermehrt bei
der Verarbeitung von WA-Pulvern vorkommen, zur Ausbildung der genannten Waben [87].
Untersuchungen von Chang et al. zeigen, dass die Oxide die Duktilitit und Zahigkeit von
MIM-17-4 PH negativ beeinflussen [98].

Abbildung 15: Mit Oxiden besetzte Bruchfldche einer Zugprobe aus MIM-17-4 PH nach Chang
et al. [98]

Eine statistische Auswertung von 82 Studien, in denen die mechanischen Eigenschaften von
MIM-17-4 PH untersucht wurden, prasentiert R. M. German [74]. Untergrenze fiir die Bertick-
sichtigung in der Auswertung ist eine minimale Sinterdichte von 94 %. Mittel- und Maximal-
werte fiir die Zugfestigkeit, Bruchdehnung und Harte sind in Tab. 5 zusammengefasst und
dem MPITF Std. 35 gegeniibergestellt.

Tabelle 5: Mechanische Eigenschaften von MIM-17-4 PH
Zugfestigkeitin MPa Bruchdehnungin%  Hirte in HRC
Auswertung nach German [74]

Mittelwerte 1010£150 8+5 30+6 (302 HV10)
Maximalwerte 1485 21 44 (434 HV10)
MPIF Std. 35 — As-Sintered

Minimalwerte 790 4 -
typische Werte 900 6 27

MPIF Std. 35 - H900*

Minimalwerte 1070 4 -
typische Werte 1190 6 33

Bei der Kerbschlagarbeit zeichnet sich aufgrund der geringen Vergleichbarkeit der Untersu-
chungen [15, 100, 109, 116, 117] durch die vielfdltigen Einflussgrofsen wie Testbedingungen,
Probengeometrie und Warmebehandlungszustand kein klares Bild ab. Die Ergebnisse streuen
zwischen 1] und 272 ], wobei die Kerbschlagarbeit von 140 ] nach MPIF Std. 35 kaum erreicht
wird.

Uber das Ermiidungsverhalten von MIM-17-4 PH wird wenig berichtet. Schade et al. geben fiir
MIM-17-4 PH eine Wechselfestigkeit von 240 MPa fiir eine Uberlebenswahrscheinlichkeit von
90 % an [118], wobei der Warmebehandlungszustand nicht bekannt ist. Die ergéanzte Zugfes-
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tigkeit des Werkstoffs von rund 675 MPa deutet auf einen iiberalterten Zustand hin. Nach PIM
International liegt die Dauerfestigkeit von MIM-17-4 PH bei 107 Lastspielen bei 500 MPa und
damit etwas niedriger als bei konventionell gefertigtem 17-4 PH [119]. Ursache dafiir sei das bei
MIM grobkornigere Geflige sowie die Restporositit. Slaby et al. ermitteln bei Ermiidungsver-
suchen mit Mikro-MIM-17-4 PH (R, =-1) eine Dauerfestigkeit von 471 MPa, was einer relativen
Dauerfestigkeit von rund 46 % bezogen auf die Zugfestigkeit von 1021448 MPa entspricht.

2.4 Binder Jetting (BJT)

Binder Jetting — zu Deutsch Bindemittelauftrag — stellt gemé&fs DIN EN ISO/ASTM 52900 einen
additiven Fertigungsprozess dar, in welchem ein fliissiges Bindemittel gezielt auf Pulverwerk-
stoffe abgesetzt wird, damit sich diese verbinden. Neben Binder Jetting sind in der Literatur
weitere Bezeichnungen wie Binder Jet 3D Printing (BJ3DP), Binder Jet Additive Manufactu-
ring (BJAM), das im Sprachgebrauch allgemein fiir additive Fertigungsverfahren verwende-
ten 3D-Printing (3DP)/3D-Drucken und weitere zu finden [120]. Der DIN-Normenausschuss
Werkstofftechnologie schlagt im Entwurf der DIN EN ISO/ASTM 52900:2018 Binder Jetting
(BJT) bzw. Freistrahl-Bindemittelauftrag als Terminologie vor, wovon in der vorliegenden Ar-
beit Gebrauch gemacht wird.

Binder Jetting wurde Anfang der 1990er Jahre als Three Dimensional Printing (3DP) am Massa-
chusetts Institute of Technology (MIT) entwickelt und sollte zunachst fiir die Herstellung kom-
plexer, keramischer Kerne und Formen beim Giefsen hochschmelzender Metalle eingesetzt
werden [121, 122]. Die 1989 von Emanuel Sachs und Kollegen zum Patent angemeldete Techno-
logie Three-Dimensional Printing Techniques [123] wurde unter anderem von Firmen wie
ExOne und ZCorp (spdter 3D-Systems) lizensiert und kommerzialisiert. Auf den ersten ver-
figbaren BJT-Anlagen wurden wasserbasierte Binder und stdrkehaltige Materialien verarbei-
tet. Bald kam die Herstellung von Sandformen und -kernen fiir GiefSereien hinzu. [124]

Die Vielfalt der verarbeiteten Binder und Pulver nahm insbesondere in der Forschung iiber die
Jahre stark zu und umfasst heute die Materialgruppen der Polymere, Keramiken, Metalle und
deren Verbundwerkstoffe. Obwohl bereits 1992 erstmalig von der erfolgreichen Herstellung
einer Spritzgussform aus 316L Stahl berichtet wurde [125], stellte die Herstellung von belast-
baren Stahlteilen mit einer hohen Dichte lange Zeit eine Herausforderung dar, weshalb porése,
offenporige Stahlbauteile hdaufig mit niedrigschmelzenderen Legierungen, wie z. B. Bronze, in-
filtriert wurden [126, 127]. Inzwischen werden Werkstoffe wie Nickelbasislegierungen, Titan
(-legierungen), Kupfer, Eisen und Edelstdhle, Metallmatrixkomposite und zahlreiche Kerami-
ken zu nahezu dichten Bauteilen verarbeitet [120].

2.4.1 Fertigungsprozess beim BJT

Der Ablauf von der Idee bis zum physischen Bauteil verlduft beim Binder Jetting analog zu
anderen additiven Fertigungsverfahren (Abb. 16) [128]. Nachdem die CAD-Daten des zu dru-
ckenden Bauteils erzeugt sind, werden diese in Schichtdaten zerlegt (engl. slicing) und an den
Drucker gesandt. Ist der Drucker geriistet, so kann der Bauprozess beginnen, wobei das Bauteil
gemafs der generierten Schichtdaten Schicht fiir Schicht aufgebaut wird. Im Anschluss an den
Bauprozess konnen Post-Processing-Schritte und /oder eine Nachbehandlung notwendig sein.
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Binder Jetting folgt einem mehrstufigen Prozess, was nach DIN EN ISO/ASTM 52900 bedeutet,
dass ,Bauteile in zwei oder mehr Betriebsabldufen hergestellt werden, wobei der erste typi-
scherweise die geometrische Grundgestalt bereitstellt und die ndchsten das Bauteil mit den
grundlegenden Eigenschaften des angestrebten Werkstoffs (Metall, Keramik, Polymer oder
Verbundwerkstoff) verfestigen”. Je nach verarbeitetem Werkstoff variiert der Fertigungspro-
zess beim Binder Jetting hinsichtlich Lange und Komplexitat. Die Verarbeitung von Gips oder
Sand beispielsweise erfordert nach dem Drucken lediglich einen Trocknungs- bzw. Aushérte-
vorgang des Binders, um die gewiinschten physischen Teile zu erhalten, da der Binder dabei im
Bauteil verbleibt. Bei der Verarbeitung von Metallen und Keramiken hingegen wird der Binder
lediglich fiir die Formgebung benétigt und nachfolgend entfernt. Um eine Verdichtung des ge-
druckten Griinlings zu erreichen, werden diese in einem Ofenprozess gesintert. Der Fokus der
folgenden Ausfiihrungen liegt auf den fiir die Verarbeitung von Metallen relevanten Inhalten.

CAD-Daten- [7] Daten- 2] Maschinen- 3]
Erzeugung vorbereitung vorbereitung

P1=42
P2 = a00|
P3=05

Bauprozess El

(additive Fertigung)

Fertiges Nachbehandlung E Bauteilentnahme E
Bauteil (Finishing) und Post Processing

AT

Abbildung 16: Typischer Ablauf eines additiven Fertigungsprozesses [128]

In Abb. 17 sind neben den einzelnen Fertigungsschritten Drucken, Aushérten, Auspacken,
Entbindern und Sintern auch der jeweils vorliegende Bauteilzustand (Griinling, AS) kennt-
lich gemacht. Dartiber hinaus zeigt Abb. 17 schematisch die Schritte des Schichtaufbaus beim
Drucken. Beim ersten Schritt, dem Drucken, wird die geometrische Grundgestalt des Bauteils
Schicht fiir Schicht hergestellt. Der Aufbau einer einzelnen Schicht untergliedert sich dabei
in die konsekutiv ablaufenden Teilschritte Pulverauftrag, Pulververteilung und -verdichtung,
Binderauftrag und Trocknen. Diese vier Teilschritte bestimmen mafgeblich die Dauer, um ein
Bauteil mittels Binder Jetting herzustellen [129].

In modernen B]JT-Anlagen wird nach aktuellem Stand der Technik mithilfe eines Pulverreser-
voirs (PR) wihrend einer Uberfahrt {iber das Pulverbett Pulver auf dieses aufgetragen und
anschliefSfend durch einen oder mehrere riickwirts rotierende Roller verteilt, verdichtet und
so eine Pulverschicht erzeugt. Anschlieffend wird der Binder gemifl der Schichtdaten mit-
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tels Druckkopf (DK) selektiv auf das Pulverbett aufgetragen. Zur Erzeugung von Fliissigkeits-
tropfchen konnen sogenannte Drop-on-Demand-(DoD) oder Continuous Jet-(CJ) Druckkopfe
eingesetzt werden [130]. Bei DoD-Druckkopfen wird zwischen piezoelektrischen und thermi-
schen Druckkopfen unterschieden (Abb. 18). In beiden Féllen fiihrt eine schlagartige Druck-
erhohung in der Diisenkammer zum Auswurf eines Bindertropfchens. Bei piezoelektrischen
Druckkdpfen wird diese Druckerhthung durch Piezoaktuatoren erreicht, wihrend bei ther-
mischen Druckkopfen die Druckerh6hung durch die Erzeugung einer Dampfblase an einem
Heizelement entsteht. Piezoelektrische Druckkopfe stellen im Allgemeinen die geringsten An-
forderungen an den Binder, weshalb sie beim Binder Jetting weit verbreitet sind [120]. Bei
CJ-Druckkopfen wird kontinuierlich Binder aus den Diisen ausgestofien, was dazu fiihrt, dass
der Binderstrahl aufgefangen werden muss, sofern nicht gedruckt werden soll. Das Auffan-
gen wird durch induktives Ablenken des Binderstrahls in eine Binderfalle realisiert, weshalb
der Binder induktiv aufladbar sein muss. Abb. 18 zeigt den schematischen Aufbau der ver-
schiedenen Druckkopfe. Abhédngig von Aufbau, Geschwindigkeit und Frequenz der im BJT
tiberwiegend eingesetzten DoD-Druckkopfe ergibt sich ein Tropfchenraster in der XY-Ebene.
Beim Abstand zwischen den Tropfchen wird zwischen line spacing (Ax) in der x-Richtung und
drop-to-drop distance (Ay) in der y-Richtung unterschieden [131].

Drucken Aushérten Auspacken I Entbindern Sintern T
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Abbildung 17: Schematische Darstellung des BJT-Prozesses

Nachdem der Binder aus den Diisen ausgestofsen wurde, kommt es zu einer Reihe von Inter-
aktionen zwischen Binder und Pulver. Dazu zdhlen der Aufprall des Binders auf dem Pulver
(abhédngig von Tropfenvolumen, Anfangsgeschwindigkeit, Viskositdt und Rauheit des Pulver-
bettes) [132, 133], die horizontale Ausbreitung des Binders im Pulverbett und die Benetzung
des Pulvers mit Binder (abhédngig von Tropfchengeschwindigkeit, -volumen, Viskositdt und
Kontaktwinkel) [134-138] sowie die vertikale Penetration des Binders in das Pulverbett [139,
140]. Eine Reihe theoretischer Modelle und Experimente zur Binder-Pulver-Interaktion sind in
[141-144] zu finden. Wéhrend die Ausbreitung und Benetzung des Pulvers in der XY-Ebene
im Mikrosekundenbereich ablduft, nimmt die Penetration in Z-Richtung Zehntelsekunden bis
Sekunden in Anspruch. Erst wenn ein Gleichgewichtszustand erreicht ist, stoppt die Binder-
ausbreitung im Pulverbett. Die Menge des eingesetzten Binders wird beim Binder Jetting in
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der Regel durch das Sattigungsverhéltnis (S) ausgedriickt. Es beschreibt den Volumenanteil an
Binder (Vp) bezogen auf ein Pulvervolumen (Vp) der Packungsdichte (PD) in Prozent (Gl. 7).
Auflerdem lasst sich das Sattigungsverhdltnis in Abhidngigkeit des Tropfchenvolumens (Vr)
und der Tropfchenabstdnde in der X- und Y-Richtung (Ax, Ay) sowie der Schichtdicke (Az)
definieren [120].
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Abbildung 18: a) Visualisierung des Drop-on-Demand-(DoD) Prinzips in piezoelektrischen
(links) und thermischen Druckkopfen (Mitte) sowie des Continous Jet-(CJ) Prin-
zips rechts; (1) Dampfblase, (2) Heizelement, (3) Binderkammer, (4) piezoelektri-
scher Wandler, (5) Diise, (6) Durchfluss unter Druck, (7) Tropfchenaufladegerit,
(8) aufgeladene Deflektoren, (9) Binderfalle, (10) Bindertropfchen; b) schemati-
sche Darstellung der Tropfchenabstdnde (Ax, Ay) in der XY-Ebene
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Ist der Binder in das Pulverbett eingebracht, wird er iiblicherweise durch ein Heizelement ge-
trocknet [145]. Das Ziel der Trocknung ist, den Binder an der gew{inschten Position zu fixieren,
die aktuelle Schicht an die darunter liegende Schicht anzubinden und eine weitere Verteilung
im Pulverbett zu verhindern [146]. Die Parameter des Trocknens sind auf den Binder und das
Pulver sowie auf die Druckparameter abzustimmen [147]. Nach dem Trocknen ist die Schicht-
erzeugung abgeschlossen. AnschliefSlend werden die Schritte von Pulverauftrag bis zur Trock-
nung solange wiederholt, bis alle Bauteile vollstindig gedruckt sind.

Ist der Druck der Bauteile beendet, so erfordern die meisten eingesetzten Binder ein thermisch
aktiviertes Aushéarten durch Vernetzung oder Polymerisation [148], sodass eine fiir die Hand-
habung ausreichende Festigkeit der Teile gegeben ist [120]. Dieser Schritt findet in einem Ofen
statt, wobei die gedruckten Teile hierfiir in der Regel im Pulverbett verbleiben und weiterhin
vom umgebenden Pulver gestiitzt werden. Temperatur und Haltezeit des Aushértens hiangen
von der chemischen Zusammensetzung des Binders, der Bauteilgeometrie, der Wandstirke
und dem Volumen des Pulverbetts ab [149, 150].

Sobald das Aushédrten abgeschlossen ist liegen die Bauteile im Griinlingszustand vor und kon-
nen nach der Entnahme aus dem Pulverbett von Pulverresten und -anhaftungen befreit wer-
den. Dieser Schritt wird als Auspacken oder Entpulvern bezeichnet und erfolgt meist manuell
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mithilfe von Pinseln und Geblédsen [151, 152]. Das Entpulvern ist insbesondere fiir die fina-
le Bauteilgestalt relevant, da einerseits nicht entfernte, unerwiinschte Pulverreste in Hinter-
schnitten oder Hohlrdumen beim Sintern mit dem Bauteil verbunden werden und andererseits
geometrische Details wie Ecken oder Kanten des fragilen Griinlings beschddigt werden konn-

ten.

Abschliefiend folgen die Prozessschritte Entbindern und Sintern, welche teils in einem Ofen-
lauf durchgefiihrt werden. Ziel des Entbinderns ist das moglichst riickstandsfreie Entfernen
des Binders, was durch eine thermisch aktivierte Zersetzung analog der thermischen Entbin-
derung beim MIM geschieht. Fiir die Festlegung der Entbinderungstemperatur ist die Kenntnis
des temperaturabhidngigen Zersetzungsverhaltens des Binders erforderlich, welches beispiels-
weise mittels thermogravimetrischer Analyse (TGA) [153, 154] und dynamischer Differenz-
kalorimetrie (DDK) [155] bestimmt werden kann. Nach dem Entbindern werden die Bauteile
wie beim MIM gesintert, wobei die Prozessparameter insbesondere auf den Werkstoff und das
Pulver abzustimmen sind.

2.4.2 Wechselwirkungen zwischen Rohmaterialien, Fertigungsprozess und Bauteilqualitit

Eine zentrale Herausforderung im Binder Jetting besteht darin, geeignete Rohmaterialien und
Parameter fiir den mehrstufigen Fertigungsprozess auszuwihlen, um eine Mikrostruktur her-
zustellen, mit der die mechanischen Eigenschaften der konventionell gefertigten Werkstoffe
erreicht werden [82, 120, 156, 157].

Bereits bei der Erzeugung einer homogenen Pulverschicht beim Drucken ist die FliefSfahigkeit
des Pulvers von grofier Bedeutung. Eine geringe Fliefsfadhigkeit kann zu einer inhomogenen
Pulverschicht mit Fehlstellen und Unebenheiten fiihren [120]. Die FliefSfdhigkeit eines Pulvers
hédngt von einer Vielzahl an Einflussgrofien ab, wie der Morphologie, der mittleren Partikelgro-
3e, der Partikelgrofienverteilung, der Partikeloberflache, der chemischen Zusammensetzung
und den Umwelteinfliissen [158-162]. Die Morphologie des Pulvers wird durch die Art der
Verdiisung bei der Pulverherstellung vorgegeben. Wahrend die Partikelform bei der Gas- und
Plasmaverdiisung weitestgehend sphérisch ist, fithrt die Wasserverdiisung zu Pulverpartikeln
in unregelméfiigen Formen [87]. Bei Mostafaei et al. resultiert die reduzierte Fliefsfdhigkeit von
WA-Pulver (IN 625) in einer Griindichte von rund 50 %, wohingegen mit GA-Pulver infolge
einer besseren FliefSfdhigkeit eine Griindichte von etwa 60 % erreicht wird [163]. Im Allgemei-
nen ist eine hohe Griindichte anzustreben, da diese tendenziell zu einer grofseren Sinterdich-
te fiihrt, wobei die Sinterdichte analog MIM sensitiv gegeniiber weiteren Einflussgrofien ist.
Auch die mittlere Partikelgrofie wirkt sich auf die Fliefifdhigkeit des Pulvers bei der Schichter-
zeugung aus. Wahrend groberes Pulver in der Regel eine gute FliefSfidhigkeit aufweist, neigt
feineres Pulver durch Van-der-Waals-Krafte und die natiirliche Neigung zur Feuchtigkeitsauf-
nahme aus der Luft zur Agglomeration [159, 164], was wiederum eine reduzierte Griindichte
zur Folge hat [165, 166]. Beim Sintern ist jedoch feineres Pulver grundsétzlich vorteilhaft, da
dieses aufgrund der vergleichsweise groflen Oberfliche eine ziigigere Verdichtung bei gerin-
geren Sintertemperaturen ermoglicht [82, 155, 167-169]. Kommt es beim Drucken mit feinem
Pulver allerdings zu Agglomerationen, die unregelméfig verteilte, grofse Hohlraume im Griin-
ling verursachen, konnen diese auch beim Sintern nicht geschlossen werden, was sich negativ
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auf die Sinterdichte auswirkt [165, 166, 169, 170]. Eine entsprechende Partikelgrofsenverteilung
durch den Einsatz von z. B. bi-/multimodalen Pulvern ermoglicht einerseits eine gute Flief3-
tahigkeit beim Drucken, wodurch eine hohe Griindichte erreicht wird, indem kleine Partikel
die Hohlrdume zwischen grofien Partikeln auffiillen [169, 171-173], und andererseits ein ho-
hes Maf} an Verdichtung wihrend des Sinterns [82, 172, 174]. Generell ist beim Drucken eine
hohe Packungs- und Griindichte anzustreben, da sich diese positiv auf Eigenschaften wie die
Griinfestigkeit [175] und die Sinterdichte auswirkt sowie die Schwindung reduziert [163, 167,
171, 176]. Typische MIM-Pulver bringen die genannten Eigenschaften bereits haufig mit und
eignen sich daher fiir den Einsatz beim Binder Jetting [129]. Die Pulverbettdichte liegt beim
Binder Jetting zwischen der Schiitt- und Klopfdichte des verarbeiteten Pulvers [177].

Der Binder wird beim Binder Jetting mit metallischen Werkstoffen in der Regel lediglich dafiir
eingesetzt, um das Pulver in die gewtiinschte Form des Bauteils zu bringen und anschliefiend
idealerweise riickstandsfrei entfernt zu werden. Untersuchungen zeigen jedoch, dass die ein-
gesetzte Bindermenge die Dichte sowie die Schwindung beeinflusst [167, 178] und ein riick-
standsfreies Entfernen des Binders nicht immer moglich ist. Analog zum MIM kann es durch
Binderriickstinde auch beim Binder Jetting zu einer Erhohung des C-Gehalts kommen, der
sich negativ auf die Verdichtung auswirken kann [155]. Der Anteil an Binderriickstinden ist
wiederum sensitiv gegeniiber Entbinderungsparametern wie Temperatur, Dauer sowie Atmo-
sphére und kann durch deren Optimierung reduziert werden [153].

Ein entscheidender und viel untersuchter Druckparameter ist die Schichtdicke. Sie definiert ne-
ben der Aufbaugeschwindigkeit die maximale Auflosung in der Z-Richtung. Zudem haben die
Schichtdicke und die Systeme bei Pulverauftrag und -verdichtung Einfluss auf die Packungs-
und Griindichte [179, 180]. Tendenziell fithren geringere Schichtdicken zu hoheren Griin- und
Sinterdichten [153, 154, 181, 182], wobei der Einfluss der Schichtdicke auf die Sinterdichte mit
zunehmender Sintertemperatur abnimmt [170]. Um im Druckprozess eine ausreichende Flief3-
tahigkeit des Pulvers gewihrleisten zu konnen, sollte die Schichtdicke dem ein- bis dreifachen
der grofiten Pulverpartikel entsprechen [155, 183]. Zu diinne Schichtdicken konnen zu Rissen
in den Schichten beim Drucken und folglich zu Defekten im Griinling fiihren [184].

Auch die Rollergeschwindigkeit wechselwirkt mit dem Pulverbett und kann im Falle zu hoher
Geschwindigkeiten zu Inhomogenitdten und Schichtdelaminationen fithren [120], was in einer
reduzierten Oberflichengiite [129] sowie einer verringerten Mafshaltigkeit der Griinlinge resul-
tiert [50, 185]. Simulationen von Parteli und Poschel [186] zur Untersuchung der Roller-Pulver-
Interaktion zeigen, dass die Erhohung der Rollergeschwindigkeit zu einer Reduzierung der
Ebenheit des Pulverbetts fiihrt, was sich letztendlich negativ auf die Bauteilqualitdt auswirkt.
Uber die Rollergeschwindigkeit hinaus sind der Einfluss der Pulvereigenschaften und der
Rollergeometrie sowie der Rolleroberflache in Bezug auf die Griindichte und -festigkeit eben-
so zu berticksichtigen [187]. Eine Erhohung der Druckkopfgeschwindigkeit fiihrt analog einer
Steigerung der Rollergeschwindigkeit zu einem Verlust an Mafihaltigkeit, was auf die Trag-
heitskréfte der Bindertropfchen beim Auftreffen auf das Pulverbett zurtickgefiihrt wird [188].
Ein weiterer Druckparameter mit Auswirkung auf die Griindichte und Griinfestigkeit [120,
189, 190] sowie auf die MafShaltigkeit [190-192] ist das Sattigungsverhaltnis. Ein geringes Sit-
tigungsverhiltnis kann aufgrund mangelnden Zusammenbhalts zur Delamination und zu Fehl-
stellen im Druck und folglich zu Poren und Hohlrdumen im gesinterten Bauteil fithren, wohin-
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gegen ein zu hohes Séttigungsverhaltnis Pulveranhaftungen an den Oberflichen der Bauteile
verursachen kann, indem der hohe Binderanteil {iber die gewiinschten Bauteilgrenzen hinaus
austritt und angrenzendes Pulver bindet [192, 193]. Abb. 19 visualisiert ein zu hohes (links),
ein zu niedriges (rechts) und ein ideales Sattigungsverhaltnis (Mitte) schematisch. Trotz zahlrei-
cher Untersuchungen zur Optimierung des Sattigungsverhaltnisses [146, 189, 194, 195] wird fiir
jede Pulver-Binder-Kombination eine spezifische experimentelle Bestimmung des Sattigungs-
verhdltnisses und die Abstimmung mit den tibrigen Prozessparametern empfohlen [120]. Mit
Blick auf die Handhabung der Griinlinge ist ein hohes Sattigungsverhéltnis anzustreben, da
die Griinfestigkeit mit steigendem Sittigungsverhéltnis zunimmt [153, 194], sofern die Aus-
hirtedauer ausreichend ist [165, 166].

Pulverpartlkel .
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Abbildung 19: Binderausbreitung und -penetration in Abhidngigkeit des Sattigungsverhaltnis-
ses (S) nach Mostafaei et al. [120]

Eine ungentiigende Trocknung des eingebrachten Binders kann zur vertikalen Ausbreitung des
Binders tiber die aktuelle Schicht hinweg fiihren, was sich negativ auf die Mafshaltigkeit aus-
wirkt (Abb. 20 a) [190]. Aufierdem kann eine mangelhafte Anbindung an die darunter liegende
Schicht infolge von Scherkraften beim Pulverauftrag und eines zu hohen Sattigungsverhaltnis-
ses zur lateralen Verschiebung der oberen Schichten fithren (Abb. 20b) [147]. Eine exzessive
Trocknung kann ebenso zu Schichtanbindungsfehlern wie Delamination fithren, da der Bin-
der der aktuellen Schicht getrocknet wird, bevor im fliissigen Zustand eine Anbindung an die
darunter liegende, bereits getrocknete Schicht entstehen kann [196].

Bei der Verarbeitung metallischer Werkstoffe im Binder Jetting konzentrieren sich zahlreiche
Studien auf den Einfluss des Sinterns auf das resultierende Geftige. Im Fokus stehen die Ein-
flussgrofien Sintertemperatur und Haltezeit auf die mit der Verdichtung einhergehende Schwin-
dung, die Sinterdichte und die Porositdt. Wie beim MIM nehmen mit zunehmender Sintertem-
peratur und Haltezeit die Schwindung und die Dichte zu und die Porositét ab [82, 154, 155,
167-169, 178, 182, 197-201]. Nicht immer ist jedoch eine maximale Verdichtung gewtinscht.
Mithilfe eines vergleichsweise groben Pulvers und entsprechenden Sinterparametern kdnnen
gezielt pordse Strukturen hergestellt werden [167, 202]. Ist die durch das Sintern erreichbare
Dichte nicht ausreichend, so kann diese bei einer offenen Porositat durch Infiltration mit einer
niedrigschmelzenden Legierung erhoht werden [203]. Dariiber hinaus konnen bei den Stah-
len 316L und 420SS durch Zugabe von Sinterhilfen wie Bor Sinterdichten tiber 99,5 % erreicht
werden [204-206]. Auch nachgelagertes HIP ermdglicht bei einer geschlossenen Porositit eine
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Abbildung 20: Wiirfelgeometrie infolge a) idealer und b) unzureichender Bindertrocknung (ge-
strichelte Linien visualisieren mogliche Pfade der Binderausbreitung) [146]; c)
sukzessiver, lateraler Versatz einzelner Schichten mit zunehmendem, zu hohem
Sattigungsverhaltnis (S) [147]

Dichtesteigerung auf knapp 100 % in Verbindung mit einer verbesserten Duktilitat und Festig-
keit [174, 207]. Die Phasenverteilung im gesinterten Werkstoff wird ebenso von der Sintertem-
peratur [157, 170, 197, 199] sowie der chemischen Zusammensetzung des Pulvers beeinflusst
[155, 163].

Verglichen mit dem Gefiige sind beziiglich der mechanischen Eigenschaften von mittels BJT
hergestellten Metallbauteilen/-proben nur wenige Forschungsergebnisse veroffentlicht. Basa-
lah et al. berichten, dass die mechanischen Eigenschaften von BJT-Ti {iberwiegend von der
Griindichte und der Sintertemperatur abhéngen, welche jeweils die Sinterdichte beinflussen
[167, 182]. Auch bei Mostafaei et al. nimmt die Harte von BJT-IN 625 mit zunehmender Sinter-
temperatur zu, solange auch die Dichte erhoht wird. Bei zu grofien Sintertemperaturen kommt
es jedoch zu einer Reduzierung der Harte und Festigkeit infolge des voranschreitenden Korn-
wachstums [157]. Die Festigkeit und Duktilitiat von BJT-Cu und BJT-316L korrelieren analog zu
MIM mit der beim Sintern erreichten Dichte des Materials [174]. Bei BJT-Co-Cr-Mo nimmt die
Harte ebenfalls mit steigender Sintertemperatur zu [199]. Optimierte Sinterparameter fithren
bei BJT-IN 625 und BJT-IN 718 sogar zu mechanischen Eigenschaften, die mit denen der ge-
gossenen Werkstoffe vergleichbar sind [157, 208]. Eine anschlieflende Warmebehandlung von
BJT-IN 625 ermoglicht dariiber hinaus bessere mechanische Eigenschaften als bei dem gegos-
senen Werkstoff [156, 163].

Abhéngig von den verarbeiteten Materialien und den Prozessparametern kann der schichtwei-
se Aufbau im Binder Jetting sowohl im Griinlings- als auch im gesinterten Zustand zu fiir den
Schichtaufbau charakteristischen Erscheinungen fiihren. Bereits im Griinlingszustand ist eine
Anisotropie der mechanischen Eigenschaften festzustellen [177]. Sowohl bei der Druckfestig-
keit [151, 209-212] als auch bei der Biegefestigkeit [177, 181] liegen die Maxima in der Richtung
des Binderauftrags (Y), was auf die Erzeugung der besten strukturellen Integritit in dieser zu-
riickzufiihren ist. Eine mogliche Ursache fiir geringere Festigkeiten in der X- und Z-Richtung
ist eine unzureichende vertikale und laterale Verteilung des Binders, welche zu Anbindungs-
fehlern zwischen Schichten bzw. Binderbahnen fiithren kann [177]. Des Weiteren kann sich die
Aufbaurichtung auf die Griindichte auswirken, welche mit der Druckfestigkeit korreliert [213].
Werden nicht-sphédrische Pulver mit langlichen Partikeln verarbeitet, so kann auch die Rich-
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tung des Pulverauftrags einen Einfluss auf die (An-)Isotropie der mechanischen Eigenschaften
haben, indem die Partikel mit einer Vorzugsrichtung im Pulverbett angeordnet werden [214].
Uber die mechanischen Eigenschaften hinaus beeinflusst die Aufbaurichtung vor allem die
Oberflachenqualitdt [154]. Wahrend die geringste Oberfldchenrauheit (< 20 um) in der Regel in
der XY-Ebene erreicht wird [215], steigt sie mit zunehmendem Anstellwinkel tendenziell [129].
Dieser Effekt ist in der additiven Fertigung als Treppenstufeneffekt bekannt und liegt darin be-
griindet, dass schrédge Flachen durch einen Schichtaufbau lediglich angendhert erreicht werden
konnen [216].

Die Schwindung, die durch die Verdichtung wahrend des Sinterns erfolgt, ist beim Binder Jet-
ting meist anisotrop und {tibertrifft in der Z- die X- und Y-Richtung. Das Phanomen wird mit
der Schichtdicke [184] sowie einer inhomogenen Pulver-Binder-Verteilung beim Drucken bzw.
im Griinling in Verbindung gebracht [169, 174, 207], wobei die inhomogene Pulververteilung

in Form einer zeiligen Porositdt im gesinterten Werkstoff erhalten bleiben kann (Abb. 21) [151,
169, 170, 217].
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Abbildung 21: Fiir das Binder Jetting charakteristische Porositédt bei optimierungsbediirftigen
Parametern und /oder Materialien in a) BJT-IN 625 [169], b) BJT-Cu [171] und ¢)
BJT-Ti [82]
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3 Zielsetzung und Vorgehen

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Kenntnis der mechanischen Eigenschaften des mittels Bin-
der Jetting (BJT) hergestellten 17-4 PH Stahls, um Anwendungsgebiete im Automobilbau er-
schlieflen zu konnen. Die mechanischen Eigenschaften stehen dabei als auslegungs- und quali-
tatsrelevante Kenngrofien im Fokus der Untersuchungen, wobei Ursache-Wirkungs-Beziehungen
zwischen Fertigungsparametern, Gefiige und den mechanischen Eigenschaften aufgezeigt und
erklart werden, sodass Optimierungspotenziale abgeleitet werden konnen. Das breite Bauteil-
spektrum im Automobil — vom diinnwandigen Blech bis zum grofivolumigen Gussteil — stellt
dabei die Basis fiir die Betrachtungen dar.

Aufbauend auf einem stabilen Parametersatz fiir das Drucken der Proben steht zu Beginn der
Untersuchungen die Findung geeigneter Prozessparameter fiir das Sintern im Vordergrund.
In Abhéngigkeit von Sintertemperatur und Haltezeit werden neben Schwindung und Dichte
insbesondere Gefiigemerkmale wie Porositédt, Phasenverteilung, Korngrofie, -form, die chemi-
sche Zusammensetzung und Gitterstruktur sowie die mechanischen Eigenschaften der Harte,
Festigkeit und Duktilitdt analysiert. Als zusétzliche Einflussgrofie wird die Wandstédrke dabei
stets mitbetrachtet.

Des Weiteren werden Moglichkeiten zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften des
mittels Binder Jetting hergestelltem 17-4 PH durch nachgelagerte Warmebehandlungen unter-
sucht. Schwingfestigkeitsuntersuchungen sowie die Analyse der Abhangigkeit der Festigkeit,
Duktilitat und Kerbschlagzahigkeit von der Aufbaurichtung beim Drucken sind Teil der Ex-
perimente mit dem warmebehandelten Werkstoff. Effekte in Korrelation mit der Wandstéarke
werden dabei ebenso berticksichtigt.
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4 Experimentelles Vorgehen

4.1 Verarbeitete Materialien

Bei dem verarbeiteten Pulver handelt es sich um vorlegiertes, N-gasverdiistes 17-4 PH-Pulver
von Sandvik Osprey Ltd. (Lot: 18D0991, Neath, Grofibritannien) mit der in Tab. 6 dokumen-

tierten chemischen Zusammensetzung.

Tabelle 6: Chemische Zusammensetzung a) des verarbeiteten 17-4 PH-Pulvers, b) fiir 17-4 PH
nach MPIF Std. 35; Angabe des Massenanteils in %

Fe Ni Cr Mo C Cu Si Mn Nb N (@)
a) Rest 4,4 16,4 0,11 0,024 41 0,6 0,5 0,26 0,07 0,05
b) Rest 3-5 15,5-17,5 - >0,7 35 >10 >1,0 0,15-0,45* - -

*Nb + Ta.

Die Partikelgrofienverteilung des Pulvers wurde vom Hersteller mit einem Mastersizer 2000,
Version 5.60 (Malvern Instruments Ltd., Malvern, Grofibritannien) in Wasser ermittelt und ist
Abb. 22 zu entnehmen. Mit dieser Partikelgrofienverteilung wird eine Klopfdichte von
476¢g/ cm? bzw. 61 % relativ erreicht.
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Abbildung 22: Partikelgrofienverteilung des verarbeiteten 17-4 PH-Pulvers

Abb. 23 zeigt mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) erzeugte Aufnahmen des verarbeite-
ten Pulvers in a) und der Bruchflache eines Griinlings in b). Die fiir GA-Metallpulver typische
sphérische Partikelform ist deutlich erkennbar [218]. Dartiiber hinaus zeigt die Bruchfldche die
Anordnung der Pulverpartikel im Verbund eines Griinlings und veranschaulicht deren Zusam-
menschluss durch den Binder.

Im Rahmen der Untersuchungen wird der organische, wasserbasierte Binder AquaFuse BA005
(ExOne, North Huntingdon PA, USA) mit einer Dichte von pg = 1,07 g/ cm’ eingesetzt [219].
Nach Do et al. besteht der Binder aus Ethylenglykolmonobutylether, Isopropanol und Ethy-
lenglykol [206]. Wahrend die ersten beiden Inhaltstoffe bereits beim Aushérten verdampfen,
vernetzt Letzterer zu Polyethylenglykol.
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Abbildung 23: REM-Aufnahmen a) des verarbeiteten Pulvers und b) der Bruchfliche eines
Griinlings

4.2 Herstellung der Proben

Die Herstellung der Proben folgt den in Abb. 17 dargestellten Schritten und wird vor Beginn
des Druckens um die Pulvervorbereitung sowie nach Beendigung des Sinterns mit einer optio-
nalen Warmebehandlung erweitert. Alle dabei verwendeten Anlagen und Geréte sind in Tab. 7
dokumentiert. Die zur Anwendung kommende Terminologie entspricht DIN EN ISO/ASTM
52900.

Bei der Pulvervorbereitung wird nicht-gebundenes Pulver vorangeganger Bauzyklen mit fri-
schem Pulver gemischt und daraus die Pulverladung fiir den folgenden Bauzyklus vorbereitet.
Die Menge des Neupulveranteils richtet sich dabei nach der Menge, die mit den Griinlingen
des vorigen Bauzyklus aus dem Pulverkreislauf entnommen wurde. Potenzielle Auswirkun-
gen der Pulverwiederverwendung von 17-4 PH beim PBF bzw. von 316L im BJT sind [220-222]
bzw. [223] zu entnehmen. Zunichst erfolgt die Trocknung des gemischten Pulvers im Labor-
ofen (Tab. 7) fiir sechs Stunden bei 180 °C in Umgebungsluft, wonach das Pulver im Ofen auf
Raumtemperatur abkiihlt. Anschlielend wird das Pulver in einem Siebturm gesiebt, der aus
zwei Sieben und drei Siebboden besteht (Tab. 7). Dieser Vorgang dient dem Entfernen mog-
licher Verunreinigungen, Agglomerationen und Binderresten vorangegangener Bauzyklen. In
diesem Zustand wird das Pulver dem Pulverreservoir (Abb. 24: (@) der BJT-Anlage zugefiihrt.

Das Drucken der Proben erfolgt in einer BJT-Anlage des Typs Innovent+ der Firma ExOne
(Tab. 7). Abb. 24 zeigt den Aufbau der Maschine. Der Bauraum (Abb. 24: (5)) mit einer Bauhiil-
le von 160 x 65 x 65 mm? ergibt ein maximales Bauvolumen von 676 cm®. Das dargestellte Ma-
schinenkoordinatensystem ist allgemeingiiltig fiir alle Versuche der Arbeit. Neben der Befiil-
lung des Pulverreservoirs (Abb. 24: (@) ist vor Beginn jedes Bauzyklus die Uberpriifung des
Druckkopfs (Abb. 24: (9); 30 pL-Druckkopf, ExOne, North Huntigndon PA, USA) mittels Drop
Volume Measurement erforderlich. Hierbei wird eine definierte Anzahl an Bindertropfchen auf
ein Wattepad gedruckt und mittels Wagung (Kern EW 150-3M, Kern&Sohn GmbH, Géttingen,
Deutschland) die beim Drucken verbrauchte Bindermasse ermittelt. Der beschriebene Vorgang
wird ftinfmal wiederholt, worauthin die Messwerte der Anlage {ibergeben werden und die
Berechnung des Volumens eines einzelnen Bindertropfchens erfolgt. Basierend auf den Mess-
werten werden anlagenseitig Parameter wie z. B. Tropfchenabstdnde in X- und Y-Richtung (Ax,
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Ay; Abb. 18) angepasst, um das eingestellte Sattigungsverhaltnis zu erreichen [224].

Tabelle 7: Ubersicht der zur Probenherstellung verwendeten Anlagen und Gerite

Funktion Bezeichnung Typ Hersteller
Pulver Laborofen DX412C Yamato Scientific Co., Ltd.
trocknen (Tokyo, Japan)
Siebturm AS 200 Retsch GmbH
Pulver (Haan, Deutschland)
sieben Siebe 200 x 50 mm, Retsch GmbH
45 um (Haan, Deutschland)
BJT-Anlage Innovent+ ExOne (North Huntingdon
PA, USA)
Drucken —
Absaugung  CTS40 Nilfisk GmbH
(Bellenberg, Deutschland)
- Laborofen DX412C Yamato Scientific Co., Ltd.
Aushérten
(Tokyo, Japan)
Auspacktisch  Sonderanfertigung Ednicon
(Erding, Deutschland)
Auspacken  Blasebalg Dust ExMini40  Hama GmbH & Co. KG
(Monheim, Deutschland)
div. Pinsel
Entbindern = Kammerofen HTK-8 Carbolite Gero GmbH & Co. KG
& Sintern (Neuhausen, Deutschland)
Ofen VKNQ-VC ALD-VT GmbH
Warme- (Hanau, Deutschland)
behandlung  Tiefkiihl- LS1 Frigothermic
anlage (Barcelona, Spanien)

Die Prozessschritte des Druckens entsprechen denen aus Abb. 17 und werden durch das vor-
liegende Maschinenkonzept (Abb. 24) folgendermafsen umgesetzt:

a) Der Pulverauftrag erfolgt wihrend der Uberfahrt des Pulverreservoirs (4) auf der X1-
Achse (D) in negativer X-Richtung iiber die Bauplattform (5), welche zuvor um die Schicht-
dicke (Az =50 um) abgesenkt wurde. Das Pulverreservoir (4) wird dabei von einem Ultra-
schall-Generator (0 zum Schwingen angeregt, wodurch das darin befindliche Pulver be-
ginnt, durch das Sieb zu flieflen, das den Boden des Pulverreservoirs bildet (nicht dar-
gestellt). Die Phase des Flieflens ist seitens der Anlagensteuerung in die zwei Abschnitte
Verzogerung und Uberfahrt untergliedert. Wihrend der Verzogerung verweilt das Pul-
verreservoir fiir die Dauer des Delay-Parameters (Tab. 8) in der eingestellten X-Position
am rechten Rand der Bauplattform und beginnt zu schwingen, sodass das Pulver durch
das Sieb zu flielen beginnt. AnschlieSend wird das Pulverreservoir (4) auf die eingestellte
Vorschubgeschwindigkeit (Recoat Speed, Tab. 8) beschleunigt, wobei das Pulver eingangs
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b)

c)

d)

auf die Bauplattform bzw. spéter im laufenden Prozess auf das Pulverbett aufgetragen
wird.

Die Verteilung und Verdichtung des aufgetragenen Pulvers erfolgt wahrend derselben
Uberfahrt wie der Pulverauftrag in negativer X-Richtung. Bevor der Roller @) Kontakt
zum Pulver hat, wird er sowohl auf die in Y-Richtung positive Rotationsgeschwindig-
keit (Roller Rotation Speed, Tab. 8) als auch auf die Vorschubgeschwindigkeit in negati-
ver X-Richtung (Roller Traverse Speed, Tab. 8) beschleunigt, sodass Pulververteilung und
-verdichtung mit konstanten Rollerparametern stattfinden.

Der Binderauftrag erfolgt durch den Druckkopf (9) auf das zuvor generierte Pulverbett.
Dabei wird der Druckkopf auf der Y-Achse (3) zunéchst in positiver und anschlieend in
negativer Y-Richtung iiber das Pulverbett auf der Bauplattform (5) bewegt und trégt wih-
rend beider Uberfahrten gemaf8 der Schichtdaten Binder auf. Da der X-Abstand zweier
Diisen am Druckkopf grofser ist als der erforderliche Abstand zweier Bindertropfchen
(Ax), wird der Druckkopf zwischen zwei Uberfahrten in der X-Richtung geringfiigig
versetzt [224]. Auf diese Weise soll ein ltickenloser Binderauftrag mit dem verwendeten
30 pL-Druckkopf sichergestellt werden.

Das Trocknen erfolgt nach dem Binderauftrag und einer vorgegebenen Ruhezeit, wah-
rend der Binder in das Pulverbett eindringen kann (Binder Set Time, Tab. 8). Die an der
X1-Achse befindliche Heizung @2 wird dabei in positiver X-Richtung iiber das Pulverbett
gefiihrt. Uber den Temperatursensor @ wird die Temperatur des Pulverbetts ermittelt,
wonach die Heizleistung geméafs der Parameter Target Bed Temperature und Drying Time
(Tab. 8) mittels Regelung angepasst wird. Wahrend des Bauzyklus wird durch Absau-
gung (nicht dargestellt) sichergestellt, dass ein geringer Unterdruck in der nicht abge-

dichteten Anlage herrscht, sodass kein Pulver austreten kann. Die Absaugung befindet
sich am Rand der Baubox (8).

X1-Achse
X2-Achse

Y-Achse
Pulverreservoir
Bauplattform
Bauraum
Uberlaufbereich
Baubox (5. +6.+7.)
Druckkopf

10. Ultraschallgenerator
11. Roller

12. Heizung

00NN

13. Temperatursensor

Abbildung 24: Zum Drucken eingesetzte BJT-Anlage ExOne Innovent+, nach ExOne [225]
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Die Schritte a) bis d) werden so lange wiederholt, bis alle Schichten gedruckt sind und der
Bauzyklus abgeschlossen ist.

In Tab. 8 sind die bei der Probenherstellung verwendeten Prozessparameter zusammengefasst.
Im Falle der Angabe von Bereichen anstatt diskreten Werten wurden Parameter angepasst,
um Schwankungen z. B. in der FliefSfdhigkeit des Pulvers auszugleichen oder auf auftretende
Schichtfehler zu reagieren.

Tabelle 8: Ubersicht {iber die angewandten Parameter beim Drucken

Parameter Beschreibung Wert

Binder Set Time Dauer zum Eindringen des Binders in das Pul- 5s
verbett, bevor das Trocknen beginnt

Drying Time Dauer der Uberfahrt der Heizung @ 5-12s

Emitter Output Heizleistung als prozentualer Anteil der maxi- 90 %
malen Heizleistung

Target Bed Temperature  Zieltemperatur des Pulverbetts 45-50°C

Ultrasonic Intensity Intensitdt der Ultraschallanregung in Prozent 100 %
gemessen an der maximalen Anregung

Delay Dauer mit eingeschaltetem Ultraschall im Still- 12s
stand, bis Uberfahrt zum Pulverauftrag startet

Recoat Speed Vorschubgeschwindigkeit beim Pulverauftrag 100mm/s

Roller Traverse Speed Vorschubgeschwindigkeit des Rollers 7mm/s

Roller Rotation Speed Rotationsgeschwindigkeit des Rollers 600 U/min

Zur Herstellung der Proben wurden vier verschiedene Baujobs (BJ]) eingesetzt. Abb. 25 und
Tab. 9 geben einen Uberblick iiber die Orientierung, Position und Anzahl der Proben in den
jeweiligen Baujobs (BJ1-BJ4). Die unterschiedlich grofsen Wiirfel-Proben stehen représentativ
tiir unterschiedliche Wandstérken realer Bauteile und die Millimeterangaben entsprechen den
Kantenldngen der Wiirfel bzw. der Wandstdrke eines Bauteils. Im Folgenden werden die un-
terschiedlich grofien Wiirfel-Proben als 5 mm-, 10 mm- bzw. 15 mm-Wiirfel bezeichnet. Als PM-
Zugprobe wird der Conventional Flat Test Specimen nach MPIF Std. 10 abgekiirzt, welcher aus der
Pulvermetallurgie (PM) bekannt ist.

Ist das Drucken eines Baujobs abgeschlossen und der Bauzyklus beendet, verbleibt der Pulver-
kuchen fiir den nachfolgenden Schritt des Aushirtens in der Baubox und wird dem Laborofen
zugefiihrt, in welchem die Trocknung bei 180 °C fiir sechs Stunden zuziiglich Aufheiz- und
Abkiihlvorgang erfolgt. Im nachfolgenden Prozessschritt des Auspackens werden die Griin-
linge unter Zuhilfenahme der in Tab. 7 aufgefiihrten Hilfsmittel zunéchst vorsichtig aus dem
Pulverbett entnommen und anschlieffend von Pulveranhaftungen an den Oberfldchen befreit.
Alle Untersuchungen an Griinlingen werden in dem hier erreichten Griinlingszustand durch-
gefiihrt.
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Z%;

Abbildung 25: Ubersicht der Baujobs (B]) mit den Probekérpern aus Tab. 9

Tabelle 9: Anzahl und Orientierung der Probekorper je Baujob

Baujob Probekorper Orientierung Anzahl

5 mm-Wiirfel - 16
10 mm-Wiirfel - 8

BJ1
15 mm-Wiirfel - 4
PM-Zugprobe Y 12
5 mm-Wiirfel - 16
10 mm-Wiirfel - 6
BJ2 15 mm-Wiirfel - 6
Kleine Zylinder (12x 15 mm?) Y 6
Grof8e Zylinder (12 x82 mm?) Y 12
X 24
BJ3 Mikro-Zugprobe Y 24
Z 24
X 12
BJ4 Quader (10x65x12mm?) Y 12
Z 10
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Fiir die anschliefsenden Schritte Entbindern und Sintern werden die Griinlinge auf Keramik-
Setzplatten (Al,O3) in drei Ebenen zuféllig im Sinterofen (Tab. 7) positioniert, woraufhin der
Ofenlauf gestartet wird. Jeder Ofenlauf erfolgt fiir die Proben je eines Bauzyklus. Abb. 26 zeigt
einen beispielhaften Temperatur-Zeit-Verlauf des kombinierten Entbinder- und Sinterprozes-
ses mit Angabe des Drucks (p), der Volumenstréme des Prozessgases (Vy,), der Aufheiz- und
Abkiihlraten sowie der Temperaturen und Haltezeiten des Entbinderns und Sinterns. Wahrend
Autheiz- und Abkiihlrate, Druck und Volumenstrom fiir alle Experimente konstant gehalten
werden, sind die Sintertemperatur (Ts) und die Haltezeit (ts) Gegenstand der Untersuchungen
dieser Arbeit und werden variiert. Tab. 10 gibt einen Uberblick iiber die untersuchten Parame-
tersets. Der jeweilige Sinterlauf und der resultierende Probenzustand werden durch die Kom-
bination von Sintertemperatur und Haltezeit bezeichnet (z. B. Ts =1300 °C und ts =90 min —
1300-90). Spielt der spezifische Sinterlauf keine Rolle bei der Auswertung von den Ergebnis-
sen, so wird der gesinterte Zustand mit AS (engl. as-sintered) unabhingig von Temperatur und

Haltezeit abgekiirzt.
T 1400 - |
s e - T
1200 3 ! !
¥ ] ot 8 K/min
51000 ] D
= ] 650 °C. 0.5 h
800 ] 2 K/min | \
600 ] \ 600°C,25h '
. 450°C, 2 h {6 K/min
400 3 2 K/min !
] L Vig, = 180 1/h || Vi, = 1201/m
200 . p = 940 mbar ' |p = 1000 mbar \
O — T T T T 1 T 1T T T T T T T T T T T T T1T°7 I;I:I 1 1 1 1 1 1 1 1T 1T 1T 7T X

o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18

tinh —

Abbildung 26: Temperaturprofil des Entbinder- und Sinterlaufs exemplarisch fiir 1300-90

Tabelle 10: Ubersicht der untersuchten gesinterten Zustinde in Abhéangigkeit von Sintertempe-
ratur (Ts) und Haltezeit (ts)

Haltezeit (tg) Sintertemperatur (Ts)
1270°C 1300°C 1330°C 1360 °C
30 min X X X X
60 min X X
90 min X
180 min X X X X

Im Anschluss an das Sintern werden im Laufe der Untersuchungen optional Warmebehand-
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lungen durchgefiihrt. Diese sind in Tab. 11 dokumentiert. Losungsglithen (LG) und Auslagern
(AL) werden in einer Vakuum-Anlage des Typs VKNQ-VC von ALD (Tab. 7) bei einem Druck
von 0,1 mbar durchgefiihrt. Es folgt eine Hochdruckgasabschreckung in He mit 19 bar. Das op-
tional eingesetzte Tiefkiihlen (TK) findet in fliissigem N bei —90 °C fiir zwei Stunden in einer
LS1-Anlage von Frigothermic (Barcelona, Spanien) statt.

Tabelle 11: Ubersicht der durchgefiihrten Warmebehandlungen

Bezeichnung Losungsglithen Tiefkiihlen Auslagern
Tigin°C t g in min Tar, in°C  tapinh

H900 1050 30 - 480 4
LG60 1050 60 - - -
LG90 1050 90 - - -
LG90TK 1050 90 ja - -
H900* 1050 90 ja 480 4
H1150M* 1050 90 ja 760+620 2+4

4.3 Angewandte Analysemethoden
4.3.1 Analyse von Schwindung und Dichte

Zur Beurteilung der Schwindung wihrend des Sinterns werden die Mafie der Kantenldngen
von den Wiirfeln aus BJ1 herangezogen. Dabei werden diese im Griinlingszustand in X-, Y- und
Z-Richtung (x/y/zg) sowie im gesinterten Zustand (x/y/zs) mittels Digital-Biigelmessschraube
0-25mm (MAHR GmbH, Géttingen, Deutschland) gemessen und ergeben durch Berechnung
nach GI. 8 den Wert der unidirektionalen Schwindung (Ix/y,z):

xXG — X - G — 2
rx=2¢"3, =4 "F , 6% )
XG YG ZG
Zusétzlich wird die tiber die Raumrichtungen gemittelte Schwindung (I') gemafs Gl. 9 berech-
net:

T =Ty Ty Iy )

Die Griindichte (pg) wird im Rahmen der Arbeit {iber das Griinlingsvolumen (Vi) und die
Griinlingsmasse (mg) der Wiirfelproben (Tab. 9) berechnet. Hierbei erfolgt die Ermittlung der
Griinlingsmasse mittels Wagung an einer Feinwaage des Typs Kern EW 150-3M (Kern & Sohn
GmbH, Goéttingen, Deutschland). Das Griinlingsvolumen wird aus dem Produkt der gemes-
senen Kantenldngen (x/y/zg) berechnet, wobei das Volumen, das durch die Beschriftung der
Proben (V1) zu berticksichtigen ist und bei der Messung nicht erfasst werden kann, im virtuel-
len Modell bestimmt und vom gemessenen Volumen (Vxyz) subtrahiert wird.

_mG _ mga o mg
PG Ve Vxyz—Vr (xc-yc-zc)—VL

(10)
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Die relative Griindichte (fg) setzt die Griindichte (pg) in Bezug zur Dichte des Materials (p17-4pH)
und ist aufgrund der prozentualen Angabe einfacher interpretierbar als die Griindichte in
g/cm? (Gl. 11). In der vorliegenden Arbeit wird daher ausschliellich mit der relativen Griin-
dichte gearbeitet. Zwischen den Begriffen relativer Griindichte und Griindichte wird nicht un-
terschieden, da der Zusammenhang iiber die konstante Materialdichte des 17-4 PH besteht.

(Ve
= — 11
fG 017-4PH (11

Die Messung der Dichte des gesinterten bzw. warmebehandelten Werkstoffs (ps) wird mittels
archimedischem Prinzip nach DIN EN ISO 3369:2010-08 und unter Zuhilfenahme einer XSR
Analysewaage (Mettler-Toledo GmbH, Gief3en, Deutschland) durchgefiihrt. Gemafl Norm ist
das Ergebnis der Dichte in der Einheit g/cm?® anzugeben. Wie in der additiven Fertigung und
bei MIM tiblich, wird im Rahmen der Arbeit die relative Dichte, auch Sinterdichte (fs), als pro-
zentualer Anteil der gemessenen Dichte von der Materialdichte des 17-4 PH angegeben (GL. 1).

4.3.2 Analyse der mechanischen Eigenschaften

Die Priifung der Harte erfolgt nach Vickers gemafl DIN EN ISO 6507-1. Mittels Mikrohérteein-
driicken (HVO0,025) wird die Harte einzelner Korner/Phasen festgestellt, wahrend mittels Ma-
krohérteeindriicken (HV10) die Mischharte des aus verschiedenen Phasen, nichtmetallischen
Einschliissen und Poren bestehenden Werkstoffs ermittelt wird. Aneinandergereihte Harteein-
driicke werden zu Harteverldufen zusammengesetzt, um Héartegradienten in den Proben dar-
zustellen.

Zur Feststellung der Festigkeit und Duktilitdt werden Zugpriifungen durchgefiihrt. Dabei wer-
den zwei verschiedene Probentypen eingesetzt. Einerseits wird fiir den grofiten Teil der Unter-
suchungen die in Abschnitt 4.2 vorgestellte PM-Zugprobe verwendet, andererseits werden zur
Untersuchung der Richtungsabhéngigkeit der mechanischen Eigenschaften Mikro-Zugproben
(Abb. 27) entworfen, die auf den zur Verfiigung stehenden Bauraum (Abb. 24: (5)) abgestimmt

sind.

z

14

E a

" 45 =]

4
€

Abbildung 27: Zeichnung einer Mikro-Zugprobe (Einheit mm)

Beide Probentypen werden in Endkontur gefertigt und ohne spanende Bearbeitung gepriift,
weshalb es zu geringfiigigen mafilichen Abweichungen kommen kann. Der Priifquerschnitt
wird jedoch fiir jede Probe ermittelt und fiir die Berechnung der Spannung herangezogen. Die
Priifung beider Probentypen erfolgt auf der Universalpriifmaschine Z100 (ZwickRoell GmbH
& Co. KG, Ulm, Deutschland) nach ASTM E8/E8M - 16a, wobei die Dehnung bei den PM-
Zugproben taktil und bei den Mikro-Zugproben optisch gemessen wird (videoXtens High Pre-
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cision, ZwickRoell GmbH & Co. KG, Ulm, Deutschland). Weitere Informationen zur Priifkon-
figuration sind in Tab. 12 zu finden.

Tabelle 12: Priifkonfiguration der Zugversuche

Mikro-Zugprobe PM-Zugprobe

Kraftmessdose 20 kN 100 kN
E-Modul Ermittlung 60—-240 MPa
Geschwindigkeit E-Modul 30MPa/s
Geschwindigkeit Streckgrenze 0,021 mm/min
Priifgeschwindigkeit 1,6 mm/min

Kerbschlagbiegeversuche werden im Rahmen der Experimente mit U-Kerb-Proben nach DIN
EN ISO 148-1 auf einem Charpy Pendelschlagwerk (Wolpert-Amsler, Ludwigshafen, Deutsch-
land) des Typs 30/15 K-E mit 300 Joule Priithammer bei einer Priiftemperatur von 20-22°C
durchgefiihrt. Die Probengeometrie weicht ausschliefilich beim Nennmaf fiir den Steg von der
Norm ab. Der Steg hat eine Hohe von 8 mm anstatt des Norm-Wertes von 5 mm.

Die Ermittlung der Schwingfestigkeit erfolgt mittels Umlaufbiegepriifung. Hierfiir werden Zy-
linder hergestellt (Abb. 25, grofle Zylinder), welche durch Drehen und Schleifen auf die End-
geometrie der Umlaufbiegeproben gebracht werden (Abb. 28). Durch Handpolieren mit Dia-
mantpaste wird die geforderte Oberflichengiite ohne Warmeeintrag erreicht.

0,5x45°

1
210h6

Abbildung 28: Zeichnung einer Umlaufbiegeprobe (Einheit mm)

Die Priifung erfolgt bei einem Spannungsverhiltnis von R;=-1 und einer Schwingfrequenz
von 100 Hz. Auf verschiedenen Lasthorizonten werden die Proben bis zum Bruch beziehungs-
weise bis zur Grenzlastspielzahl (Ng) von 2-107 Lastspielen gepriift. Wahrend des Versuchs
ist sichergestellt, dass es nicht zu einer Erwdrmung der Proben kommt. Es werden lediglich
Proben betrachtet, die innerhalb der Priiflainge brechen. Als Basis fiir die statistische Auswer-
tung dienen fiinf Messwerte auf fiinf Lasthorizonten, fiir welche eine Normalverteilung der
Bruchlastspielzahlen (Np) angenommen wird. Die Dauerfestigkeit wird fiir Uberlebenswahr-
scheinlichkeiten (Py;) von 10, 50 und 90 % nach Naubereit und Weihert [226] aus der Tendenz
der Zeitfestigkeitsgeraden bei doppelt-logarithmischer Darstellung ermittelt. Dabei folgt die
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Regression der Zeitfestigkeit dem Zusammenhang in Gl. 12 mit der Konstanten C, der Stei-
gung der Zeitfestigkeitsgeraden k sowie der Spannungsamplitude o,:

logNGg =10gC —k-logoa (12)

Um zu vermeiden, dass sich aus rein statistischen Griinden die Kurven fiir verschiedene Uber-
lebenswahrscheinlichkeiten schneiden, wird zunichst die Steigung (k) fiir Py = 50 % aus allen
giltigen Messwerten bestimmt und danach fiir alle anderen Uberlebenswahrscheinlichkeiten
vorgegeben. Die Durchlaufer werden mit N = 2-107 fiir die statistische Auswertung angenom-

men.

4.3.3 Analyse des Gefiiges

Die Praparation von Schliffen fiir anschlieffende mikroskopische Untersuchungen und Harte-
priifungen besteht aus den Schritten Trennen, Einbetten, Schleifen und Polieren. Alle bei der
Schliffpréparation eingesetzten Anlagen und Hilfsmittel stammen von der Struers GmbH (Wil-
lich, Deutschland). Das Trennen der Proben erfolgt unter stindiger Kiihlung mit einer Mi-
schung aus Wasser und Schmiermittel auf der Trennmaschine Accutom-10 mit einer 50A15-
Trennscheibe, einer Rotationsgeschwindigkeit von 3000 U/min und einer Vorschubgeschwin-
digkeit von
0,02mm/s. Anschliefiend werden die Proben bei 350 bar in das Einbettmittel Durofast auf der
Einbettpresse CitoPress-20 bei 180 °C warmeingebettet. Nach dem Abkiihlen und Aushérten
werden die eingebetteten Proben dem Schleifen und Polieren auf einer Tegramin-30 zugefiihrt
und durchlaufen die in Tab. 13 aufgelisteten Schritte.

Tabelle 13: Schliffpréaparation durch Schleifen und Polieren

Scheibe Zusitze Dauer

SiC-Papier (320-4000) Wasser 1 min

Piano-Diamant (120 pm) Wasser 2 min

Allegro-Kunststoff Diamantsuspension 6 pm, 3 min
Lubrikant blau

Mol-Kunststoff Diamantsuspension 3 um, 4min
Lubrikant blau

Nap-Kunststoff Diamantsuspension 1 pm, 5min
Lubrikant blau

Nach dem Polieren kommen zur Kontrastierung des Gefiiges folgende drei Mittel zum Einsatz:
e Kalling: 33 ml H,O, 33 ml Ethanol 99 %-ig, 33 ml HCI 32 %-ig
e V2A Beize: 100 ml HCl, 100 ml H,O, 10 ml HNO3, 1 ml Sparbeize
e Elektrolytisches Atzen: 10 %-ige Oxalsdure, 6-12V, 10-30s

Zur Untersuchung der ungeédtzten und gedtzten Proben werden folgende Lichtmikroskope ein-
gesetzt:
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e BX41TF, Olympus Optical Co. Ltd. (Tokyo, Japan)
e ME600, Nikon GmbH (Dtisseldorf, Deutschland)
e Polyvar MET, Leica Microsystems (Wetzlar, Deutschland)

Mithilfe von REM werden fraktographische Analysen und Gefiigeanalysen durchgefiihrt, so-
fern mittels Lichtmikroskopie die gewiinschte Vergrofserung oder der notige Kontrast nicht
erreicht wird. Dabei werden auf folgende Geréte verwendet:

e LEO Gemini 1530, Carl Zeiss AG (Oberkochen, Deutschland)
e Supra 40 VD, Carl Zeiss AG (Oberkochen, Deutschland)
e Jeol JIB-4610F, Joel Ltd. (Tokyo, Japan)

Die lokale chemische Zusammensetzung wird durch energiedispersive rontgenspektroskopi-
sche (EDS) Messungen mit den vorgestellten Rasterelektronenmikroskopen Supra 40 VP und
Jeol JIB-4610F qualitativ untersucht. Dabei werden die fiir die Elemente charakteristischen
Energiespektren der bei der Wechselwirkung zwischen Elektronenstrahl und Probe freiwer-
denden Rontgenstrahlung mittels EDS-Detektor aufgenommen [227]. Das Supra 40 VP ist mit
einem Everhart-Thornley-Detektor ausgestattet, das Jeol JIB-4610F mit einem EDS-Detektor des
Typs X-Max der Firma Oxford Instruments (Tubney Wood, Grofibritannien).

Die Methode der Elektronenriickstreubeugung (engl. electron backscatter diffraction (EBSD))
wird im Rahmen der Arbeit zur kristallographischen Analyse eingesetzt. Durch die Messung
von Atomgitterabstdnden ist die Charakterisierung der Gitterstruktur (krz, kfz) sowie die Aus-
wertung der Orientierung einzelner Kérner moglich. Weiterfiihrende Informationen zur Funk-
tionsweise und dem Informationsgehalt der Messergebnisse sind in [228] zu finden. Alle EBSD-
Untersuchungen werden mit dem Rasterelektronenmikroskop Jeol JIB-4610F durchgefiihrt, wel-
ches zu diesem Zweck einen NordylsNano-Detektor enthilt (Oxford Instruments, Tubney Wood,
Grofsbritannien). Die Messungen werden mit einer Beschleunigungsspannung von 20KkV, ei-
nem Kippwinkel von 70 °und einer Aufnahmefrequenz von 40,4 Hz durchgefiihrt. Alle pra-
sentierten Bilder enthalten mehr als 300.000 Messpunkte. Zusitzlich zur vorgestellten Schliff-
praparation werden die Proben vor den EBSD-Untersuchungen einer 14-stiindigen Vibrations-
politur mit einer 0,05 um-Al,O3-Suspension unterzogen.

Auflerdem wird zur Charakterisierung der Gitterstruktur die Rontgendiffraktometrie (engl. X-
ray diffraction (XRD)) angewandt. Dabei wird ein Diffraktometer des Typs D8 Advance (Bru-
ker Corporation, Billerica MA, USA) eingesetzt. Die qualitative Bestimmung der Phasenanteile
wird mithilfe der EVA-Software durchgefiihrt, die quantitative Auswertung erfolgt iiber die
Rietveld-Methode mit Fundamental-Parameter-Ansatz (TOPAS) [229]. Wahrend der Messung
werden die Proben mittels monochromatischer Cu-Ko-Strahlung in einem vorgegebenen Win-
kelbereich von 20 = 35-125 °abgefahren [230, 231].

Die Glimmentladungsspektroskopie (engl. Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy
(GDOEYS)) ist eine Methode zur quantitativen Bestimmung der chemischen Zusammensetzung
in Metallen und anderen Feststoffen [232]. Sie wird bei den Experimenten zur Tiefenprofilana-
lyse chemischer Gradienten zwischen Rand- und Kernbereich gesinterter 15 mm-Wiirfelproben
eingesetzt (Abb. 29).
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GDOES-Analysen

Abbildung 29: Schematische Darstellung der Position der GDOES-Analysen (Einheit mm)

Da eine GDOES-Tiefenprofilanalyse maximal bis in eine Tiefe von 0,5 mm moglich ist, wer-
den die Proben in Scheiben zerlegt und jede Scheibe einzeln untersucht. Die Ergebnisse der
Einzelmessungen werden gemittelt und der Y-Position des Wiirfels zugeordnet. Durch das Zu-
sammensetzen aller Einzelmessungen entsteht so ein Tiefenprofil durch die Probe. Fiir die Er-
gebnisdarstellung wird der Ursprung des Koordinatensystems ins Zentrum der Proben gelegt.
Die Analysen werden mit einem Glimmentladungsspektrometer des Typs GDA 750 HR der
Firma Spectruma Analytik GmbH (Hof, Deutschland) durchgefiihrt. Der Anodendurchmesser
betrdgt 2,5 mm, Spannung und Stromstérke liegen bei bei 1200 V bzw. 6 mA.

Neben der GDOES-Analyse werden chemische Analysen mittels Funkenspektrometrie (engl.
Optical Emission Spectrometry (OES)) durchgefiihrt. Dabei wird ein optisches Emissionsspek-
trometer ARL iSpark 8880 (Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham (MA), USA) eingesetzt. Um
Profile der chemischen Zusammensetzung durch die Proben zu erhalten, werden diese analog
der GDOES-Analysen in Scheiben zerlegt.
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5 Ergebnisse

5.1 Reproduzierbarkeit der Griindichte

Die Ergebnisse der Griindichte (fg) basieren auf Messungen der Wiirfel aus BJ1 (Abb. 25), wel-
che im Zuge der Untersuchungen der Sinterparameter in elf Bauzyklen hergestellt wurden. In
Abb. 30 und Abb. 31 sind die Messergebnisse in Abhédngigkeit der Position im Bauraum beim
Drucken (unten/oben, hi-li/vo-re) und in Abhéngigkeit vom Bauzyklus? fiir die drei unter-
schiedlichen Wiirfelgrofien (5 mm, 10 mm, 15 mm) mit Mittelwerten (x) dargestellt.
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a) Wiirfelgrofe in mm —s  b) Wiirfelgrofse in mm ——=

Abbildung 30: Uber elf Bauzyklen gemittelte Griindichte (fg) der 5mm-, 10 mm- und 15 mm-
Wiirfel a) in Abhéngigkeit der Z-Position (unten/oben) und b) in Abhidngigkeit
der XY-Position (hi-li/vo-re) im Bauraum

Uber alle Bauzyklen gemittelt sind die Unterschiede in der Griindichte, abhéngig von der Z-
Position im Bauraum (unten/oben), fiir alle Wiirfelgrofien kleiner als 0,5 %, wobei die Griin-
dichte unten tendenziell hoher ist als oben (Abb. 30 a). Die geringste mittlere Griindichte von
57,4 % wird bei den 5 mm-Wiirfeln im oberen Bereich erlangt, wohingegen die hochste mittlere
Griindichte mit 58,5 % bei den beiden grofieren Wiirfeln unten auftritt. Bei der Abhédngigkeit
der Griindichte von der XY-Position (hi-li, vo-re) ist ein weniger homogenes Bild beim Ver-
gleich der unterschiedlichen Wiirfelgrofien festzustellen (Abb. 30b). Wahrend die Differenz
zwischen vo-re und hi-li bei den 5 mm-Wiirfeln mit 0,3 % vergleichsweise gering ist, liegt diese
bei den 15 mm-Wiirfeln mit 2,0 % deutlich dartiber. Bei selbiger Betrachtung zeigen die 10 mm-
Wiirfel keinen Unterschied. Die Tiefst- und Hochstwerte der Griindichte in Abhédngigkeit der
XY-Position weisen die 15 mm-Wiirfel mit 57,3 % und 59,3 % auf. Die maximalen Schwankun-
gen der Griindichte zwischen einzelnen Bauzyklen (Abb. 31) {ibertreffen die mittleren Schwan-
kungen in Abhéngigkeit von der Position im Bauraum (Abb. 30) fiir alle Wiirfel. Wahrend die
Griindichteunterschiede bei den 5 mm-Wiirfeln mit 3,7 % zwischen 55,4 % (1300-30) und 59,1 %
(1360-180) liegen, fallen diese bei den 10 mm-Wiirfeln mit 3,2 % zwischen 56,3 % (1300-30) und
59,5 % (1270-30) sowie bei den 15 mm-Wiirfeln mit 3,1 % zwischen 56,5 % (1300-30) und 59,6 %

2Der Bauzyklus beim Drucken erhalt die Bezeichnung des nachfolgenden Sinterns (z. B. 1270-30), um mit einer
durchgéngigen Bezeichnung iiber den gesamten Prozess hinweg arbeiten zu konnen. Es ist zu beachten, dass
die Griindichtemessung vor dem Sintern erfolgt und damit nicht von den variierten Sinterparametern abhangt.
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(1270-30) geringer aus. Ungeachtet des Bauzyklus und der Position im Bauraum ist die Ten-
denz zu erkennen, dass die Griindichte der 10 mm- und 15 mm-Wiirfel im Mittel etwas hoher
ist, als die der 5 mm-Wiirfel.

5 10 15
Wiirfelgroie in mm ——
m1270-30 W 1300-30 ™ 1330-30 m1360-30 W 1300-60  m1330-60
m1300-90 = 1270-180 = 1300-180 m1330-180 ™ 1360-180 X

Abbildung 31: Griindichte (fg) der 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel in Abhadngigkeit vom
Bauzyklus

5.2 Gesinterter Zustand
5.2.1 Schwindung und Dichte

Die Ergebnisse der Schwindung (I'x/y,z), welche die Volumendnderung der Probekoérper vom
Griinlingszustand zum gesinterten Zustand richtungsabhéngig beschreibt, ist in Abb. 32 fiir
die 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel in Abhéangigkeit des Sinterlaufs zusammengefasst. Abb. 33
zeigt die Abhdngigkeit der Schwindung von der Wiirfelgrof3e tiber elf Sinterldufe gemittelt.

20
mI X

T 18 1 mIY
¥ lurz
£ 16 1
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z ]
=14
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1270- | 1300- | 1330- | 1360- | 1300- | 1300- | 1300- | 1330- | 1270- | 1330- | 1360-

30 30 30 30 60 90 180 60 180 | 180 | 180
Sinterlauf (Ts-tg)

Abbildung 32: Schwindung (I') in Abhéngigkeit der Richtung (X, Y, Z) und des Sinterlaufs
(Tab. 10)
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In Z-Richtung liegt die Schwindung bei allen Sinterldufen des Experiments rund 1,5-2,5%
tiber den Werten der Schwindung in der X- und Y-Richtung, wobei die Schwindung in der X-
Richtung die der Y-Richtung generell um 0,2-0,4 % tibertrifft. Die Mittelwerte fiir die Schwin-
dung der Z-Richtung liegen zwischen 17 % und 18 %, wohingegen die Schwindung in der X-
und Y-Richtung im Bereich zwischen 14,5% und 16,1 % liegt. Einzige Ausnahme stellt die
Schwindung beim Sinterlauf 1270-30 dar. Hier erreicht die Schwindung in allen Richtungen
rund 1-2 % geringere Werte als bei den tibrigen Sinterldufen. Der Vergleich der Schwindung
verschiedener Wiirfelgrofsen (Abb. 33) zeigt gemittelt tiber elf Sinterldufe nur geringfiigige Un-
terschiede von maximal 0,3 % zwischen den Richtungen X, Y und Z. Unabhingig von den ge-
wihlten Sinterparametern und der Probengrofie ist jedoch festzuhalten, dass die Schwindung
anisotrop (richtungsabhéngig) erfolgt. Die Anisotropie der Schwindung ist mit maximal 2,2 %
zwischen Iy und Iz bei den 5 mm- und 10 mm-Wiirfeln etwas geringer als bei den 15 mm-
Wiirfeln (2,5 %).

13 T T
5 10 15

Wiirfelgrofie in mm —=

Abbildung 33: Schwindung (I') in Abhangigkeit der Richtung (X, Y, Z) und der Wiirfelgrofie
(5mm, 10 mm, 15 mm)

Abb. 34 zeigt die Werte der Sinterdichte (fs) in Abhdngigkeit der Sinterparameter (Ts, ts) und
der Griindichte (fg) jeweils fiir die in B]1 enthaltenen 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel (Tab. 9,
Abb. 25). Im gesamten Bereich der variierten Sinterparameter liegt die Sinterdichte zwischen
94,5 % und 99,5 %. Die Tiefstwerte aller Wiirfelgrofien sind bei 1270-30 zu finden (96,1 %, 96,0 %,
94,9 %), wihrend die Hochstwerte bei 1330-180 erreicht werden (99,4 %, 99,5 %, 99,4 %). Bei
einer konstanten Haltezeit von 30 min erreicht die Sinterdichte abhdngig von der Sintertem-
peratur (Ts = 1270, 1300, 1330, 1360 °C) Werte zwischen 94,5 % und 98,7 %. Eine Erhohung der
Haltezeit auf 180 min fiihrt im gleichen Temperaturbereich zu htheren absoluten Werten (98,5 -
99,4 %) und einer erheblich geringeren Streuung der Sinterdichte zwischen den Sinterldufen,
aber auch zwischen den unterschiedlichen Wiirfelgrofien (< 0,9 %). Durch Variation der Halte-
zeit zwischen 30 und 180 min wird bei einer konstanten Sintertemperatur von 1300 °C eine Sin-
terdichte von 96,0 -99,4 % erreicht. Die Betrachtung der Abhéngigkeit der Sinterdichte von der
Wiirfelgrofle und der Sintertemperatur bei gleichbleibender Haltezeit von 30 min zeigt, dass
die Sinterdichte der 5mm- und 10 mm-Wiirfel von 1270-30 tiber 1300-30 hin zu 1330-30 zu-
nimmt, woraufhin eine Abnahme bei 1360-30 folgt. Fiir die Sinterdichte der 15 mm-Wiirfel gilt
selbiges, wobei anstatt der Dichteabnahme bei 1360-30 weiterhin die gleiche Sinterdichte wie
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bei 1330-30 erreicht wird. Beim Vergleich der Sinterdichte unterschiedlicher Wiirfelgréfien in-
nerhalb eines Sinterlaufs sind gegensétzliche Tendenzen erkennbar. Wéahrend bei 1270-30 und
1300-30 die Dichte mit der Wiirfelgrofle abnimmt, steigt sie bei 1360-30. Die Tendenz einer
reduzierten Dichte bei erhohtem Wiirfelvolumen scheint sich bei 1330-30 umzukehren. Eine
Analyse der Sinterdichte abhdngig von der Wiirfelgrofie bei Haltezeiten tiber 60 min zeigt eine
Abnahme der Dichteunterschiede zwischen unterschiedlichen Probengrofien gegentiber Halte-
zeiten von 30 min. Bei 1360-180 ist mit 0,6 % die grofite Differenz zwischen den 5 mm-Wiirfeln
(98,5 %) und den 15 mm-Wiirfeln (99,1 %) festzustellen. Der Gradient ist dabei umgekehrt zu
dem bei geringerer Temperaturen wie z. B. bei 1270-30, 1300-30 oder 1270-180. Die Sinterldufe
1330-60 und 1330-180 bringen iiber alle Wiirfelgrofien hinweg die konstantesten Dichtewer-
te mit maximalen Unterschieden von 0,1 % hervor. Ein Zusammenhang zwischen Griindichte
und Sinterdichte ist im untersuchten Bereich nicht erkennbar. Die Sinterparameter scheinen

einen moglichen Einfluss der Griindichte zu tiberdecken.
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Abbildung 34: Sinterdichte (fs) in Abhdngigkeit der relativen Griindichte (fg), der Wiirfelgrofse
(5, 10, 15 mm) und des Sinterlaufs (Tab. 10)

5.2.2 Gefiige im gesinterten Zustand

Bei der Untersuchung des Einflusses der Sinterparameter auf die Porositédt zeigt sich insbe-
sondere bei geringen Sintertemperaturen und kurzen Haltezeiten wie unter anderem 1270-30,
dass die Porositét in einem regelméfiigen Muster inhomogen im Material verteilt ist. In Abb. 35
sind ungeétzte Schliffe durch die YZ-, XZ- und XY-Ebene eines 15 mm-Wiirfels des Sinterlaufs
1270-30 dargestellt. Der Schliff in der XZ-Ebene (Abb. 35 b) zeigt in unterschiedlichen Ver-
grofierungsstufen senkrecht zueinander verlaufende Porenbédnder, die im dreidimensionalen
Raum YZ- und XY-Ebenen mit einer erhohten Porositdt darstellen. Der Abstand zweier sol-
cher YZ-Porenebenen (YZ-PE) entspricht rund 250 um, wohingegen der Abstand zweier XY-
Porenebenen (XY-PE) kleiner als 50 um ist. Die Schliffe der YZ- und XY-Ebene in Abb. 35 a) und
Abb. 35 ¢) sind zu den Porenebenen leicht verkippt und nicht ideal eben, wodurch die Poren-
ebenen geschnitten werden und wellenférmig in den Schliffen erscheinen. Die Auswertung der
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Untersuchungen des Einflusses von Sintertemperatur und Haltezeit auf die Porositdt der Pro-
ben erfolgt nachfolgend anhand der 15 mm-Wiirfel, getrennt nach Rand- und Kernbereich, da
neben den Ebenen erhohter Porositdt auch lokale Porositdtsunterschiede zwischen Rand und
Kern festzustellen sind. Gleiches gilt fiir die darauffolgende Auswertung der Phasenanteile,
der Korngrofie und der Kornform. Der Vergleich des Gefiiges unterschiedlicher Wiirfelgrofien
folgt im Anschluss anhand ausgewihlter Sinterldufe analog.

a) YZ-Schliffebene

b) XZ-Schliffebene S—

c) XY-Schliffebene

Abbildung 35: Ungeatzte Schliffbilder zeigen die Porositit in der YZ-, XZ- und XY-Ebene eines
15 mm-Wiirfels des Sinterlaufs 1270-30

In Abb. 36 sind ungeitzte Schliffe der Randbereiche von gesinterten 15 mm-Wiirfeln darge-
stellt und gemaf3 Tab. 10 in Abhéngigkeit der Sintertemperatur und Haltezeit angeordnet. Bei
einer Haltezeit von 30 min ist mit zunehmender Sintertemperatur (1270-30 — 1360-30) eine
Abnahme der Porositét in Verbindung mit einer Verdnderung der Form und Grofie der Poren
festzustellen. Wahrend bei 1270-30 insbesondere die bereits in Abb. 35 identifizierten XY-PE
erscheinen, bestehend aus einer grofsen Anzahl ungleichférmiger und scharfkantiger Poren,
nehmen Anzahl und Scharfkantigkeit der Poren mit steigender Sintertemperatur ab. Mit stei-
gender Haltezeit und einer konstanten Sintertemperatur von 1300 °C ist bereits von 1300-30 hin
zu 1300-60 eine deutliche Reduzierung der Poren erkennbar, wobei bei 1300-90 und 1300-180
nahezu keine Poren mehr zu identifizieren sind. Bei einer Sintertemperatur von 1330 °C fiihrt
bereits die Erthohung der Haltezeit von 30 auf 60 min zu einer nahezu vollstandigen Eliminie-
rung der Porositit. Infolge einer Erh6hung der Sintertemperatur bei einer konstanten Haltezeit
von 180 min (1270-180 — 1360-180) kommt es ausgehend von einer feinen und geringen Po-
rositdt bei 1270-180 zundchst zu einer Reduzierung der Porositédt bei 1300-180 und 1330-180,
sodass nahezu keine Poren mehr vorliegen, wohingegen bei 1360-180 vergleichsweise grobe
und rundliche Poren erscheinen.

In Abb. 37 ist die Porositdt im Kern der gesinterten 15 mm-Wiirfel dargestellt. Analog zum
Randbereich ist mit zunehmender Sintertemperatur bei einer Haltezeit von 30 min von 1270-30
hin zu 1360-30 eine Reduzierung der Porositdt zu beobachten, deren Rundheit zunimmt. Wah-
rend hier eine schrittweise Verdnderung mit der Erhéhung der Sintertemperatur augenschein-
lich wahrnehmbar ist, dhneln sich die Ergebnisse bei einer konstanten Sintertemperatur von
1300 °C und einer zunehmenden Haltezeit von 60 auf 180 min sehr. 1300-30 stellt die einzige
Ausnahme mit sichtbar erhohter Porositdt im Vergleich zu langeren Haltezeiten dar. Der Zu-
stand 1330-60 weist im Vergleich bei Haltezeiten unter 180 min augenscheinlich die geringste
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Abbildung 36: Ungeatzte Schliffbilder der Randbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe
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Abbildung 37: Ungeatzte Schliffbilder der Kernbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe
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Porositdt auf. Bei einer Haltezeit von 180 min ist ein vergleichbarer Trend der Reduzierung in
Grofle und Anzahl der Poren mit zunehmender Sintertemperatur erkennbar, wie bei einer Hal-
tezeit von 30 min. Einziger Unterschied ist, dass 1330-180 einen Wendepunkt mit der gerings-
ten Porositdt darzustellen scheint. Die Porositédt in 1360-180 wirkt gegeniiber 1330-180 leicht
erhoht.

Der Vergleich der Porosititsergebnisse von Rand und Kern (Abb. 36, 37) ldsst mit Ausnahme
der Sinterldufe 1360-30 und 1360-180 die Schlussfolgerung zu, dass der Randbereich eine ge-
ringere Porositdt und damit eine hohere Sinterdichte als der Kernbereich der 15 mm grofsen
Wiirfel aufweist.

Die Auswertung der Phasenverteilung, Korngrofie und Kornform in Abhéngigkeit der Sinter-
temperatur und Haltezeit erfolgt analog der vorangegangenen Ergebnisse zur Porositédt an-
hand von 15 mm-Wiirfeln mit der Unterscheidung zwischen Rand und Kern (Abb. 38, 39). Im
Randbereich ist sowohl mit zunehmender Sintertemperatur als auch mit zunehmender Halte-
zeit ein Kornwachstum sowie eine Verschiebung der Phasenverteilung hin zu einem erhohten
d-Ferrit-Anteil zu beobachten. Die Mikrostrukturen von 1360-30 und 1360-180 zeigen eine Ex-
tremform der beiden beschriebenen Effekte. Es bilden sich dort langliche Martensitkérner aus,
welche durch eine netzwerkartige Matrix aus 8-Ferrit teils vollstaindig umschlossen werden.
Die Gefiigeaufnahmen der Kernbereiche zeigen ebenso wie die Randbereiche mit zunehmen-
der Sintertemperatur und Haltezeit ein Kornwachstum und eine Zunahme des 6-Ferrit-Anteils
(Abb. 39). Auffillig ist zudem die fein verteilte Porositdt in den Martensitkdrnern, die mit
zunehmender Sintertemperatur und Haltezeit zwar abnimmt, generell aber hoher ist als im
Randbereich (Abb. 38). Die Extremform des starken Kornwachstums und der netzwerkartigen
d-Ferrit-Ausbildung bei 1360-30 und 1360-180 ist im Kern, im Gegensatz zum Randbereich,
nicht zu finden.

Fiir die Sinterldufe 1270-30, 1360-30 und 1330-60 wird exemplarisch der Vergleich der Porositat
unterschiedlich grofier Wiirfelproben im Rand- und Kernbereich durchgefiihrt. Bei 1270-30 ist
festzustellen, dass sich die Porositiat sowohl im Rand- als auch im Kernbereich bei den verschie-
denen untersuchten Wiirfelgrofien unterscheidet (Abb. 40). Wahrend der Randbereich dichter
erscheint als der Kern, ist im Kern eine mit der Wiirfelgrofse zunehmende Porositdt erkenn-
bar. Der Vergleich des 5 mm-Wiirfels mit dem 15 mm-Wiirfel zeigt diesen Trend ebenso fiir den
Randbereich, wobei der 10 mm-Wiirfel in dieser Darstellung die geringste Porositdt aufweist.
Mit Abnahme der augenscheinlich erkennbaren Porositdt nimmt einerseits die Grofse der Poren
ab und andererseits die Rundheit zu. Die ungeidtzten Schliffe des Sinterlaufs 1360-30 (Abb. 41)
zeigen hinsichtlich der Porositdt ein sich von 1270-30 deutlich unterscheidendes Bild. Einer-
seits liegt die Grofse der Poren bei 1360-30 sichtbar deutlich {iber jener der Poren bei 1270-30,
andererseits ist auch die Form der Poren vergleichsweise rund. Diese Feststellung gilt fiir alle
in Abb. 41 dargestellten Bereiche, wobei die Porositédt hier mit zunehmender Wiirfelgrofse ten-
denziell abnimmt — am Rand wie auch im Kern. Der Porositdtsgradient von Rand zu Kern und
abhiangig von der Wiirfelgrofie zeigt die hochste Porositdat beim 5 mm-Wiirfel im Randbereich,
wihrend der Kernbereich des 15 mm-Wiirfels die geringste Porositiat aufweist.

Beim Vergleich der Porositédt in den unterschiedlichen Wiirfelgrofsen des Sinterlaufs 1330-60
sind augenscheinlich keine Unterschiede erkennbar. Dies gilt sowohl fiir den Rand als auch
fur den Kernbereich, wobei die Porositdt im Kern bei allen Wiirfelgrofien etwas hoher ist.
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Abbildung 38: Geitzte Schliffbilder der Randbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe
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Abbildung 39: Geitzte Schliffbilder der Kernbereiche von 15 mm-Wiirfeln aller Sinterldufe
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Abbildung 40: Ungeatzte Schliffbilder der 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands
1270-30, Rand und Kern
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Abbildung 41: Ungeitzte Schliffbilder der 5mm-, 10 mm- und 15mm-Wiirfel des Zustands
1360-30, Rand und Kern
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Ein Porosititsgradient scheint folglich eher ortsabhéngig innerhalb der Proben vorzuliegen als
in Abhéngigkeit der Probengrofie. Gegentiber der Ergebnisse der Sinterldufe 1270-30 und 1360-
30 ist die Porengrofie bei 1330-60 deutlich geringer, sodass tiber die Porenform bei gleicher
Vergrofierungsstufe keine Aussage moglich ist.

5 mm-Wiirfel 10 mm-Wiirfel 15 mm-Wiirfel
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Abbildung 42: Ungeitzte Schliffbilder der 5mm-, 10 mm- und 15mm-Wiirfel des Zustands
1330-60, Rand und Kern

Der Einfluss der Probengrofie auf den 4-Ferrit-Anteil, die Korngrofle und Kornform wird ex-
emplarisch fiir 1360-30, 1330-60 und 1300-90 fiir den Rand- und Kernbereich dargestellt. Bei
1360-30 zeigen die Randbereiche aller Wiirfelgrofien das bereits beschriebene Phanomen des
enormen Kornwachstums des Martensits in Verbindung mit der Ausbildung eines &-Ferrit-
Netzwerks zwischen den abgerundeten, langlichen Kornern, die deutlich tiber 100 um lang
sind (Abb. 43). Bei den 5 mm-Wiirfeln ist diese Art des Gefliges mit etwas kleineren Kérnern
auch im Kernbereich zu finden, wihrend die Kernbereiche des 10 mm- und 15 mm-Wiirfels
ein Gefiige mit rundlichem, deutlich kleinerem Martensitkorn und vergleichsweise kleinen -
Ferrit-Bereichen aufweisen. Die Ubersichtsaufnahmen des 10 mm-Wiirfels der Zustinde 1360-
30 und 1360-180 in Abb. 44 visualisieren die scheinbare Ausbreitung dieses Gefiiges vom Rand
zum Kern hin bei einer Sintertemperatur von 1360 °C. Eine Erh6hung der Haltezeit von 30 min
(Abb. 44 a) auf 180 min (Abb. 44 b) bewirkt die Ausbreitung des Gefiiges bis in den Kern des
10 mm-Wiirfels. Der 5 mm-Wiirfel zeigt bereits bei einer Haltezeit von 30 min ein solches Ge-
fuge im Kern, wahrend dieses beim 15 mm-Wiirfel auch nach 180 min Haltezeit noch nicht
festzustellen ist. Fiir das Gefiige der Zustiande 1330-60 und 1300-90 gilt unabhédngig von der
Wiirfelgrofie ebenso wie fiir 1360-30, dass ein merklicher Korngrofsenunterschied zwischen
Rand und Kern entsteht, wobei bei 1330-60 kaum Unterschiede in der Kornform erkennbar
sind. Die Auspragung des Unterschieds in der Korngrofse zwischen Rand und Kern steigt mit
zunehmender Wiirfelgrofie. Gleiches gilt fiir den d-Ferrit-Anteil.

Fiir die Zustdande 1360-30, 1330-60 und 1300-90 ist festzuhalten, dass sowohl die Korngrofie als
auch der Anteil des 6-Ferrits mit zunehmender Probengrofie als auch steigender Distanz zum
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Rand der Proben abnimmt.

5 mm-Wiirfel 10 mm-Wiirfel 15 mm-Wiirfel

Rand

Kern

Abbildung 43: Geétzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-W/irfel des Zustands 1360-
30, Rand und Kern

Abbildung 44: Ubersichtsaufnahmen geétzter Schliffe von 10 mm-Wiirfeln der Zustinde 1360-
30 (links) und 1360-180 (rechts); die horizontale, gepunktete Linie stellt eine Rei-
he von Hérteeindriicken (HV10) dar.

Mittels Elementkarten wird die lokale Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni, Cu, Si und
O exemplarisch an 15 mm-Wiirfeln der Zustiande 1330-60 und 1360-30 ersichtlich (Abb. 47,
48). Beide Sinterzustande zeigen Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung zwischen
d-Ferrit und Martensit, unabhédngig vom Ort der Untersuchung (Rand/Kern). Wahrend der
Martensit reich an Ni und Cu sowie arm an Cr erscheint, gilt fiir den 5-Ferrit das Gegenteil.
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5 mm-Wiirfel 10 mm-Wiirfel 15 mm-Wiirfel

Abbildung 45: Geatzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1330-
60, Rand und Kern

Rand

Kern

5 mm-Wiirfel 10 mm-Wiirfel 15 mm-Wiirfel

Rand

Kern

Abbildung 46: Geatzte Schliffbilder der 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel des Zustands 1300-
90, Rand und Kern

In einigen als Poren identifizierten Bereichen sind lokal hédufig der O- sowie der Si-Gehalt er-
hoht (gelbe Pfeilmarkierungen in Abb. 47 und Abb. 48).

Die quantitative lokale chemische Zusammensetzung auf Basis von GDOES-Analysen zwei-
er 15 mm-Wiirfel der Zustiande 1330-60 und 1360-180 ist fiir die Elemente C, Nb, Mn, Si, Cr,
Ni und Cu in Abb. 49 dargestellt. Im C-Gehalt ist bei beiden Zustdnden ein negativer Gradi-
ent vom Kern (Z=0mm) zum Rand (Z=7,5mm) hin erkennbar, wobei der absolute C-Gehalt
bei 1330-60 mit 0,014 0,044 % hoher liegt als bei 1360-180 mit 0,008—-0,030 % (Abb. 49 a, b).
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Abbildung 47: Elementkarten des Kernbereichs eines 15 mm-Wiirfels des Zustands 1330-60; die
gelben Pfeile markieren Orte lokal erhohter O- und Si-Gehalte.

Abbildung 48: Elementkarten des Randbereichs eines 15 mm-Wiirfels des Zustands 1360-30;
die gelben Pfeile markieren Orte lokal erhdhter O- und Si-Gehalte.

Die Gehalte von Si, Ni und Mn zeigen zwischen Z=0-6 mm anndhernd konstante Verldufe
mit einem Anstieg unterschiedlicher Auspragung am Rand fiir 1330-60 und 1360-180. Beim
Cr-Gehalt sind fiir 1330-60 grofiere Schwankungen (15,9 -18,0 %) festzustellen als bei 1360-180
(16,2—-17,4 %). Die Ergebnisse beider Sinterldufe deuten im Randbereich auf eine Abnahme des
Cr-Gehalts hin, wobei das Maximum auflermittig der Proben liegt. Mit Schwankungen zwi-
schen 3,3 % und 4,2 % sind die Cu- und Ni-Gehalte unauffillig. Einzige Ausnahme stellt der
Abfall von Cu am Rand der 1360-180 Probe von 4,1 % (Z=6mm) auf 3,3 % (Z=7,5mm) dar.
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Abbildung 49: Lokale chemische Zusammensetzung entlang der Z-Richtung durch 15mm-
Wiirfel der Sinterldaufe 1330-60 (a, c¢) und 1360-180 (b, d) von Kern (0 mm) bis
Rand (7,5 mm)

Anhand von 15 mm-Wiirfeln der Zustande 1360-30, 1330-60 und 1300-90 wurde mittels EBSD-
Untersuchungen im Rand- und Kernbereich eine vollstindige krz-Gitterstruktur unabhingig
von den Sinterparametern und der Probengrofie nachgewiesen. Abb. 50 zeigt représentative
Ausschnitte sowohl fiir das feinkornige Gefiige im Kern einer 1330-60-Probe (links), als auch
tir das grobkornige Gefiige im Randbereich einer 1360-30-Probe (rechts).

5.2.3 Mechanische Eigenschaften im gesinterten Zustand

Der Einfluss der Sintertemperatur (Ts) und Haltezeit (ts) auf die mechanischen Eigenschaften
wurde mittels Hartepriifung nach Vickers (HV10) und Zugversuchen ermittelt. Abb. 51 zeigt
die Hérteprofile entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern von 15 mm-Wiirfeln
untergliedert nach der Abhdngigkeit von der Sintertemperatur bei 30 bzw. 180 min Haltezeit
(Abb. 51 a bzw. Abb. 51 c) sowie der Abhdngigkeit von der Haltezeit bei einer konstanten
Sintertemperatur von 1300 °C (Abb. 51 b).

Bei einer Haltezeit von 30 min (Abb. 51 a) sind innerhalb des Experiments die deutlichsten
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Harteunterschiede festzustellen. Mit steigender Sintertemperatur steigt die Harte von im Mittel
245HV10 (1270-30) auf 353 HV10 (1360-30). Wahrend die Streuung der Harte abhdngig von
der Z-Position bei 1270-30, 1300-30 und 1330-30 kleiner als 50 HV10 ist, liegt diese bei 1360-30
mit 86 HV10 deutlich hoher. Auffillig ist, dass die Harte im Randbereich bei Z=-7,5mm bis
Z=-6,5mm um 50HV10 auf 283 HV10 abfillt. Zudem liegt das Hartemaximum bei 1360-30 im
Gegensatz zu 1270-30, 1300-30 und 1330-30 in der Probenmitte.

1330-60, Kern 1360-30, Rand

Abbildung 50: EBSD-Aufnahmen von 15 mm-Wiirfeln a) im Kernbereich (1330-60) und b) im
Randbereich (1360-30)

Bei einer konstanten Sintertemperatur von 1300 °C (zuziiglich 1330-60) streut die Héarte abhan-
gig von der Haltezeit in geringerem Ausmafs (303-353 HV10, Abb. 51 b) als bei den Versu-
chen mit einer konstanten Haltezeit von 30 min und variierter Sintertemperatur (Abb. 51 a).
Wihrend mit zunehmender Haltezeit von 1300-30 iiber 1300-60 eine deutliche Hartesteigerung
stattfindet, liegt die Harte von 1300-90, 1300-180 und 1330-60 auf einem vergleichbaren Niveau.
Das jeweilige Hartemaximum verschiebt sich mit zunehmender Haltezeit vom Rand zum Kern
der Proben.

Bei einer Haltezeit von 180 min (Abb. 51 c) ist die Abhédngigkeit der mittleren Hérte von der
Sintertemperatur mit 339-352HV10 deutlich geringer im Vergleich zu den gleichen Sinter-
temperaturen bei nur 30 min Haltezeit (Abb. 51 a). Eine Erh6hung der Sintertemperatur fiihrt
bei 1300-180, 1330-180 und 1360-180 zu nahezu identischen Hérteprofilen, wobei die geringste
Sintertemperatur bei 1270-180 im Kern zu einem etwas weicheren Ergebnis fiihrt.

Insgesamt ist bei den Proben der Sinterldufe 1300-90, 1300-180, 1330-60, 1330-180 und 1360-180
auffdllig, dass die Harte von den Randern zum Kern hin zunimmt und die Maxima stets mittig
im Wiirfel liegen. Die im Mittel hochste Harte wird mit 353 HV10 bei 1360-30 und 1330-60
erreicht, wobei die geringste Streuung mit 23 HV10 bei 1300-60 auftritt.

Der Einfluss der Probengrofie auf die Harte ist fiir die Sinterldufe 1270-30, 1360-30, 1300-90,
1330-60 und 1360-180 in Form von Hérteprofilen fiir die 5mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfel in
Abb. 52 dargestellt. Bei 1270-30 bringt der 5 mm-Wiirfel mit im Mittel 311 HV10 und maximal
320 HV10 die hochste Harte hervor. Die mittlere Harte und die Maxima des 10 mm-Wiirfels lie-
gen knapp (305 HV10; 313HV10) und beim 15mm-Wiirfel deutlich darunter (245HV10;
272 HV10). Dieser Trend einer mit zunehmender Probengrofse abnehmenden Harte bestatigt
sich bei Betrachtung der {ibrigen Sinterldaufe nicht.
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Abbildung 51: Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 15 mm-Wiirfeln abhidngig von Sintertemperatur und Haltezeit
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Wihrend sich bei 1300-90 die Harteprofile aller Wiirfelgrofien auf einem vergleichbaren Har-
teniveau zwischen 320 HV10 und 360 HV10 befinden und diese Sinterparameter damit zu dem
homogensten Ergebnis tiber alle Proben hinweg fiihren, liegt die Harte der 5 mm-Wiirfel bei
den Sinterldufen 1360-30, 1330-60 und 1360-180 gegeniiber den 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln
niedriger. Mit Ausnahme des Sinterlaufs 1270-30 sind auch bei dieser Auswertung die Harte-
maxima stets mittig zu finden.
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Abbildung 52: Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln der Zustdnde a) 1270-30, b) 1360-30, ¢)
1300-90, d) 1330-60 und e) 1360-180



66 5 ERGEBNISSE

In Abb. 53 ist die Abhdngigkeit der Zugfestigkeit (Rp), der Dehngrenze (Rp,0,2) und der Bruch-
dehnung (A4) von der Sintertemperatur und Haltezeit dargestellt. Alle Ergebnisse entstammen
der Priifung von PM-Zugproben aus BJ1 (Abb. 25, Tab. 9). Die Zugfestigkeit erreicht mini-
mal 899 MPa (1270-30) und maximal 1070 MPa (1330-60), wahrend fiir die Dehngrenze und die
Bruchdehnung 545-721 MPa (1330-60/1330-180) bzw. 2,8 -4,3 % (1360-180/1270-180) erreicht
werden.

Bei einer konstanten Haltezeit von 30 min steigt die Zugfestigkeit mit zunehmender Sinter-
temperatur von 1270-30 (899 MPa) bis 1330-30 (1045 MPa) und féllt bei 1360-30 schliefilich ab
(979 MPa). Wahrend die Bruchdehnung bei einer Haltezeit von 30 min mit zunehmender Sin-
tertemperatur tendenziell geringfiigig zunimmt (3,1-3,7 %), ist fiir die Dehngrenze kein ein-
deutiger Trend erkennbar. Der Vergleich der Sinterldufe mit einer Haltezeit von 180 min zeigt
analog zu 30 min Haltezeit zunéchst eine Steigerung der Zugfestigkeit von 1270-180 (1012 MPa)
auf 1300-180 (1046 MPa), bevor diese tiber 1330-180 zu 1360-180 wieder abnimmt (960 MPa).
Die Erhohung der Haltezeit fiihrt teils zu einer Erhthung und teils zu einer Abnahme der
Zugfestigkeit. Wahrend bei einer Sintertemperatur von 1270 °C die Erhohung der Haltezeit
von 30 auf 180 min eine Steigerung der Zugfestigkeit von 899 auf 1012 MPa bewirkt, wird bei
1300 °C und 1330 °C ein Maximum von 1050 MPa bzw. 1070 MPa iiberschritten, woraufhin die
Zugfestigkeit abnimmt. Bei 1360 °C resultiert die Erhohung der Haltezeit von 30 auf 180 min
in einer geringfiigigen Abnahme der Zugfestigkeit von 976 auf 960 MPa. In Abhéngigkeit der
Haltezeit nimmt mit der Zugfestigkeit stets auch die Bruchdehnung zu bzw. ab, wobei die
Schwankungen mit weniger als 1,5 % gering sind. Die Dehngrenze zeigt keinerlei Abhédngigkeit
der Haltezeit.

1200

(o)}

11000- -5t
o 4 L I
= 800 -4.&;
=l . L <
2 600 - 3
>

F 400 - )

T
—_

200 I I I
0 - - 0

1270-| 1300- | 1330- | 1360- | 1300- | 1330- [ 1300- | 1270- | 1300- | 1330- | 1360-
30 60 90 180
Sinterlauf (Ts-t) BR, WR,, *A,

Abbildung 53: Zugfestigkeit (Ry), Dehngrenze (Ry0,2) und Bruchdehnung (A4) in Abhingigkeit
der Sintertemperatur (Ts) und Haltezeit (ts); Probentyp: PM-Zugprobe
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5.3 Konventionelle Warmebehandlung H900

Eine konventionelle H900-Warmebehandlung fiihrt bei gesinterten (1300-90) Wiirfelproben ab-
hédngig von der Probengrofie (5 mm, 10 mm, 15mm) und vom Ort der Messung teils zur ge-
wiinschten Hartesteigerung und teils zu einer deutlichen Abnahme der Hérte gegeniiber des
gesinterten Zustands (AS). Abb. 54 zeigt die Harteprofile der Untersuchung.
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Abbildung 54: Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und warmebehan-
delten Zustand H900; Sinterlauf: 1300-90

Wiéhrend die Hérte des gesinterten Zustands bei allen drei Wiirfelgrofien vergleichsweise kon-
stant auf einem Niveau von 325-361 HV10 liegt, zeigt der H900-Zustand bei den 10 mm- und
15 mm-Wiirfeln ausgeprédgte Hartegradienten tiber den Querschnitt hinweg. In den Randbe-
reichen erfahren die 10 mm- und 15 mm-Wiirfel eine Hartesteigerung auf maximal 411 HV10
(H900-10) bzw. 397 HV10 (H900-15), wohingegen die Hiarte zur Probenmitte hin auf bis zu
201 HV10 (H900-10) bzw. 140HV10 (H900-15) abfillt. Beim 15mm-Wiirfel ist zwischen
Z=-55mm und Z =4,5mm zudem ein Plateau geringer Harte von rund 150 HV10 ausgebildet.
Der Harteverlauf des 5 mm-Wiirfels ist dhnlich konstant wie die Verldufe des gesinterten Zu-
stands und steigt durch die Warmebehandlung von im Mittel 349 HV10 (AS-5) auf 428 HV10
(H900-5) an. Dabei liegen die Schwankungen innerhalb der Wiirfel bei 14 HV10 (AS-5) bzw.
12 HV10 (H900-5).
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5.4 Angepasste Wirmebehandlung H900* und H1150M*
Da die konventionelle Warmebehandlung H900 nicht die gewiinschte Héartesteigerung be-

wirkt, wurden im Zuge der Untersuchungen die angepassten Warmebehandlungen H900* und
H1150M* mit verlangertem Losungsglithen und Tiefkiihlen entwickelt.

5.4.1 Gefiige in den warmebehandelten Zustinden H900* und H1150M*

Abb. 55 und Abb. 56 zeigen das Gefiige der Zustinde H900* und H1150M* fiir den Kern- und
Randbereich von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln.
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Abbildung 55: Geitzte Schliffbilder von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln des warmebehan-
delten Zustands H900*, Rand und Kern

Im H900*-Zustand ist analog der vorangegangenen Sinteruntersuchungen einerseits eine mit
zunehmender Wiirfelgrofle zunehmende Porositdt im Kern der Proben festzustellen, anderer-
seits ist die Porositdt aller Proben im Kern hoher als am Rand. Auch bei der Phasenverteilung
sind hinsichtlich des d-Ferrit-Anteils keine Unterschiede zum gesinterten Zustand erkennbar
(Abb. 46). Die Struktur des Martensits ist jedoch, abhédngig vom Ort der Betrachtung und
der Wiirfelgrofle, unterschiedlich. Wahrend im Randbereich aller Proben sowie im Kern des
5 mm-Wiirfels eine grobnadelige Martensitstruktur vorliegt, stellt sich im Kern der 10 mm- und
15 mm-Wi irfel ein feinnadeliges Gefiige ein. Korngrenzen sind bei der gewéahlten Praparati-
onsmethode und dem Erscheinen der nadeligen Struktur nicht mehr zu identifizieren, weshalb
keine Aussage beziiglich eines moglichen Kornwachstums getroffen werden kann. Das Gefiige
des H1150M*-Zustands (Abb. 56) dhnelt dem des H900*-Zustands. Hinsichtlich Porositdt und
d-Ferrit-Anteil sind keine Unterschiede festzustellen. Lediglich die lamellenartige Struktur des
hoher angelassenen Martensits zeugt von der unterschiedlichen Warmebehandlung.
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10 mm

Abbildung 56: Geédtzte Schliffbilder von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln des warmebehan-

delten Zustands H1150M*, Rand und Kern

5.4.2 Mechanische Eigenschaften in den wirmebehandelten Zustinden H900* und
H1150M*

Im Gegensatz zur konventionellen Warmebehandlung H900 fiihrt die angepasste Wéarmebe-

handlung H900* relativ zum gesinterten Zustand (AS) bei allen Probengrofsen iiber den ge-

samten Querschnitt hinweg zu einer Steigerung der Harte (Abb. 57).
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Abbildung 57: Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern

von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und angepasst wér-
mebehandelten Zustand (H900%*)

Auch die Schwankungen der Hérte innerhalb der Proben liegen mit maximal 46 HV10 (H900*-
15), 39 HV10 (H900*-10) und 23 HV10 (H900*-5) deutlich unter den Vergleichswerten der H900-
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Warmebehandlung (Abb. 54). Mit der Wiirfelgrofie steigen die Unterschiede in der Hérte, wo-
bei die Tiefstwerte generell in der Probenmitte zu finden sind. Absolut betrachtet erreicht der
5 mm-Wiirfel mit im Mittel 441 HV10 vor dem 10 mm-Wiirfel mit 422 HV10 und dem 15 mm-
Wiirfel mit 411 HV10 die hochste Harte. Auch die Hartesteigerung gegeniiber des gesinterten
Zustands des 5 mm-Wiirfels (92 HV10) tibertrifft die des 10 mm- und 15 mm-Wiirfels (75 und
61 HV10).

Die angepasste Warmebehandlung H1150M* fiihrt relativ zum gesinterten Zustand (AS) zu
einer Reduzierung der Harte aller Probengrofien (Abb. 58). Im Mittel fallt die Hérte vom ge-
sinterten (AS) zum warmebehandelten Zustand (H1150M*) beim 5 mm-Wiirfel von 349 HV10
auf 282 HV10, beim 10 mm-Wiirfel von 347 HV10 auf 278 HV10 und beim 15 mm-Wiirfel von
350HV10 auf 303 HV10. Die Schwankungen der Harte iiber den Querschnitt hinweg liegen
mit 9HV10, 25HV10 und 56 HV10 (H1150M*-5, H1150M*-10, H1150M*-15) im Bereich der
Schwankungen des gesinterten Zustands und nehmen mit der Wiirfelgrofie zu. Der 15 mm-
Wiirfel (H1150M*-15) zeigt die ausgepréagtesten Unterschiede mit einer abfallenden Hérte von
der Probenmitte (326 HV10) zum Rand hin (270 HV10), wohingegen die 5 und 10 mm-Wiirfel
keinen Hartegradienten aufweisen.
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Abbildung 58: Harteprofile (HV10) entlang der Z-Richtung in der XZ-Ebene durch den Kern
von 5 mm-, 10 mm- und 15 mm-Wiirfeln im gesinterten (AS) und warmebehan-
delten Zustand (H1150M*)

In Abb. 59 sind die Zugfestigkeit (Ry), die Dehngrenze (Rp02) und die Bruchdehnung (A4)
des gesinterten Zustands (AS) sowie der H900*- und H1150M*-Warmebehandlungen auf Basis
der drei Sinterldufe 1300-90, 1330-60 und 1360-180 dargestellt. Bei allen drei Sinterldufen fiihrt
die H900*-Warmebehandlung zu einer Steigerung der Zugfestigkeit, der Dehngrenze und der
Bruchdehnung. Wahrend diese Steigerung bei der Zugfestigkeit zu Hochstwerten von 1235 -
1278 MPa fiihrt, wird bei der Dehngrenze mit maximal 1060 —1142 MPa mehr als eine Verdop-
pelung durch die H900*-Warmebehandlung erreicht. Der deutlichste relative Anstieg ist bei
der Bruchdehnung festzustellen, welche von 2,8-4,1 % auf 9,2—-12,6 % erhoht wird (Abb. 59).
Bei der H1150M*-Warmebehandlung kommt es relativ zum gesinterten Zustand zu einer Re-
duzierung von Zugfestigkeit und Dehngrenze bei gleichzeitiger Erh6hung der Bruchdehnung
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(Abb. 59). Letztere steigt von 2,8 -4,1 % auf 18,6 —20,1 %, wohingegen Zugfestigkeit und Dehn-
grenze um knapp ein Viertel abnehmen.
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Abbildung 59: a) Zugfestigkeit (Ry), b) Dehngrenze (Rp0,2) und c¢) Bruchdehnung (A4) des ge-
maéfs 1300-90, 1330-60 und 1360-180 gesinterten Werkstoffs im gesinterten (AS)
und in den angepasst warmebehandelten Zustanden H900* und H1150M*; Pro-
bentyp: PM-Zugprobe

Die fraktographische Analyse in Abb. 60 gibt Einblicke in das Bruchverhalten des Werkstoffs
auf Basis des Sinterlaufs 1300-90 in den Zustinden AS, H900* und H1150M*. Im gesinterten
Zustand kommt die vergleichsweise geringe Bruchdehnung durch einen makroskopisch spro-
den Gewaltbruch ohne erkennbare plastische Deformation zustande. Mikroskopisch zeigt sich
ein teils inter- und teils transkristalliner Mischbruch, welcher im Kern Spaltflichen und im
Randbereich flache Schubwaben aufweist. Beide Warmebehandlungszustinde zeigen mit Wa-
ben unterschiedlicher Grofle und Tiefe, im Kern- wie im Randbereich, ein deutlich duktile-
res Verhalten. Die Randbereiche der warmebehandelten Proben, insbesondere des H1150M*-
Zustands, zeigen eine erkennbare Brucheinschniirung sowie Schublippen mit Schubwaben. In
allen Bruchfldchen sind, meist in den Waben, nahezu sphérische Einschliisse vorzufinden. In
Abb. 61 werden diese Einschliisse als Si- und O-reiche, nicht-metallische Einschliisse identifi-

ziert.
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Abbildung 60: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von gemadfs 1300-90 gesinterten PM-

Zugproben im gesinterten (AS) und den angepasst warmebehandelten Zustan-
den H900* und H1150M*

Abbildung 61: REM- und EDS-Aufnahmen der sphérischen Einschliisse in den Bruchflachen
der PM-Zugproben
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Fiir den nach H900* und H1150M* warmebehandelten BJT-17-4 PH (1300-90) wurden Umlauf-
biegeversuche gemafs Abschnitt 4.3 durchgefiihrt und Wohlerkurven ermittelt, deren Ergeb-
nisse in Abb. 62 dargestellt sind. Aufgrund unterschiedlicher Steigungen kommt es zu einer
Uberschneidung der beiden Wohlerkurven im Zeitfestigkeitsbereich. Der Werkstoff erreicht im
H900*-Zustand bei einer Spannungsamplitude (0,) von 700 MPa mehr als 4-10* Lastwechsel,
wohingegen im H1150M*-Zustand bei einer Spannungsamplitude von 600 MPa bereits weni-
ger Lastwechsel zum Versagen der Proben fiihren. Im Gegensatz dazu erreicht der Werkstoff im
H1150M*-Zustand bei einer Spannungsamplitude von 400 MPa wiederholt héhere Bruchlast-
spielzahlen (Np) als im H900*-Zustand. Dariiber hinaus ist festzuhalten, dass die Ergebnisse
des H900*-Zustands deutlich stirker streuen als die des H1150M*-Zustands, was am Abstand
der Zeitfestigkeitsgeraden fiir Py; =10 % und Py =90 % erkenntlich ist. In Tab. 14 sind die Dau-
erfestigkeiten (op) fiir die Uberlebenswahrscheinlichkeiten Py =10%, 50 % und 90 % fiir die

beiden Warmebehandlungszustdnde zusammengefasst.
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Abbildung 62: Wohlerkurven der warmebehandelten Zustande H900* und H1150M*

Tabelle 14: Dauerfestigkeit (op) der warmebehandelten Zustdande H900* und H1150M* fiir die
Uberlebenswahrscheinlichkeiten Py =10 %, 50 % und 90 %
H900* H1150M*
op(10%) 338MPa 387 MPa
op(50%) 304MPa 378 MPa
op(90%) 275MPa 369 MPa

Je zwei Ausreifier der Wohlerversuche des H900*- und H1150M*-Zustands (siehe Markierung
in Abb. 62) wurden fraktographisch untersucht. Abb. 63 zeigt REM-Ubersichtsaufnahmen von
Bruchfliachen zweier Ausreifser im H900*-Zustand in a) und b) sowie die zweier Ausreifser
im H1150M*-Zustand in ¢) und d). Die romischen Ziffern dienen der eindeutigen Zuordnung
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von den nachfolgend betrachteten Bereichen. Sofern eine Rissausbreitungsrichtung erkennbar
ist, wird diese durch Pfeile verdeutlicht. Auflerdem werden die jeweiligen Proben nachfol-

gend gemafs ihres Warmebehandlungszustands, des Lasthorizonts und der Bruchlastspielzahl
bezeichnet. H1150M*-400MPa-634.000 entspricht einer Probe im Warmebehandlungszustand
H1150M* des Lasthorizonts o, =400 MPa, die bei Ng = 634.000 versagte.

Abbildung 63: REM-Aufnahmen der Bruchflachen von vier Ausreiflern der Umlaufbiegeversu-
che (Abb. 62); a) H900*-600MPa-18.500, b) H900*-400MPa-171.600, c) H1150M*-
500MPa-19.300 und d) H1150M*-400MPa-634.000

Makroskopisch liegen alle Bruchflichen in Abb. 63 senkrecht zur Axialrichtung der Proben
und erscheinen rau und matt. Im Randbereich der Proben sind teils mehrere Anrisse (Abb. 63
a, Abb. 63 c) sowie teils einzelne Anrisse (Abb. 63 b, Abb. 63 d) erkennbar, von denen aus
sich Schwingbriiche transkristallin ins Probeninnere ausbreiten. Alle Proben zeigen neben den
Schwingbriichen duktile Restgewaltbriiche, wobei von Schwing- zu Restgewaltbruch keine
klare Grenze, sondern ein Ubergang zu erkennen ist. Ausgewihlte Anrisse sowie repréasentati-
ve Aufnahmen der duktilen Restgewaltbriiche sind in Abb. 64, Abb. 65 und Abb. 66 vergrofsert
dargestellt.

Als Rissursachen werden tiberwiegend nicht runde Poren bzw. Hohlrdume mit einer Grofse
von mehr als 50 um nahe oder an der Oberflidche identifiziert (Abb. 64 a—c, Abb. 65 a—d). Bei
Abb. 64 d) geht der Anriss hingegen von einem ca. 30 um grofien Einschluss aus, der mittels
EDS-Analyse als Si-, Al- und O-reich identifiziert wurde. Sowohl der Bereich der Schwingbrii-
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che als auch jener der Restgewaltbriiche weist neben iiberwiegend runden Poren zahlreiche
sphérische Einschliisse kleiner als 7 um in der Bruchfliche auf, die analog des rissauslosen-
den Einschlusses bei H900*-400MPa-171.600-1 (Abb. 64 d) als Si-, Al- und O-reich identifiziert
wurden. Im Bereich des duktilen Restgewaltbruchs sind die Einschliisse meist von tiefen Wa-
ben umschlossen, was auf eine schwache Anbindung zwischen Einschluss und Metallmatrix
hindeutet.

a) H900*-600MPa-18.500-1

A%

Abbildung 64: REM-Aufnahmen von Anrissen in den Bruchflichen von Umlaufbiegeproben
im H900*-Zustand
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Abbildung 65: REM-Aufnahmen von Anrissen in den Bruchflichen von Umlaufbiegeproben
im H1150M*-Zustand

a)

Abbildung 66: REM-Aufnahmen der duktilen Restgewaltbriiche von Umlaufbiegeproben a) im
H900*- und b) im H1150M*-Zustand
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5.5 Einfluss der Aufbaurichtung

Der Einfluss der Aufbaurichtung beim Drucken (X, Y, Z) auf die mechanischen Eigenschaften
wurde mithilfe von Mikro-Zugpriifungen (MZP) und Kerbschlagbiegepriifungen (KBP) unter-
sucht, um eine mogliche, in der additiven Fertigung hadufig auftretende Anisotropie festzustel-
len. Tab. 15 gibt einen Uberblick iiber die untersuchten Sinter- und Warmebehandlungszustan-
de.

Tabelle 15: Sinter- und Warmebehandlungszustinde der Mikro-Zugpriifungen (MZP) und
Kerbschlagbiegepriifungen (KBP)
1300-90  1330-60 1360-180

AS MZP,KBP  MZP MZzP
H900* MZzP, KBP MZP Mzp
H1150M* KBP MZP Mzp

5.5.1 Gefiige in Abhingigkeit der Aufbaurichtung

Abb. 67 a) bis c) zeigt gedtzte Schliffe der Mikrozugproben im gesinterten Zustand (1300-90) in
Abhiangigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z) senkrecht zur Bruchfldche, welche jeweils oben in
den Teilbildern zu sehen sind, mit vergrofierten Detailansichten in d) bis f).
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Abbildung 67: Geitzte Schliffe von Mikrozugproben der Aufbaurichtungen X, Y, und Z im ge-
sinterten Zustand (1300-90)

Bei allen Proben in Abb. 67 ist eine deutliche Einschniirung im Bereich des Bruchs erkennbar.
Im Gegensatz zur Z-Richtung weisen die Proben der X- und Y-Richtung ausgepragte Schub-
lippen auf. Eine gewisse Restporositit ist in allen Proben vorzufinden, wobei die sichtbaren
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Poren der Z-Probe die der X- und Y-Proben hinsichtlich Anzahl und Grofse tiberschreiten. Bei
der Z-Probe scheint die Grofie der Poren zur Bruchflache hin zuzunehmen. Ein Vergleich der
gemittelten Sinterdichten fiir AS und H900* (X: 98,7+£0,9 %, Y: 99,1+0,3 %, Z: 99,1+0,0 %)
zeigt geringe Dichteunterschiede im Zehntelprozentbereich auf. Beziiglich der Korngrofie und
Phasenverteilung sind keine Unterschiede in Abhdngigkeit der Aufbaurichtung festzustellen.
An den Korngrenzen des Martensits ist 0-Ferrit vorzufinden, welcher ansatzweise ein Netz-
werk ausbildet. Das Geftige des H900*-Zustands der Mikrozugproben ist hinsichtlich Porositét,
Korngrofie und é-Ferrit-Anteil vergleichbar mit dem des gesinterten Zustands.

5.5.2 Mechanische Eigenschaften in Abhingigkeit der Aufbaurichtung

Die Ergebnisse der Mikrozugpriifungen sind in Abb. 68 dargestellt.
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Abbildung 68: a) Zugfestigkeit (Ry), b) Dehngrenze (Rp0,2) und c) Bruchdehnung (A3) auf Ba-
sis der Sinterldufe 1300-90, 1330-60 und 1360-180 fiir den gesinterten und den
H900*-warmebehandelten Zustand in Abhédngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y,
Z); Probentyp: Mikro-Zugprobe

Im gesinterten Zustand erreichen die Mikrozugproben eine Zugfestigkeit von 937+5,2 MPa
bis 9784+9,3MPa. Es ist eine Abnahme der Zugfestigkeit um rund 20MPa von X zu Y zu Z
erkennbar. Durch die H900*-Warmebehandlung wird dieser Trend eliminiert und eine maxi-
male Zugfestigkeit von 1295+10,7 MPa in der Y-Richtung erreicht, wahrend das Minimum mit
1243+11,5 MPa bei Z liegt. Die Bruchdehnung liegt im AS-Zustand bei 18,6+1,3-20,9+1,1 %
und nimmt wiederum von X zu Y zu Z geringfiigig ab, wobei die Unterschiede nicht signifi-
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kant sind. Infolge der H900*-Warmebehandlung steigt die Bruchdehnung der Y- und Z-Proben
geringfiigig (Y: 19,5+£1,7% — 21,8+1,2%, Z: 18,6+1,3% — 19,24+1,3 %), wohingegen sie bei
X geringfligig sinkt (20,9£1,1 % — 20,4+£1,6 %). Gegeniiber der Ergebnisse der Zugpriifungen
mit den PM-Zugproben liegt die Bruchdehung der Mikrozugproben um etwa den Faktor fiinf
(AS) bzw. zwei (H900) hoher.

Die fraktographische Analyse der Mikrozugproben im AS-Zustand (1300-90) zeigt fiir X, Y,
und Z matte, unebene und teils zerkliiftete Bruchflichen, welche quer (X, Y) beziehungsweise
schrag (Z) zur Axialrichtung orientiert sind (Abb. 69).

Abbildung 69: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von Mikrozugproben im gesinterten Zu-
stand (1300-90) in Abhdngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z)

Hinsichtlich der Brucheinschniirung erscheint Z gegentiiber X und Y etwas verformungséarmer.
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Im Randbereich sind Schublippen zu finden, welche durch von der Oberfliche ausgehenden
Anrissen unterbrochen sind. Bei der Z-Probe scheint der Anriss auf der gesamten Probenbreite
(unten im Bild) entstanden zu sein. Von unten nach oben verlaufende Schubwaben deuten
auf eine Rissausbreitung in dieser Richtung durch den Querschnitt hin. Alle Proben weisen
neben Poren auch Bereiche ausgeprégter gerader Waben von unterschiedlicher Grofie und Tiefe
auf, deren Grate in Zugkraftrichtung ausgerichtet sind. In allen Fillen liegen transkristalline,
zdhe Zug-Gewaltbriiche vor. Im warmebehandelten Zustand H900* sind die Bruchflachen aller
Aufbaurichtungen (Abb. 70) ebenso matt, uneben, zerkliiftet und senkrecht zur Zugrichtung
ausgerichtet, wie im AS-Zustand.

Abbildung 70: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von Mikrozugproben im H900*-Zustand
(1300-90) in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z)
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Die Brucheinschniirung dhnelt ebenfalls der des gesinterten Zustands. Die Randbereiche wei-
sen makroskopisch teils ausgepragte Schublippen auf, die mikroskopisch durch flache, kleine
Schubwaben bedeckt sind. Im Kern der Proben sind neben Poren zahlreiche Sekundarrisse
sichtbar, welche einerseits von kleinen, flachen Waben und andererseits von Spaltflichen um-
geben sind, deren Grate auf eine geringe Zahigkeit hinweisen. Die Beobachtungen deuten auf
einen transkristallinen Mischbruch hin. Im Gegensatz zu den Bruchflichen der PM-Zugproben
in Abb. 60 sind in den Bruchfldchen der Mikrozugproben, unabhidngig vom Warmebehand-
lungszustand und der Aufbaurichtung, kaum sphérische Einschliisse zu identifizieren.

Neben der quasi-statischen Zugpriifung geben die nachfolgenden Ergebnisse der Kerbschlag-
biegepriifungen Auskunft tiber das Werkstoffverhalten unter entsprechender Beanspruchung.
Abb. 71 fasst die Ergebnisse fiir die drei Zustande AS, H900* und H1150M* basierend auf dem
Sinterlauf 1300-90 zusammen.
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Abbildung 71: Kerbschlagarbeit (W) des nach 1300-90 gesinterten Zustands (AS) und der war-
mebehandelten Zustande H900* und H1150M*, in Abhingigkeit von der Auf-
baurichtung (X, Y, Z)

Die hochste Kerbschlagarbeit wird mit 32] beim gesinterten und warmebehandelten Zustand
H1150M* der in Y-Richtung orientierten Proben erreicht, wohingegen die niedrigsten Werte
mit 16] bei den in Z-Richtung orientierten Proben des AS- und des H900*-Zustands erreicht
werden. Fiir alle Zustdnde ist eine Abnahme der Kerbschlagarbeit in Abhédngigkeit der Auf-
baurichtung von Y zu X zu Z erkennbar. Die Zidhigkeit der Y-Proben ist damit im Mittel am
hochsten, die der Z-Proben am geringsten. Ungeachtet der Aufbaurichtung ist der Werkstoff
im H1150M*-Zustand etwas zdher als der AS- und der H900*-Zustand.

In Abb. 72 und Abb. 73 ist die fraktographische Analyse der Bruchflichen einiger ausgewahl-
ter Kerbschlagbiegeproben im gesinterten Zustand in Abhéngigkeit der Aufbaurichtung dar-
gestellt. Makroskopisch lassen sich die Bruchflichen in die zwei Bereiche Probenmitte und
Schublippen untergliedern (Abb. 72 a). Der Bereich der Probenmitte liegt jeweils senkrecht zur
Probenldngsachse, ist makroskopisch verformungsarm und eben. Bei den X- und Y-Proben sind
die Schublippen etwas stiarker ausgeprégt als bei Z, was eine Indikation fiir eine erhdhte Za-
higkeit ist und mit den in Abb. 71 gezeigten Ergebnissen tibereinstimmt.

Mikroskopisch sind in den Bruchflichen der X- und insbesondere der Z-Proben verhiltnis-
méfiig grofie Waben (30-50 um) ungleichmiflig verteilt (Abb. 73). Das trifft vor allem auf die
Mitte der Bruchfliche zu, aber in geringerem Mafle auch auf den Bereich der Schublippen.
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Abbildung 72: Aufnahmen der Bruchflachen von Kerbschlagproben der Aufbaurichtung a) X,

b) Y und c) Z im gesinterten Zustand

Die gekriimmten Oberflichen in diesen groflen Waben dhneln denen gesinterter Oberfldchen,
weshalb es sich dabei um Hohlrdume bzw. Poren handeln konnte. Zwischen diesen grofien Wa-
ben pragen vor allem Waben von rund 10 um oder kleiner die Bruchfldchen der X- und Z-Probe.
Bei den Y-Proben zeigt sich in der Probenmitte und an den Schublippen eine vergleichsweise
homogene Wabenstruktur hinsichtlich der Grofie und Tiefe der Waben. Grofie aufgebroche-
ne Poren/Hohlrdume wie bei den X- und Z-Proben sind bei Y nicht zu festzustellen. Bei den
Proben aller Aufbaurichtungen sind die Waben haufig mit sphadrischen oder teils stangelfor-
migen Partikeln analog der Bruchflachen der PM-Zugproben und Umlaufbiegeproben besetzt
(Abb. 60, Abb. 66). Die ausgepragte Wabenstruktur aller Bruchflachen in Verbindung mit den
Schublippen deutet auf einen transkristallinen duktilen Bruch hin.
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Abbildung 73: REM-Aufnahmen der Bruchfldchen von Kerbschlagproben im gesinterten Zu-
stand (AS) in Abhédngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z); links: Probenmitte,
rechts: Schublippe (vgl. Abb. 72)
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6 Diskussion

6.1 Reproduzierbarkeit der Griindichte

Die Untersuchungen in Abschnitt 5.1 zeigen eine Griindichte im Bereich zwischen minimal
55 % und maximal 61 %. Der Einfluss unterschiedlicher Bauzyklen ist dabei grofer als jener
der Position im Bauraum (unten/oben, vo-re/hi-li). Eine Abhédngigkeit der Griindichte von
der Probengrofie ist nicht festzustellen.

Es wird angenommen, dass der Einfluss des in die Griinlinge eingetragenen Binders auf die
Griindichte zu vernachldssigen ist. Mittels TGA an Griinlingen aus 316L und dem gleichen
Binder wie in dieser Arbeit zeigen Lecis et al., dass die Bindermasse bei einem Sattigungsver-
héltnis im Bereich von 55-70 % bezogen auf die Griinlingsmasse nur rund 0,4 % betréagt [153].
Selbst bei hundertprozentigen Schwankungen der Bindermasse ist die Griindichte dadurch um
weniger als 1% beeinflusst, wodurch die getroffene Annahme bekriftigt wird. Dennoch wer-
den in der Theorie vielfiltige mogliche Ursachen fiir Griindichteunterschiede genannt (Ab-
schnitt 2.4). In der Praxis zeigten Beobachtungen bereits wahrend der Durchfiihrung der Ver-
suche Schwankungen in der Menge des Pulverauftrags. Sowohl lokal in der XY-Ebene als auch
zwischen einzelnen Schichten und insbesondere zwischen den Bauzyklen waren Unterschiede
in der aufgetragenen Pulvermenge erkennbar. Shanjani et al. zeigen durch Simulationen, dass
die Hohe einer losen Pulverschicht einen direkten Einfluss auf das Ergebnis der Verdichtung
mittels riickwirts rotierendem Roller hat, und damit auch auf die Griindichte. Je dicker die
aufgetragene Pulverschicht, desto hoher ist die Griindichte [187, 233]. In der vorliegenden Ar-
beit konnen Unterschiede der aufgetragenen Pulvermenge entlang der X-Richtung auf die Art
und Weise des Pulverauftrags im Drucker zurtickgefiihrt werden. Durch die Druckparameter
Delay und Recoat Speed wird am rechten Rand des Pulverbetts mehr Pulver aufgetragen als auf
der tibrigen Bauplattform, wodurch die Verdichtung bei den gewé&hlten Parametern von rechts
nach links tendenziell abnimmt (Abb. 31b). Die Ergebnisse von Do et al. decken sich mit denen
der vorliegenden Arbeit [205]. Sie fithren die Schwankungen ebenfalls auf die Art und Weise
des Pulverauftrags zuriick, der einen Gradient der Pulvermenge und folglich der Pulverver-
dichtung in der X-Richtung bewirkt. Eine Abnahme der Griindichte in positiver Z-Richtung
im Bauraum wurde analog zu den Ergebnissen dieser Dissertation (Abb. 30 a) ebenso von Cao
et al. festgestellt [180]. Sie assoziieren diese mit der Kompressibilitit einzelner Schichten und
der wiederholten Verdichtung tiber die nachfolgenden, dariiberliegenden Schichten hinweg.
Alleine die Masse der oberen Pulverschichten kann zu einer zusétzlichen Verdichtung darun-
terliegender Schichten fiithren [234].

Als Ursache fiir die beobachteten Unterschiede im Pulverauftrag zwischen einzelnen Bauzy-
klen wird in erster Linie eine schwankende Fliefifidhigkeit des Pulvers vermutet. Da fiir alle
Bauzyklen ein identisches Pulver verwendet wurde, konnte theoretisch davon ausgegangen
werden, dass Pulvereigenschaften wie die Pulvermorphologie, die mittlere Partikelgrofse, die
Partikelgrofienverteilung oder die Partikeloberflachen fiir alle Bauzyklen gleich waren. Den-
noch ist nicht auszuschlieflen, dass es wiahrend der Pulvervorbereitung oder wahrend des
Druckens temporadr zu einer Entmischung des Pulvers kam, welche dessen Flief3fdhigkeit be-
einflussen kann [235-237]. Dariiber hinaus zeigen Untersuchungen von Hirschberg et al., dass
die Luftfeuchtigkeit einen direkten Einfluss auf die Fliefifdhigkeit des Pulvers hat [164]. Au-
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er dem Trocknen und Sieben des Pulvers vor jedem Bauzyklus findet auch das Drucken in
einer zur Umgebung hin nicht abgedichteten Prozesskammer unter nicht streng standardisier-
ten Umgebungsbedingungen statt. Folglich stellen schwankende Umgebungsbedingungen wie
unter anderem die Luftfeuchtigkeit die Randbedingungen fiir den BJT-Prozess dar und kénnen
die Fliefsfahigkeit des Pulvers und die resultierende Griindichte beeinflussen. Ungeachtet der
Ursache fiir die beobachteten Schwankungen der Fliefifdhigkeit des Pulvers wurden des Wei-
teren die Parameter des Pulverauftrags und der Pulververteilung im in Tab. 8 dokumentierten
Bereich variiert, was sich auf die Roller-Pulver-Interaktion und schliefslich wiederum auf die
Grindichte auswirken kann [186].

Dariiber hinaus ist bekannt, dass auch das Recycling des Pulvers iiber mehrere Bauzyklen hin-
weg einen Einfluss auf die Griindichte nimmt [223]. Dieser dufert sich jedoch nach Mirzababaei
et al. in einer Reduzierung der Griindichte, welche in den vorliegenden Untersuchungsergeb-
nissen nicht bestitigt werden konnte.

Neben den realen Schwankungen der Griindichte kann auch die angewandte Messmethodik
zu einer Streuung der Ergebnisse gefiihrt haben. Zur Ermittlung der Griindichte von BJT-
Bauteilen existieren bislang keine standardisierten Verfahren, weshalb fiir die Arbeit auf die
in Abschnitt 4.3 vorgestellte Methodik zuriickgegriffen wurde. Dabei konnten Abweichungen
von einer idealen Quadergeometrie und des idealen Volumens der Beschriftung nicht bertick-
sichtigt werden. Folglich ist nicht auszuschliefSen, dass Pulverreste /-anhaftungen oder Pulver-
abrieb trotz sorgfaltigen Entpulverns die Messergebnisse geringfiigig verfalscht haben.

6.2 Korrelationen im gesinterten Zustand
6.2.1 Einfluss der Griindichte auf die Sinterdichte und Schwindung

Ein Zusammenhang zwischen Griindichte und Sinterdichte ist in Abb. 34 aufgrund des domi-
nanten Einflusses der Sinterparameter nicht erkennbar. Gleiches wird auch fiir MIM-17-4 PH
berichtet [74]. Um trotz des dominanten Einflusses der Sintertemperatur dennoch die Abhan-
gigkeit der Sinterdichte von der Griindichte analysieren zu konnen, wird der Einfluss der Sin-
terparameter extrahiert und der Zusammenhang zwischen Griindichte und Sinterdichte exem-
plarisch fiir die 10 mm-Wiirfel in Abb. 74 betrachtet. Anhand der Trendlinien der Einzelergeb-
nisse je Sinterlauf ist ersichtlich, dass eine hohere Griindichte tendenziell zu einer grofieren
Sinterdichte fiihrt. Diese Erkenntnis deckt sich mit der BJT- und MIM-Literatur [86, 93, 120,
153, 171]. Auflerdem zeigen die nahezu horizontal verlaufenden Trendlinien im Bereich 99 %
Sinterdichte und hoher, dass der Einfluss der Griindichte auf die Sinterdichte mit zunehmen-
der Sintertemperatur und Haltezeit abnimmt, was in Ubereinstimmung mit MIM-17-4 PH ist
[74].

Die Volumendnderung der Wiirfelproben infolge der Verdichtung wahrend des Sinterns wird
durch die Schwindung beschrieben und wurde in Abhédngigkeit des Sinterlaufs, der Wiirfel-
grofie und der Orientierung im Druck ausgewertet (Abb. 32, Abb. 33). Der mittlere Einfluss
der Wiirfelgrofie ist mit wenigen Zehntelprozent am geringsten und zeigt keine erkennbare
Korrelation. Die richtungsabhédngige Auswertung der Schwindung zeigt, dass diese in der Z-
Richtung die der X- und Y-Richtung, unabhédngig vom Sinterlauf und der Wiirfelgrofse, stets
um 1,5-2,5% tibertrifft. Damit liegt eine anisotrope Schwindung vor, die aus vorangegange-
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nen BJT-Studien bekannt ist und auf eine schichtweise inhomogene Pulver-Binder-Verteilung
im Griinling zuriickgefiihrt wird [151, 153, 169, 192, 217, 238, 239]. Neben den verarbeiteten Ma-
terialien werden die Prozessparameter beim Drucken als Ursachen dafiir genannt. Die Mikro-
CT-Aufnahmen eines 5 mm-Wiirfels im Griinlingszustand zeigen Dichteunterschiede entlang
der Z-Richtung exemplarisch auch fiir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersu-
chungen (Abb. 75), was ebenfalls auf eine schichtweise inhomogene Pulver-Binder-Verteilung
hindeutet. Derartige Dichteschwankungen in der Z-Richtung wurden mittels Mikro-CT bereits
tir BJT-Ti festgestellt [82]. Sowohl der riickwértsrotierende Roller als auch die Interaktion zwi-
schen Binder und Pulver sollen zu einer vertikalen Pulverentmischung fiihren, infolgedessen
es zum Auswurf feiner Pulverpartikel beim Auftreffen des Binders auf das Pulverbett kommt.
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Abbildung 74: Einzelbetrachtung des Zusammenhangs zwischen relativer Griindichte (fg) und
Sinterdichte (fs) der 10 mm-W irfel

Abbildung 75: Mikro-CT-Aufnahme eines 5 mm-Wiirfels im Griinlingszustand



88 6 DISKUSSION

Unabhéngig von der Orientierung beim Drucken ist die mittlere Schwindung in Abhéngig-
keit der Griindichte und Sinterdichte fiir die Sinterldufe 1270-30 und 1330-180 exemplarisch
in Abb. 76 gezeigt. Die Darstellung visualisiert den formelméfligen Zusammenhang zwischen
Schwindung, Griin- und Sinterdichte (Gl. 2). Es ist ein deutlicher Trend einer abnehmenden
Schwindung mit zunehmender Griindichte zu erkennen. Wird davon ausgegangen, dass eine
streuende Griindichte stets zu einer ideal konstanten Sinterdichte fiihrt, so ldsst sich daraus
folgern, dass Schwankungen in der Griindichte wéahrend des Sinterns durch eine variierende
Dichtednderung ausgeglichen werden miissen. Diese Dichtednderung entspricht bei konstan-
ter Masse einer Volumenanderung, die durch die Schwindung beschrieben wird.
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Abbildung 76: Korrelation zwischen Griindichte (fg), Sinterdichte (fs) und Schwindung (I") fiir
die 10 mm-Wiirfel der Sinterlaufe a) 1270-30 und b) 1330-180

Ein Rechenbeispiel zweier 15 mm-Wiirfel des Sinterlaufs 1330-180 aus Abb. 76 zeigt exempla-
risch den Einfluss einer schwankenden Griindichte, welche durch unterschiedliche Schwin-
dungen zu einer vergleichbaren Sinterdichte fiihrt. Sowohl eine vergleichsweise niedrige als
auch eine eher hohe Griindichte von 57,4 % bzw. 60,2 % fiihren zu einer Sinterdichte von 99,4 %
bzw. 99,5 %. Die damit einhergehende Schwindung liegt bei 15,1 % bzw. 16,6 %. Mit der Annah-
me einer isotropen Schwindung ergibt der Griindichteunterschied bei den betrachteten 15 mm-
Wiirfeln einen Unterschied in der Kantenldnge der gesinterten Wiirfel von 0,225 mm. Es haben
also bei gleichbleibenden Sinterparametern sowohl die Griindichte als auch die Orientierung
der Proben im Druck einen Einfluss auf die Schwindung und damit auf die Endgeometrie im
gesinterten Zustand. Beide Einfliisse lassen sich durch eine entsprechende Skalierung der Pro-
ben/Bauteile kompensieren, sofern diese bekannt sind und reproduzierbar auftreten.

6.2.2 Einfluss der Sintertemperatur und Haltezeit auf die Dichte und das Gefiige

Unabhéngig von der Sintertemperatur und der Haltezeit (Abschnitt 5.2) zeigen die Ergebnis-
se der EBSD-Analysen in Abb. 50 exemplarisch anhand von zwei Extremformen des im Ex-
periment auftretenden Geftiges (1330-60 im Kern, 1360-30 am Rand), dass das Gefiige des
BJT-17-4PH aus (krz-)Martensit, o-Ferrit und Poren besteht. In Abb. 47 und Abb. 48 liegt Ni
als Austenit-stabilisierendes Element im Martensit angereichert vor, wiahrend Cr als Ferrit-
stabilisierendes Element den &-Ferrit anzeigt. Der Anteil an Martensit, 6-Ferrit und Porositat
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hangt von der Sintertemperatur und der Haltezeit sowie dem betrachteten Ort und dem Quer-
schnitt der Probe (Rand vs. Kern) ab (Abb. 36 —39).

Die erreichte Sinterdichte zeigt priméar eine Abhdngigkeit von den Sinterparametern (Abb. 34)
und nimmt im Experiment mit zunehmender Sintertemperatur bis 1330 °C zu. Eine Erhhung
der Sinterdichte mit steigender Sintertemperatur ist theoretisch zu begriinden durch die fort-
schreitende Reduzierung der inneren Grenzflichenenergie (YA) und die Temperaturabhéngig-
keit der Diffusion (GI. 4), welche die Reduzierung der inneren Grenzflachenenergie ermoglicht
[78, 240]. Bei 1360 °C kommt es jedoch zu einer Dichteabnahme, welche im Widerspruch zur
Theorie und zu Untersuchungen mit MIM-17-4 PH steht. Bei MIM-17-4 PH fiihren Sintertempe-
raturen von 1350°C bzw. 1365/1380°C zu einer weiteren Steigerung der Sinterdichte gegeniiber
niedrigerer Temperaturen [22, 83]. Auch die Erscheinung des Gefiiges der bei 1360 °C gesinter-
ten Proben stellt einen Sonderfall dar und wird in Abschnitt 6.2.3 separat diskutiert.

Beim Sintern von 17-4 PH trdgt unter anderem die Bildung von &-Ferrit ab Temperaturen von
1190-1220 °C [88, 101] zur Verdichtung bei [115, 241], wie auch in den vorliegenden Ergebnis-
sen zu sehen ist (Abb. 38, Abb. 39). Analog zu den Erkenntnissen von MIM-17-4 PH [22, 85—
88, 115] entsteht der d-Ferrit wiahrend des Sinterns an den Korngrenzen des Austenits, dessen
Anteil am Gefiige mit zunehmender Sintertemperatur und Haltezeit anwéchst. Der d-Ferrit ist
fiir die Reduzierung der Restporositat wahrend des Sinterns von 17-4 PH essentiell, da er die
Verdichtung beschleunigt [241], was durch die Sinterkinetik zu begriinden ist. Korrosionsbe-
standige Stahle verdichten wahrend des Zwischenstadiums tiberwiegend durch Korngrenzen-
diffusion, da die dafiir erforderliche Aktivierungsenergie im Vergleich zur Volumendiffusion
gering ist [105]. Der Massetransport verlduft daher bei 17-4 PH vor der 6-Ferrit-Bildung tiber-
wiegend entlang der Austenitkorngrenzen. Sobald sich 6-Ferrit an den Austenit-Korngrenzen
ausscheidet, andert sich der Stofftransportmechanismus. Zum einen tragen die Phasengrenzen
zwischen Ferrit und Austenit zum Stofftransport bei, da sie als Grenzfladchensenke fiir Verset-
zungen fungieren [105]. Zum anderen ist die Volumendiffusion in d-Ferrit sehr ausgeprégt, da
der Volumendiffusionskoeffizient in Ferrit im Allgemeinen eine oder zwei Groflenordnungen
hoher ist als in Austenit [242], was auf die geringere atomare Packungsdichte zuriickzufiihren
ist. Daher wird bei Vorhandensein von o6-Ferrit die Gesamt-Atomdiffusionsfahigkeit deutlich
erhoht und es kann mehr Masse pro Zeit zur Porenoberfldache transportiert werden. Daraus re-
sultiert eine schnelle Porenschrumpfung, welche mit einer gesteigerten Schwindung und einer
schnellen Verdichtung einhergeht [22, 88]. Den vorteilhaften Effekt von 6-Ferrit bei der Ver-
dichtung wihrend des Sinterns konnten aufsSerdem auch Kamada et al. und Puscas et al. mit
Duplexstdhlen nachweisen [106, 243].

Eine mit der Verdichtung einhergehende Kornvergroberung (Gl. 6) bei zunehmender Sinter-
temperatur und Haltezeit (Gl. 5, Gl. 6) ist, qualitativ analog zu MIM-17-4PH [85], auch im
Experiment zu beobachten. In einer vorangegangenen Studie mit BJT-17-4 PH lag die Korn-
grofle, bei Sintertemperaturen zwischen 1270 °C und 1330 °C und einer Haltezeit von 30 min
bzw. einer Sintertemperatur von 1300 °C und Haltezeiten von 30-180min, im Bereich 28—
45 pm [244]. In der vorliegenden Arbeit werden einzelne Korner bei 1330-180 (Abb. 38) auf
rund 100 pm geschétzt.

Im Gegensatz zu der bei MIM-17-4PH in der Regel homogen verteilten Porositdt (Abb. 12)
sind bei dem untersuchten BJT-17-4 PH, insbesondere in Proben der Sinterldufe mit geringer
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Sintertemperatur und Haltezeit (Abb. 35-37), Ebenen erhohter Porositét parallel zur XY- und
YZ-Ebene festzustellen. Von der Erscheinung einer zur XY-Ebene parallelen, also einer dem
Schichtaufbau folgenden Porositdt, in mittels Binder Jetting gefertigtem Kupfer [171], IN625
[169] und Titan [82] wurde bereits berichtet. In den Studien wird eine inhomogene Pulver-
Binder-Verteilung im Griinling als Ursache vermutet, welche beim Sintern mit ungeniigen-
dem Energieeintrag zu Ebenen erhohter Porositit fiihrt. Die Mikro-CT-Aufnahmen des 5 mm-
Wiirfels im Griinlingszustand zeigen Dichteunterschiede entlang der Z-Richtung exemplarisch
fir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen (Abb. 75), was ebenfalls auf
eine schichtweise inhomogene Pulver-Binder-Verteilung hindeutet.

Die feine, sphérische Porositit in den gedtzten Schliffbildern (Abb. 38, 39) legt nahe, dass mit
Ausnahme der Kernbereiche, der bei 1270-30 und 1300-30 gesinterten 15 mm-Wiirfel, das End-
stadium des Sinterns eingesetzt hat [78] (Abb. 9). Aufgrund der in Ebenen vorliegenden Porosi-
tat bei 1270-30 und 1300-30 ist davon auszugehen, dass sich die Proben lokal, vor allem im Kern
der 15 mm-Wiirfel, noch im Zwischenstadium des Sinterns befinden. Die Restporositit, die im
Experiment bei maximalen Sinterdichten von mehr als 99 % (1330-60, 1300-180, 1330-180) im
Werkstoff verbleibt, beim Sintern weiter zu reduzieren bzw. zu eliminieren, ist nach Lecis et
al. ohne Druckbeaufschlagung nicht moglich [153]. Bei BJT von 316L wurden Sinterdichten im
Bereich von 99% oder dariiber nur durch Zugabe von Sinterhilfen [206] oder durch extensives
Fliissigphasensintern [168] auf Kosten der Formgenauigkeit erreicht.

6.2.3 Einfluss des Probenquerschnitts und der Position im Bauraum auf die Dichte und das
Gefiige

Ein Einfluss der Wiirfelgrofie auf die Sinterdichte ist insbesondere fiir die Kombination ver-
gleichsweise geringer Sintertemperaturen mit einer kurzen Haltezeit (1270-30, 1300-30) festzu-
stellen. Mit steigender Sintertemperatur und Haltezeit nimmt der Dichteunterschied zwischen
den betrachteten Probengrofien zwar ab, dennoch bleiben deutliche Unterschiede hinsichtlich
Porositdt, Phasenverteilung und Korngrofie bestehen (Abb. 38, Abb. 39, Abb. 43, Abb. 45). Im
Folgenden wird ein Erklarungsversuch fiir die Dichte- und Gefligeunterschiede zwischen den
Wiirfelproben unterschiedlicher Grofie sowie lokale Unterschiede zwischen Rand- und Kern-
bereich der Proben erortert.

Zwischen Rand und Kern auftretende Gradienten in der Porositdt sowie im &-Ferrit-Anteil,
wie sie in den Untersuchungen der vorliegenden Arbeit auftreten, werden auch fiir MIM-17-
4 PH berichtet [22]. Durch die Unterdriickung der §-Ferrit-Bildung konnte gezeigt werden, dass
der Porositatsgradient eine Folge des Gradienten im d-Ferrit-Anteil ist [88]. Wu et al. fithren
den Gradienten im &-Ferrit-Anteil auf Restkohlenstoff zurtiick, der durch eine unvollstandige
Entbinderung im Werkstoff verbleiben kann [97, 245, 246]. Sie zeigen die Auswirkungen einer
unvollstindigen Entbinderung von MIM-17-4 PH anhand von zwei verschiedenen Entbinde-
rungszyklen: a) bei 450 °C und b) bei 600 °C. Beide Zyklen resultieren in:

1. einem erhohten mittleren C-Gehalt der Proben nach dem Entbindern von a) 0,203+0,014 %
und b) 0,13040,008 % gegeniiber dem eingesetzten Pulver (0,031 %);

2. einem positiven Gradienten des C-Gehalts zwischen Rand und Kern von a) 0,028 % und
b) 0,016 % nach dem Entbindern (Probenquerschnitt: 7,6 x7,6 mmz).
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Durch das Sintern im Bereich der untersuchten Temperaturen (1260°C, 1300 °C, 1330°C,
1365 °C, 1380 °C) wird der mittlere C-Gehalt bei a) auf 0,12040,012 % und bei b) auf 0,060+
0,010 % zwar reduziert, der positive Gradient von Rand zu Kern bleibt jedoch bestehen. Wah-
rend des Sinterns kommt es also zu einer Entkohlung, die keine Abhingigkeit von der Sin-
tertemperatur zeigt, da die Unterschiede des C-Gehalts zwischen den Sinterldufen bei 1260 -
1380 °C vernachléssigbar sind. Demnach ist die Entkohlung bei Temperaturen von unter 1260 °C
vermutlich unter Vorhandensein einer offenen Porositét erfolgt [22]. Eine Entkohlung kann
beim Sintern von 17-4 PH durch eine Reaktion des C mit H aus Feuchtigkeit (H,O) oder H; in
der Sinteratmosphaére [88, 247] sowie durch die Reaktion von C mit O aus Oxiden im Pulver
zustande kommen [98, 248].

Trotz der beim Sintern ablaufenden Entkohlung waren Wu et al. in der Lage zu zeigen, dass die
Bildung von d-Ferrit durch einen erhohten C-Gehalt von 0,120+0,012 % aufgrund der Austenit-
stabilisierenden Wirkung des C zu erhdhten Temperaturen von rund 1300 °C verschoben wird
[22]. In der vorliegenden Arbeit zeigen die Ergebnisse der GDOES-Analysen von 15 mm-Wiir-
feln (Abb. 49) zwar kaum eine Anderung des mittleren C-Gehalts (1330-60: 0,034-0,01 %, 1360~
180: 0,02+0,01 %) gegeniiber dem verarbeiteten Pulver (0,024 %), aber einen deutlichen, positi-
ven Gradienten des C-Gehalts vom Rand zum Kern der gesinterten Proben in der Gréfienord-
nung 0,01-0,04 %. Die in dieser Arbeit ermittelten lokalen C-Gehalte sind damit geringer als
die von Wu et al. gemessenen, dennoch wird analog zu deren Berichten davon ausgegangen,
dass:

1. Binderriickstande infolge einer ungentigenden Entbinderung die Ursache fiir die lokale
C-Anreicherung des Werkstoffs sind;

2. derlokal erhohte C-Gehalt zu einer Verschiebung der Bildung von 6-Ferrit hin zu htheren
Temperaturen fiihrt;

3. die verzogerte Bildung von 8-Ferrit beim Sintern zu einer verzogerten Verdichtung fiihrt;

4. die Gradienten im 6-Ferrit-Anteil sowie der Porositit in Abb. 36 -39 ein Resultat der ver-

zogerten Bildung von d-Ferrit und der damit verbundenen verzogerten Verdichtung sind.

Dichteunterschiede zwischen unterschiedlich grofien Querschnitten, wie sie bei den 5mm-,
10 mm- und 15 mm-Wiirfeln in Abb. 34 auftreten (ausgenommen 1360 °C), wurden aufserdem
auch von Liu et al. ermittelt [249]. Sie fiihren eine vergleichsweise hohere Dichte und ein gro-
beres Korn in diinnwandigen gegentiber dickwandigen Bereichen auf ein erhohtes Oberfldche-
zu-Volumen-Verhiltnis zuriick, welches die Wechselwirkung mit der Sinteratmosphare erleich-
tert und die sinterhemmende Oxidbildung reduziert. Auch Attia und Alcock berichten von ho-
heren Dichten in Strukturen mit geringeren Querschnitten [250]. Nach Wu et al. senken neben
Poren auch im gesinterten Material verbleibende Oxide die Dichte des MIM-17-4 PH ab [91].
Wird auch bei den durchgefiihrten Versuchen davon ausgegangen, dass die kleineren 5 mm-
Wiirfel besser mit der Sinteratmosphére wechselwirken, als die grofleren 15 mm-Wiirfel, so
kann angenommen werden, dass der C-Gehalt in den 5 mm-Wiirfeln geringer ist, als in den
15 mm-Wiirfeln. Diese Annahme wird durch die GDOES-Analysen bestéarkt. Wie der Randbe-
reich der 15 mm-Wiirfel zeigt, kommt es gegeniiber dem C-Gehalt des Pulvers sogar zu einer
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Reduzierung von 0,024 auf ca. 0,01 %. Mit dem bereits dargelegten Zusammenhang zwischen
C, 6-Ferrit und Porositit sind damit nicht nur die hdheren Dichten in kleineren Querschnitten
nachvollziehbar (Abb. 34), sondern auch der hohere 5-Ferrit-Anteil und die geringere Porositat
bei kleineren gegentiiber grofieren Querschnitten (Abb. 40, 42, 45). Auch Wu et al. stellen bei
Proben unterschiedlicher Wandstarken von 12,9 mm bzw. 7,9 mm unterschiedlich stark ausge-
pragte C-Gradienten von 0,01-0,05% bzw. 0,01-0,02 % in gesintertem 17-4 PH fest [88]. Der
C-Gehalt des Pulvers betrug fiir beide Proben 0,06 %, wobei die grofiere Probe ohne Binder
auf eine Griindichte von 71 % verpresst und die kleinere Probe mittels MIM hergestellt wurde.
Ob der erhohte C-Gradient dabei durch den grofieren Querschnitt oder die erhohte Griindich-
te verursacht wird, bleibt unklar. LaSalle und Zedalis hingegen demonstrieren anhand eines
speziellen MIM-Binders, dass ein konstanter C-Gehalt von unter 0,01 % tiber einen Querschnitt
von 19 mm erreichbar ist [110].

Ein erhohter C-Gehalt infolge von Binderriickstanden ist im BJT nicht untypisch. Lecis et al.
berichten von einer Erthohung des C-Gehalts in BJT-316L durch Binderreste nach einer Entbin-
derung in einer Atmosphére aus einem 95 % Ar/5 % Hj-Gemisch [153]. Der C-Gehalt steigt von
urspriinglich 0,03 % im Pulver auf 0,13 % im Brdunling (entbinderter Griinling). Beim Entbin-
dern in Luft kommt es hingegen zu keiner Erhohung des C-Gehalts, wobei die in Luft ablau-
fende Oxidation des Metallpulvers sich nachteilig auf die Verdichtung beim Sintern auswirkt
und daher nicht empfohlen wird [153]. Nandwana et al. berichten von C-Binderriickstinden
bei der Verarbeitung von IN 718 mittels BJT, wodurch es zu einer Verschiebung des Tempe-
raturbereichs beim Super Solidus Liquid Phase Sintering (SSLP) kommt [155]. Auch bei der
Verarbeitung von Fe-Pulver im BJT verbleiben trotz optimiertem Entbindern C-Riickstande im
Material [154]. Bei Mostafaei et al. fiihrt bereits das Drucken und Aushérten zu einer Erh6hung
des O- und C-Gehalts in IN 625 GA-Pulver [163].

Bei einer Sintertemperatur von 1360 °C kehrt sich der Einfluss der Wiirfelgrofie auf die Sin-
terdichte gegeniiber niedrigeren Sintertemperaturen um, sodass kleinere Proben eine geringe-
re Dichte erreichen als grofiere. Der Abgleich der archimedischen Dichte mit den ungeétzten
Schliffen der Proben in Abb. 41 zeigt, dass bei einer Sintertemperatur von 1360 °C teils lokal
eine grobe, sphérische Porositdt vorliegt. Beim Vergleich der Schliffe der 5 mm-, 10 mm- und
15 mm-Wiirfel in Abb. 41 entsteht der Eindruck, dass sich die grobe, sphérische Porositdt von
auflen nach innen ausbreitet. Dieses Phanomen wird in der vorliegenden Arbeit nicht allei-
ne auf eine Ostwaldreifung oder die Koaleszenz der Poren zuriickgefiihrt, wie sie beim final
stage sintering von 316L vorkommt [251], da diese Mechanismen nicht mit einer Reduzierung
der Dichte einhergehen [81]. Bei der Untersuchung anderer Werkstoffe wird jedoch von einer
abnehmenden Dichte mit zunehmender Sintertemperatur berichtet [112, 252]. Der Effekt wird
auf eine Vergroberung und damit Zunahme der Porositdt durch einen fallenden Dampfdruck
in den mit Prozessgas gefiillten Poren zuriickgefiihrt. Ob der Effekt auch bei BJT-17-4 PH auf-
treten kann, ist unklar und miisste untersucht werden. Auffillig ist bei dem bei einer Sintertem-
peratur von 1360°C auftretenden Gefiige zudem, dass sich insbesondere im Randbereich, aber
auch ansatzweise im Kern der 15 mm-Wiirfel, ein Netzwerk aus d-Ferrit um die stark vergro-
berten Martensitkorner (G > 200 pm) ausbildet, das in Verbindung mit einem enormen Korn-
wachstum und einer Verdnderung der Kornform (rundlichere Kanten) steht. Der Vergleich
zweier 10 mm-Wiirfel mit 30 bzw. 180 min Haltezeit bei 1360 °C in Abb. 44 zeigt, dass sich
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das beschriebene Gefiige durch die Erhohung der Haltezeit {iber den gesamten Querschnitt
ausbreitet. Schroder et al. fanden ein vergleichbares Gefiige in MIM-17-4 PH vor und vermu-
ten ein unstetiges Kornwachstum durch ein magnetisches Feld oder die Verfliichtigung von
Kornwachstumsinhibitoren wie Cu (4,5 — 3,0 %) oder C (0,051— 0,003 %) wahrend ihrer Stu-
die beim plasma assisted debinding and sintering (PADS) [103]. Tatsdchlich zeigen die Ergebnisse
der GDOES-Analysen in Abb. 49 im Randbereich der bei 1360-180 gesinterten 15 mm-Wiirfel
einen gegeniiber dem verarbeiteten Pulver reduzierten C- (0,024 — 0,013 %) und Cu-Gehalt
(4,1 — 3,3 %), der bei den kleineren Proben noch deutlicher ausgeprégt sein konnte. Auch bei
Ziahigkeitsuntersuchungen mit MIM-17-4PH (Ts =1365°C/ ts=90min/H;) kommt es in den
Proben mit einem 5 x 5 mm?-Querschnitt zur Ausbildung eines vergleichbaren Gefiiges wie bei
1360 °C in dieser Arbeit, allerdings ohne die grobe, sphirische Porositat [100]. Obwohl in der-
selben Studie Proben mit einem Querschnitt von 10x10 mm? dieses Gefiige nicht zeigen, bleibt

das Phinomen ohne Kommentar der Autoren.

6.2.4 Einfluss der Sinterdichte und des Gefiiges auf die mechanischen Eigenschaften

Die in Abschnitt 5.2.3 prasentierten mechanischen Eigenschaften des BJT-17-4PH erreichen hin-
sichtlich der Zugfestigkeit (Rn= 899-1070 MPa) und der Harte (276-369 HV10) bei allen Sinter-
parametern, aufler bei 1270-30, die fiir MIM-17-4 PH typischen Werte von Ry,= 900 MPa und
27 HRC (ca. 280 HV10) [253], bzw. liegen teils deutlich dartiber. Bei der Bruchdehnung hinge-
gen werden mit 2,8 -4,3 % die fiir MIM-17-4PH typischen Werte von 6 % nicht erreicht.

Wie im vorangegangenen Abschnitt gezeigt wird, fiihren die Sinterparameter und die unter-
schiedlichen Probengrofien zu lokal abweichenden Gefiigeausbildungen hinsichtlich Porositét,
Phasenverteilung und Korngrofie, deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften insbe-
sondere in den Hérteverldaufen in Abb. 51 und Abb. 52 sichtbar werden. Generell ist fiir MIM-
17-4 PH bekannt, dass mit zunehmender Sinterdichte die Festigkeit und die Hérte steigen [83,
84, 115], was auf den effektiv belasteten Querschnitt und die Spannungskonzentration an Poren
zuriickgefiihrt wird [74, 81]. Die Korrelationen der Harte und Zugfestigkeit mit der Sinterdich-
te in den Abb. 77 und Abb. 78 zeigen diesen Trend ebenso fiir BJT-17-4 PH.
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Abbildung 77: Harte im Kern der 15 mm-Wiirfel in Abhéngigkeit der Sinterdichte (fs)
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Dariiber hinaus wirkt sich ein mit steigender Sintertemperatur und Haltezeit zunehmender
Anteil an 8-Ferrit ab ca. 2 % negativ auf die Festigkeit und Harte aus [22, 86, 241]. Mittels Mi-
krohdrtemessungen wurden die Harte des Martensits und des Ferrits fiir den verarbeiteten B]T-
17-4 PH zu 380£5HV0,025 bzw. 298+2 HV0,025 bestimmt, was den Trend einer zunehmenden
Harte und Festigkeit mit steigendem Martensitanteil erklart [113]. Gegeniiber den Mikrohér-
temessungen fliefit bei den durchgefiihrten Makrohédrtemessungen (HV10) und Zugversuchen
zudem auch der Einfluss der Korngrofle ins Messergebnis ein. Je kleiner die Korngrofie, desto
hoher die Festigkeit und Héarte des Materials [81]. Fiir gesintertes AlO3 konnte gezeigt wer-
den, dass eine Kornvergroberung um den Faktor acht ebenso in einer achtfachen Reduzierung
der Festigkeit resultiert [112].
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Abbildung 78: a) Zugfestigkeit (Ry,) und b) Bruchdehnung (A) in Abhdngigkeit der Sinterdich-
te (fs)®

Auf Basis der ausgefiihrten Zusammenhinge zwischen Festigkeit bzw. Harte und dem Gefii-
ge, lassen sich folgende Schlussfolgerungen beztiglich der Ergebnisse in Abb. 51 und Abb. 52
treffen:

e Die hochsten Hartewerte von mehr als 360 HV10, nahe an der Hirte des Martensits
(380HV0,025), werden im Experiment im Kern der Proben erreicht, wo das Gefiige durch
einen minimalen Anteil an 6-Ferrit, eine geringe Korngrofse und eine geringe Porositét
(fs >99 %) gekennzeichnet ist (Abb. 39).

e Hairteabfélle im Randbereich nahezu aller Proben kommen aufgrund eines zum Rand
hin ansteigenden &-Ferrit-Anteils in Verbindung mit einer Kornvergroberung (Abb. 38,
Abb. 39) insbesondere bei hohen Sintertemperaturen und langen Haltezeiten zustande
(Abb. 38, 39, 43, 45).

¢ Eine im Kern geringere Harte als am Rand der Proben ist auf eine im Vergleich zum Rand
erhohte Porositédt zurtickzufiihren (z. B. 1270-180, 1330-30).

3Ginterdichte der 5 mm-Wiirfel, nicht der PM-Zugproben.
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e Mittlere Harteunterschiede bei 30 min Haltezeit kommen primér durch Dichte- bzw. Po-
rositdtsunterschiede zustande (Abb. 34).

e Die Harteunterschiede zwischen den untersuchten Wiirfelgrofien bei 1270-30 ist durch
die in Abb. 34 dargestellten Dichteunterschiede zu begriinden, welche aus einer verzo-
gerten Verdichtung mit zunehmender Probengrofie resultiert.

e Dieim Experiment geringsten Harteunterschiede zwischen Proben unterschiedlicher Gro-
3e und tiber den Querschnitt einzelner Proben hinweg, werden bei 1300-90 auf ein ver-
gleichsweise homogenes Gefiige zuriickgefiihrt (Abb. 46).

e Bei 1360 °C ist der Trend einer abnehmenden Hérte mit kleiner werdender Wiirfelgrofie
durch die Uberlagerung der entstehenden groben sphérischen Porositit mit einer deutli-
chen Kornvergroberung und einem deutlichen Anstieg an 6-Ferrit zu begriinden.

Da der Querschnitt von den PM-Zugproben (5,72 x 6,35 mm?) der Untersuchungen in Abb. 53
am ehesten mit dem der 5 mm-Wiirfel iibereinstimmt, wird von einem vergleichbaren Gefiige
der beiden Proben ausgegangen. Bei der Betrachtung der Grenzen des Experiments (Abb. 52:
1270-30 und 1360-180) ist eine qualitative Korrelation der Zugfestigkeit mit der Harte erkenn-
bar. Bei der hochsten im Experiment erreichten Festigkeit von 10704+18 MPa liegt die Hérte des
5 mm-Wiirfels mit 32148 HV10 jedoch deutlich unter den maximal erreichten Hartewerten von
369 HV10. Diese Diskrepanz bleibt unklar und ist durch kiinftige Experimente zu ermitteln.
Die Bruchdehnung streut im gesamten Experiment relativ stark und zeigt abhidngig von den
Sinterparametern kaum signifikante Unterschiede. Tendenziell werden bei den hochsten Sin-
terdichten von mehr als 99 % auch die grofiten Bruchdehnungen iiber 4 % erreicht, was in Uber-
einstimmung mit Berichten zu MIM-17-4 PH steht [22]. Das Vorhandensein von Poren begiins-
tigt die Bildung grofser Waben und senkt somit die Duktilitat [254]. 5-Ferrit hingegen wirkt sich
bis zu einem Anteil von rund 16 % im Gegensatz zur Festigkeit nicht negativ auf die Bruchdeh-
nung aus [255]. Bis zu einem Anteil von rund 10 % begtinstigt 6-Ferrit sogar die Duktilitat und
erlaubt Bruchdehnungen von bis zu 10/20 % im warmebehandelten H900-/H1100-Zustand
[22, 87, 241].

6.3 Anpassung der Warmebehandlung

Die konventionelle H900-Warmebehandlung des BJT-17-4 PH fiihrt nur teilweise zur gewiinsch
ten Hartesteigerung. Wahrend die 5 mm-Wiirfel tiber den gesamten Querschnitt gehdrtet wer-
den, trifft das bei den 10 mm- und 15 mm-W irfeln lediglich im Randbereich zu. Zum Proben-
inneren hin nimmt die Hérte ab und liegt im Kern der 15 mm-Wiirfel mit einer Hérte von rund
150 HV10 auf dem Niveau eines mittels BJT gefertigten austenitischen 316L-Stahls [153]. Bei
einem MIM-17-4PH ist hingegen eine Harte von 39-41 HRC mittels konventioneller H900-
Warmebehandlung erreichbar [41, 91, 100].

Die Ursache fiir den lokalen Misserfolg bei der Hartesteigerung durch die konventionelle H900-
Warmebehandlung liegt in einer unvollstandigen martensitischen Umwandlung und der da-
durch ausgebliebenen festigkeitssteigernden e-Cu-Ausscheidung beim Auslagern des BJT-17-
4PH [256]. Wie durch die Ergebnisse der Gitterstrukturanalyse im Kern von 15 mm-Wiirfeln
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unterschiedlicher Warmebehandlungszustiande (Abb. 79) ersichtlich wird, entstehen insbeson-
dere durch die H900- und LG60-Warmebehandlung RA-Gehalte von bis zu 38 %. Untersuchun-
gen mit L-PBF-17-4 PH zeigen, dass beim H900-Auslagern nur etwa 3,3 % RA entsteht [54],
weshalb davon auszugehen ist, dass ein Grofiteil des RA im H900-Zustand der Ergebnisse die-
ser Arbeit aus einer unvollstindigen martensitischen Umwandlung beim Abschrecken nach
dem Losungsglithen herriihrt.
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Abbildung 79: Volumenanteil an krz-/kfz-Gitterstruktur (@y,,,/xf,) und Masseanteil an N (wny)
in Abhéangigkeit des Warmebehandlungszustands (AS, H900, LG60, LG90,
LG90+TK)

Die Erhohung der LG-Dauer sowie zusitzliches Tiefkiihlen (TK) reduzieren den RA-Gehalt
auf bis zu 5%, was zu einer Homogenisierung der Harte und einer Vergrofierung der mittle-
ren Hérte tiber den Querschnitt (Abb. 80) gegentiber dem H900-Zustand (Abb. 54) fiihrt. Da-
her kann davon ausgegangen werden, dass der RA fiir den lokalen Hérteabfall bei der H900-
Wirmebehandlung urséchlich ist. Ublicherweise liegt die Harte eines 16sungsgeglithten MIM-
17-4 PH bei rund 28 -31 HRC [41, 91].

Griinde fiir die Prasenz des RA konnen Austenit-stabilisierende Elemente wie Ni, N und C
sein [257, 258]. Wu et al. zeigen einen beinahe linearen Zusammenhang zwischen RA und der
Martensitstarttemperatur Mg in korrosionsbestandigen Stahlen [29]. Lass et al. simulieren (M)
in Abhéngigkeit des N-Gehalts fiir PBF-17-4 PH bei 1050 °C LG-Temperatur [59]. Bei einem
konstanten C-Gehalt von 0,05 % sinkt die Martensitstarttemperatur um mehr als 40 °C von ca.
180 °C auf 140°C, wenn der N-Gehalt von 0 auf 0,1 % erhoht wird. In einer anderen Studie
zeigen Lass et al., dass die Martensitfinishtemperatur (Ms) bei einem N-Gehalt von 0,12 % bei
—20°C liegt und ein RA-Gehalt von 10-14 % bei Raumtemperatur vorliegt [52]. Nach einem
Tiefkiihlen auf —20 °C verbleiben 5% RA im Material. Die Ergebnisse des lokalen N- und C-
Gehalts ausgewdhlter Warmebehandlungszustande dieser Arbeit in Abb. 81 zeigen einen ne-
gativen Gradienten vom Kern zum Rand, entgegengesetzt zu den Hartegradienten in Abb. 54
und Abb. 80. Der vergleichsweise hohe N-Gehalt im Kern konnte die Martensitfinishtempe-
ratur unter die Raumtemperatur absenken und folglich eine vollstindige martensitische Um-
wandlung unterbinden, was zu der Harteabnahme vom Rand zum Kern in Abb. 54 und Abb. 80
fiihrt.

Hull und Eichelmann schlagen Gl. 13 vor, um Mg abzuschétzen [259, 260]. Das Berechnungser-
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Abbildung 81: Lokaler N- und C-Gehalt (wy/c) von 15 mm-Wiirfeln in Abhdngigkeit des War-
mebehandlungszustands (AS, H900, H900%)

gebnis ist in Abhédngigkeit des Ortes und der lokalen chemische Zusammensetzung in Abb. 82
dargestellt.

M;(°C) = 1305 — 42(% Cr) — 61(% Ni) — 33(% Mn) — 28(% Si) — 1665(% [C + NJ) (13)

Die M;-Profile aller betrachteten Warmebehandlungszustdnde sind vergleichbar und lokale
Unterschiede betragen maximal 35 °C. Zwischen Rand und Kern reichen die Unterschiede von
121 °C bis zu 226 °C. Mit dieser Spanne {ibertreffen die Berechnungsergebnisse jene von Lass
et al. deutlich [59], was auf einen nicht konstanten C-Gehalt sowie den Unterschied in der an-
gewandten Berechnungsmethodik zuriickzufiihren ist. Nach Rowolt et al. liegen rund 100 °C
zwischen der Martensitstart- und der Martensitfinishtemperatur [31]. Fiir die vorliegenden Un-
tersuchungsergebnisse wird angenommen, dass analog zur Martensitstart- auch die Marten-
sitfinishtemperatur vom Rand zum Kern hin abnimmt und damit unter die Raumtemperatur
tallt. Bei LG90TK und H900* ist davon auszugehen, dass die Martensitfinishtemperatur mithil-
fe des Tiefkiihlens unterschritten wurde und dadurch die martensitische Umwandlung nahezu
vollstindig abgeschlossen wurde (Abb. 79), wie den Harteprofilen zu entnehmen ist (Abb. 57,
Abb. 80).

Obwohl die chemische Zusammensetzung des gesinterten, nicht-warmebehandelten BJT-17-
4PH gemafs Abb. 82 zu einer vergleichbaren Absenkung der Martensitstart- und Martensit-
finishtemperatur fithren miisste, weisen sowohl die vollstindige krz-Gitterstruktur als auch
die Hérte auf eine abgeschlossene martensitische Umwandlung hin. Dieser Unterschied ist mit
den unterschiedlichen Abkiihlraten nach dem Sintern bzw. nach dem LG zu erkldren. Wih-
rend eine Abhédngigkeit der Martensitstart- und Martensitfinishtemperatur von der Abkiihlra-
te fiir konventionell gefertigten 17-4 PH und PBF-17-4 PH bekannt ist [31], ist dieser Zusam-
menhang fiir vergleichsweise langsame Abkiihlraten nach dem Sintern fiir MIM-17-4 PH nicht
bekannt [74]. In MIM-17-4 PH ist N oberhalb von 1000 °C im Austenit 16slich [74] und bildet
CroN-Ausscheidungen bei Temperaturen unter 900 °C, sofern die Abkiihlrate zwischen Sin-
tertemperatur und 900 °C unter 200 °C/min liegt [261]. Die Abkiihlrate nach dem Sintern der
vorliegenden Untersuchungsergebnisse liegt bei bei ca. 6 °C/min, weshalb von der Bildung
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Abbildung 82: Lokale Martensitstarttemperatur (Ms), berechnet nach GI. 13 auf Basis der OES-
Ergebnisse von 15 mm-Wiirfeln

von CroN-Ausscheidungen ausgegangen werden kann. Dariiber hinaus wird angenommen,
dass die geringe Abkiihlrate zur Bildung von fiir 17-4 PH typischen Karbiden wie NbC, M»3Cs
und/oder M;C; fiihrt [262]. Infolge der Nitrid- und Karbidbildung bei kleinen Abkiihlraten re-
duziert sich der Anteil an N und C im Austenit und kann somit nicht zu dessen Stabilisierung
beitragen, wodurch im gesinterten Zustand eine reine krz-Struktur, bestehend aus d-Ferrit und
Martensit, vorliegt. Durch anschlieffendes Losungsglithen werden die Nitride und Karbide auf-
gelost [263], sodass N und C bei ausreichend hohen Abkiihlraten zur Austenitstabilisierung zur
Verfiigung stehen. Infolgedessen ist im H900-Zustand des BJT-17-4 PH der vorliegenden Un-
tersuchungen RA vorzufinden. Wu et al. stellten RA in MIM-17-4 PH fest, nachdem sie eine
N-haltige Sinteratmosphére einsetzten und die Proben ausgehend von der Sintertemperatur in
Wasser abschreckten [88]. Auch sie fithren den RA auf den N- und C-Gehalt des Werkstoffs
zuriick. Bei der Warmebehandlung von PBF-17-4PH wird die Bildung von Karbonitriden M(C,
N) wihrend des LGs gezielt eingesetzt, um den geldsten N-/C-Gehalt im Gefiige zu reduzieren
[52].

Die Anwesenheit von N im verarbeiteten BJT-17-4PH und der Gradient des N-Gehalts der
15 mm-Wiirfel deuten auf zwei wesentliche Aspekte hin, die bei der Verarbeitung im BJT von
Ny-verdiistem 17-4 PH-Pulver zu beriicksichtigen sind:

1. Wihrend der Verdiisung scheint N von der Fe-Cr-Ni-Schmelze aufgenommen zu werden
[264], wovon ebenso fiir PBF-17-4 PH berichtet wird [34, 35, 52, 59].

2. N scheint wéihrend des Sinterns und Losungsglithens in Atmosphédren mit nicht ausrei-
chendem N-Partialdruck, wie z. B. Inertgas oder Vakuum, aus dem BJT-17-4 PH zu ent-
gasen, was fiir C- in O-freien Atmosphéren nicht bekannt ist [264].

Wie in Abschnitt 6.2.3 beschrieben wurde, sind Binderreste eine potenzielle Quelle fiir einen
erhohten C-Gehalt in MIM-17-4 PH [22]. Sowohl Reaktionen von C mit H aus der Sinteratmo-
sphére [88] als auch mit O aus Oxiden des Pulvers konnen zu einer Abnahme des C-Gehalts
fiihren [98].

Im Gegensatz zu den 15 mm-Wiirfeln fithrt die konventionelle H900-Warmebehandlung der
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5 mm-Wiirfel zur erwiinschten Hartesteigerung (Abb. 54). Mit der Annahme, dass die chemi-
sche Zusammensetzung der 5 mm-Wiirfel in etwa jener der Randbereiche der 15 mm-Wiirfel
entspricht, so erlaubt der dort vergleichsweise geringe N- und C-Gehalt eine (vollstandige)
martensitische Umwandlung. Der N- und C-Gehalt der 5 mm-Wiirfel wurde nicht untersucht
und sollte Gegenstand kiinftiger Experimente sein, um die aufgestellte Hypothese zu tiber-
priifen. Des Weiteren ist zu erforschen, weshalb durch ein verliangertes Losungsgliihen eine
Reduzierung des RA-Gehalts erreicht wird, und ob ein Tiefkiihlen bereits nach weniger als
90 min zu einer vollstindigen martensitischen Umwandlung fiihrt. Nach Slaby et al. erzeugt
auch alleiniges H900-Auslagern, ohne vorheriges Losungsgliihen, eine deutliche Hartesteige-
rung in Mikro-MIM-17-4 PH [265]. Dieser Ansatz bietet vor allem wirtschaftliche Vorteile und
sollte daher auch fiir BJT-17-4-PH in Betracht gezogen werden.

Es ist zu beachten, dass der C-Gehalt in den OES-Messergebnissen (Abb. 81) deutlich tiber
dem der GDOES-Messergebnisse (Abb. 49) liegt. Nach Wu et al. hat die Sintertemperatur iiber
1260 °C keinen Einfluss auf den C-Gehalt der gesinterten Proben [22], wonach die den Mes-
sungen zugrunde liegenden unterschiedlichen Sinterzustdnde (1300-90, 1330-60 mit 1360-180)
zu vernachldssigen wéren. Allein die GDOES-Ergebnisse dieser Arbeit zeigen beim Vergleich
von 1330-60 mit 1360-180 ein anderes Bild. Die Gegeniiberstellung mit den OES-Ergebnissen
schliefst allerdings auch nicht aus, dass entweder die beim Drucken eingetragene Bindermen-
ge oder die Entbinderung zu den unterschiedlichen C-Gehalten gefiihrt haben kann. Die ver-
schiedenen Methodiken der OES- und der GDOES-Analyse werden als nicht ausschlaggebend
tiir die Differenzen erachtet, weshalb die Ursache fiir die Unterschiede im C-Gehalt ungeklart
bleibt und Gegenstand weiterer Untersuchungen sein sollte.

Die Anpassung der Warmebehandlung durch verldngertes Losungsglithen und anschliefsen-
des Tiefkiihlen fiihrt bei der H900*-Wiarmebehandlung zur gewiinschten Harte- und Festig-
keitssteigerung sowie bei der H900*- und H1150M*-Warmebehandlung zur jeweils gewiinsch-
ten Erhohung der Duktililtdt (Abb. 57 -59). Sowohl die Ergebnisse der Harte und Festigkeit als
auch der Bruchdehnung des BJT-17-4 PH im H900*-Zustand {iibertreffen die des industriellen
Standards MPIF 35 fiir MIM-17-4 PH im H900-Zustand (1190 MPa, 33 HRC, 6 %). Die Bruchfla-
chenanalyse in Abb. 60 zeigt, dass Sprodbruchanteile nur im Kern der Proben des AS-Zustands
auftreten und die Grofie der Waben im Kern sowie am Rand {iber die H900*- zur H1150M*-
Warmebehandlung abnimmt, was mit der Erhohung der Duktilitit tibereinstimmt [22]. Aus
Untersuchungen mit MIM-17-4 PH ist aufierdem bekannt, dass vergleichsweise grofie Waben
auf Poren und Oxideinschliisse zurtickzufiihren sind und die Duktilitit des Materials negativ
beeinflussen [22, 91, 98, 265]. Sowohl Poren als auch Oxideinschliisse sind in den vorliegenden
Ergebnissen zu identifizieren [266]. Dariiber hinaus zeigt bei den warmebehandelten Zustan-
den H900* und H1150M* auch der Rand gegeniiber dem Kern tendenziell im Mittel kleinere
und nur wenige grofie Waben. Dies kann einerseits auf den bereits diskutierten Porositdtsgra-
dienten zuriickgefiihrt werden, andererseits ist auch ein lokaler Unterschied in der Anzahl der
Oxideinschliisse auffallig.

Tunberg und Nyborg beobachten die Entstehung von sphérischen Si-Oxiden in MIM-316L,
welche aus den Oxidhiillen der Pulverpartikel, welche bei deren Herstellung entstehen, ge-
formt werden [267]. Eine Moglichkeit zur Reduzierung der Oxide ist nach Chang et al. die Zu-
gabe von Graphitpulver zum Metallpulver, wodurch beim Sintern CO und CO, entstehen, was



6.3 Anpassung der Warmebehandlung 101

schliefslich in mehr als einer Verdoppelung der Duktilitdt resultiert [98]. Neben Graphitpulver
stellen auch Binderreste eine C-Quelle zur Reduzierung von Oxiden beim Sintern dar [22].
Dariiber hinaus ist bekannt, dass H aus der H,-Sinteratmosphére die Reduzierung von Metall-
oxiden bewirkt [247]. Unabhingig davon, ob C oder H zur Reduzierung von Oxiden vorliegt,
ist eine offene Porositit erforderlich, damit die Reduktionsprodukte entweichen kénnen [251].
Andernfalls werden die gasférmigen Reduktionsprodukte in den Poren eingeschlossen und
bilden beim Abkiihlen nach dem Sintern erneut Oxide. Wird nun infolge des festgestellten C-
Gradienten davon ausgegangen (Abb. 49, 81), dass die -Ferrit-Bildung zuerst im Randbereich
der Proben einsetzt und die Verdichtung wahrend des Sinterns dort fortgeschrittener ist als im
Kern, dann wird ein Ausgasen der Reduktionsprodukte, wie z. B. CO und CO;, aus dem Kern
verhindert und es kommt beim Abkiihlen nach dem Sintern zur erneuten Oxidbildung [251].
Der in den Bruchfldchen geringere Oxidgehalt im Randbereich der Proben (Abb. 60) ist ein In-
diz dafiir, dass der O aus Oxiden des Pulvers zu der diskutierten Randentkohlung beigetragen
hat.

Das Ermiidungsverhalten des BJT-17-4 PH in den warmebehandelten Zustinden H900* und
H1150M* wurde mittels Wohlerversuchen untersucht und fithrt zu den in Abb. 62 und Tab. 14
dargestellten mechanischen Eigenschaften. Mittels Bruchflichenanalyse wurden iiberwiegend
mehr als 50 um grofle, nicht runde Hohlrdume/Poren, aber auch Oxideinschliisse nahe oder
an der Probenoberfldche als Rissursache identifiziert (Abb. 64, 65). Die Tatsache, dass die Ris-
se stets an der Oberfliche bzw. in Oberflichennihe entstehen, lidsst sich durch das nominale
Spannungsprofil im Umlaufbiegeversuch begriinden, welches von der Probenachse aus mit
zunehmendem Abstand zu dieser zunimmt und an der Oberfliche das Maximum hat. Dar-
tiber hinaus ist davon auszugehen, dass es durch die Kerbwirkung an den genannten Ungéan-
zen zu einer lokalen Spannungserhohung kommt, die zur Risseinleitung und schliefllich zum
Versagen des Materials fiihrt. Aufgrund der geringeren Kerbempfindlichkeit des duktileren
Zustands [268] H1150M* ist die Dauerfestigkeit des Werkstoffs in diesem hoher als die des we-
niger duktilen, kerbempfindlicheren H900*-Zustands (Tab. 14). Gleiches berichten Nezhadfar
et al. fiir PBF-17-4 PH [69].

Sowohl im Bereich des Rissbeginns als auch im Bereich des duktilen Restgewaltbruchs er-
scheint die Porositit in den Bruchflachen verglichen mit der in den Schliffen der Wiirfelproben
hoch (Abb. 46). Die Auswertung der Griin- und Sinterdichte der Zylinder, aus denen die Um-
laufbiegeproben gefertigt wurden, liegt mit 57,14-0,8 % (H900* und H1150M*) und 98,7+0,3 %
(H900%) bzw. 98,8+0,2 % (H1150M*) im Bereich der Wiirfelproben (Abb. 30, 34) und ist dem-
nach unauffallig. Die Analyse der Porositdt in Abb. 83 bestétigt jedoch eine erhohte Porositét
im Inneren der Proben.

In der ungedtzten Aufnahme (Abb. 83 a) ist die bereits identifizierte, in Ebenen auftretende
Porositdt erkennbar, die bei ndherer Betrachtung (Abb. 83 b) aus unter anderem bis zu 50 um
langen, ungleichméfiig geformten Poren besteht. Der Vergleich mit den REM-Aufnahmen der
Rissursachen in Abb. 64 und Abb. 65 legt nahe, dass derartige Poren nahe oder an der Proben-
oberflache zum Versagen im Wohlerversuch gefiihrt haben. Da die Umlaufbiegeproben aus Zy-
lindern mit einem Durchmesser von 12 mm abgedreht wurden, war die Erwartung, dass beim
Sintern im Inneren des Zylinders ein Gefiige entsteht, das dem im Kern der 10 bzw. 15 mm-
Wiirfel (1300-90) entspricht (Abb. 39). Dies scheint nicht der Fall zu sein. Der minimale Anteil
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Abbildung 83: a) Ungedtztes und b) geadtztes Schliffbild einer Umlaufbiegeprobe (H900%)

an d-Ferrit im Inneren der Proben legt auch bei diesen Untersuchungen einen dort erhthten C-
Gehalt nahe, der die -Ferrit-Bildung zu hoheren Temperaturen verschoben haben kénnte und
infolgedessen die Verdichtung verzogert. Moglicherweise lauft das Entbindern eines Wiirfels
mit fiinf Seitenflichen und gleichen Abstinden zum Kern der Probe schneller und effektiver
ab, als das Entbindern eines 12 x 60 mrnz-Zylinders. Beim Zylinder ist zwar der Abstand von
der Zylinderachse zum Mantel in der 2D-Betrachtung einheitlich, jedoch ist die Distanz vom
Kern zu den Grund-/Kreisflichen grofier, was zu einem langsameren Entbindern und final zu
Binderriickstdanden fiihren konnte.

Ein direkter Vergleich des Ermiidungverhaltens des BJT-17-4 PH mit MIM-17-4 PH ist nicht
moglich, da fiir Letzteren nur wenige Verdffentlichungen verfiigbar sind. Schade et al. geben
fiir MIM-17-4 PH eine Wechselfestigkeit von Ryy oo, =240 MPa fiir eine Uberlebenswahrschein-
lichkeit von 90 % an [118], welche unter den Werten der vorliegenden Untersuchungen liegt
(Tab. 14). Der Warmebehandlungszustand ist unbekannt und die Zugfestigkeit des Werkstoffs
betrdgt lediglich rund 675MPa. Nach PIM International liegt die Dauerfestigkeit von MIM-
17-4 PH bei 107 Lastspielen bei 500 MPa und damit deutlich hoher als der untersuchte BJT-17-
4PH der Studie (Tab. 14) [119]. Der Vergleich des Ermiidungsverhaltens des BJT-17-4 PH mit
dem des mittels PBF und konventionell gefertigten 17-4 PH ist fiir H900* in Abb. 84 und fiir
H1150M* in Abb. 85 mit jeweils vergleichbaren Warmebehandlungszustinden dargestellt.

Bei der Interpretation des Vergleichs ist zu beachten, dass zahlreiche Parameter aus der Ferti-
gung und der Priifung die Ergebnisse beeinflussen (Abschnitt 2.2.2). Ungeachtet der Einfluss-
groflen zeigt sich, dass die Ergebnisse des BJT-17-4 PH im Bereich der stark streuenden Ergeb-
nisse des PBF-17-4 PH liegen und in der konventionellen Fertigung tendenziell die hochsten
Festigkeiten bei den grofiten Lastspielzahlen erreicht werden. Wahrend bei PBF als Rissursa-
chen tiberwiegend Defekte wie Hohlraume im Werkstoff genannt werden [50, 67, 69, 70, 72,
73, 269], sind diese bei konventionell gefertigtem 17-4 PH teils nicht identifiziert oder nicht-
metallische Einschliisse wie z. B. Al-Oxide [43, 46, 270]. Von Untersuchungen mit Mikro-MIM-
17-4PH wird berichtet, dass wenige um grofSe Si-Oxide zu den Rissursachen gehoren [265,
271].
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Abbildung 84: Vergleich der Ergebnisse des Wohlerversuchs (WV) mit BJT-17-4 PH im Zustand
H900* mit mittels PBF (WV17-22) und konventionell (WV2-3) gefertigtem
17-4 PH vergleichbarer Warmebehandlungszustande; Literaturverweise sind in

Tab. 3 und Tab. 4 zu finden.
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Abbildung 85: Vergleich der Ergebnisse des Wohlerversuchs (WV) mit BJT-17-4 PH im Zustand
H1150M* mit mittels PBF (WV31 -32) und konventionell (WV9 —12) gefertigtem
17-4 PH vergleichbarer Warmebehandlungszustande; Literaturverweise sind in

Tab. 3 und Tab. 4 zu finden.
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6.4 Einfluss der Aufbaurichtung auf die mechanischen Eigenschaften

Wie bereits mit Mikro-CT-Aufnahmen (Abb. 75) gezeigt wurde, ist die Dichte in mittels Binder
Jetting gefertigten Griinlingen aus 17-4 PH-Pulver in der Z-Richtung ungleichméfiig, was auf
eine inhomogene Pulver-Binder-Verteilung zurtickgefiihrt wird. Durch die Wahl ungeeigneter
Sinterparameter (z. B. 1270-30) bleiben diese Dichteunterschiede in Form einer in Ebenen auf-
tretenden Porositdt auch im gesinterten BJT-17-4 PH erhalten (Abb. 35). Wie die Schliffbilder in
Abb. 36 und Abb. 37 zeigen, bleiben durch die Anpassung der Sinterparameter augenscheinlich
kaum Poren im Material zurtick und es wird eine Dichte von mehr als 99 % erreicht (Abb. 34).
Ob die aus dem Drucken stammende Inhomogenitit in der Dichteverteilung einen Einfluss
auf die mechanischen Eigenschaften hat, wurde mittels Zugpriifung von Mikrozugproben und

Kerbschlagbiegeversuchen untersucht.

Das Geftige der bereits gepriiften Mikrozugproben unterschiedlicher Aufbaurichtungen (X, Y,
Z) zeigt im Bereich der Bruchfldchen keine nennenswerten Unterschiede hinsichtlich Korngro-
3e und Phasenverteilung (Abb. 67). Bei den Z-Proben scheint die Porositdt im Schliff gegeniiber
Xund Y etwas erhoht zu sein, was sich in der gemessenen Sinterdichte nicht bestétigt. Die zu-
nehmende Porengrofie zur Bruchfldche hin legt, in Verbindung mit der zunehmenden plasti-
schen Verformung zur Bruchfldche hin, nahe, dass es zu einem Wachstum der Poren wéhrend
des Zugversuchs kam und ihr Volumen im unverformten Zustand geringer war. Der makro-
skopisch ebene Bruch senkrecht zur Belastungsrichtung, ohne Ausbildung von Schublippen
wie bei den X- und Y-Proben, deutet dennoch darauf hin, dass die Ebene des Versagens der
Z-Proben mit dem Schichtaufbau beim Drucken und der inhomogenen Dichteverteilung zu-
sammenhdngt. Moglicherweise werden die in Ebenen vorliegenden Poren (Abb. 35) mit stei-
gender Sintertemperatur und Haltezeit zu in den Schliffen nicht-sichtbaren mikroskopischen
Poren reduziert, die unter Belastung senkrecht zum Schichtaufbau durch Anwachsen sichtbar

werden.

In den Zugeigenschaften duflert sich die verbleibende Porositdt dennoch nur minimal. Zwar
stellt die Z-Richtung hinsichtlich Festigkeit die schwichste und hinsichtlich Bruchdehnung die
am wenigsten duktile Richtung dar, jedoch liegen die Unterschiede zwischen den Aufbaurich-
tungen bei der Zugfestigkeit bei unter 5 % und bei der Bruchdehnung bei unter 12 %. Bei mit-
tels PBF additiv gefertigtem 17-4 PH ist ebenso ein Einfluss der Aufbaurichtung (v/h) auf die
Zugeigenschaften bekannt [57, 67]. Insbesondere die Bruchdehnung liegt bei vertikal gebau-
ten Proben rund 30-70 % unter der von horizontal gebauten Proben [51, 68]. Je nach Warme-
behandlungszustand kann auch die Festigkeit in vertikaler Richtung um 100-300 MPa unter
jener der horizontalen Richtung liegen [65, 68]. Ursachlich fiir die reduzierte Festigkeit und
Duktilitdt in vertikaler Richtung seien Schichtanbindungsfehler wie lack-of-fusion und Poren
(Abb. 5), die lokale Spannungskonzentrationen bewirken und zum Versagen fiihren.

In der vorliegenden Arbeit zeigt der Vergleich der Bruchdehnung von den Mikro-Zugproben
(Abb. 68) mit jener der PM-Zugproben (Abb. 59) einen deutlichen Unterschied in der Duk-
tilitdt, wobei diese im gesinterten Zustand rund fiinfmal hoher und im H900*-Zustand rund
doppelt so hoch ist, wie die Duktilitdt der PM-Zugproben. Ein Einfluss der Probengeometrie
auf das Ergebnis des Zugversuchs ist generell bekannt [272], jedoch nicht in der festgestellten
Grofienordnung. Als weitere wahrscheinliche Ursachen fiir die Duktilitdtsunterschiede sind
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die unterschiedlichen 8-Ferrit-Anteile [22, 91] sowie die Anzahl an Oxiden in den Bruchfldchen
[87, 98] zu nennen, wie nachfolgend erldautert wird.

Der augenscheinlich hohere Anteil an 8-Ferrit in den Mikro-Zugproben gegeniiber den PM-
Zugproben ist analog zu den unterschiedlichen 8-Ferrit-Anteilen in den 5mm-, 10 mm- und
15 mm-Wiirfeln tiber den C-Gehalt zu begriinden (Abschnitt 5.2.2). Bei den Mikro-Zugproben
ist weder ein Porositidtsgradient noch ein Gradient im 6-Ferrit-Anteil erkennbar, was auf einen
homogenen C-Gehalt, und wegen des vergleichsweise hohen 6-Ferrit-Anteils, auf einen ten-
denziell niedrigen C-Gehalt hindeutet.

Der Vergleich der Bruchflichen der Mikro-Zugproben mit denen der PM-Zugproben zeigt zu-
dem eine erheblich hthere Anzahl an Oxiden in der Bruchfliche der PM-Zugproben (Abb. 86).
Die Entstehung der Oxide wurde bereits frither in der Arbeit thematisiert. Deren Reduzierung
ist unter anderem durch C [98], der aus Binderresten stammen kann [22], oder durch H aus
einer Hy-Atmosphére [247] moglich, wobei die Reaktionsprodukte bei einer offenen Porositat
ausgasen [251]. Die Tatsache, dass die Bruchfldchen der Mikro-Zugproben nahezu keine Oxide
enthalten, deutet auf deren Reduzierung wihrend des Sinterns hin, was potenziell zu einer Re-
duktion des C-Gehalts fithren kann [98]. Der erhohte d-Ferrit-Anteil in den Proben legt diesen
Sachverhalt nahe. Auch die Ubertragung der GDOES- und OES-Messergebnisse (Abb. 49, 81)
der Randbereiche der 15 mm-Wiirfel auf die Mikro-Zugproben ldsst den Schluss einer Entkoh-

lung des gesamten Querschnitts der Mikro-Zugproben zu.

Abbildung 86: Vergleich der Bruchflachen im Bereich der Probenmitte einer a) Mikro-Zugprobe
mit einer b) PM-Zugprobe (je Y-Richtung); die gelben Pfeile markieren Oxid-
Einschliisse.

Die Ergebnisse der Untersuchungen des Einflusses der Aufbaurichtung auf die Kerbschlagar-
beit des BJT-17-4 PH zeigen, dass in X- und Y-Richtung aufgebaute Proben, unabhingig vom
Warmebehandlungszustand, mit im Mittel 25+3 J und 2941 ] tendenziell eine hohere Zahigkeit
aufweisen, als Proben der Z-Richtung mit 17£1 J. Dieser richtungsabhingige Trend wird eben-
so fiir die Kerbschlagzahigkeit von mittels BJT hergestellter Al,O3/Glas-Verbundwerkstoffe
berichtet [181]. Aus Untersuchungen mit MIM-17-4 PH ist bekannt, dass insbesondere die Dich-
te bzw. Porositdt und das vergleichsweise grobe Korn die Kerbschlagarbeit gegentiber konven-
tionell hergestelltem 17-4 PH herabsetzen [100] und dass bei maximaler Dichte im MIM-17-
4PH die maximale Kerbschlagarbeit erreicht wird [98]. Wie in Abb. 87 dargestellt ist, steigt
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die Kerbschlagarbeit auch in diesen Untersuchungen tendenziell mit der Sinterdichte an. Es
zeigt sich, dass die Proben der Y-Richtung im Mittel eine hohere Sinterdichte erreichen, als
die der X-Richtung und diese wiederum ein hohere Sinterdichte aufweisen, als die Proben der
Z-Richtung.
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Abbildung 87: Kerbschlagarbeit (W) in Abhédngigkeit der Aufbaurichtung (X, Y, Z), des War-
mebehandlungszustands (AS, H900*, H1150M*) und der Sinterdichte (fs)

Die Bruchflichenanalyse zeigt in den Bruchfldchen der X- und insbesondere der Z-Proben An-
zeichen unvollstandig gesinterter Bereiche (Abb. 73), wie sie auch in den Bruchflichen der
Umlaufbiegeproben zu sehen sind (Abb. 64) und mittels Schliffen nachgewiesen werden konn-
ten (Abb. 83). Auch bei den Kerbschlagproben scheint eine inhomogene Dichteverteilung der
Griinlinge (Abb. 75) in einer erhohten Porositit in der XY-Ebene zu resultieren (analog Abb. 35),
die sich negativ auf die Zahigkeit des Materials auswirkt, indem es an den Hohlrdumen unter
Belastung zur Kerbwirkung kommt. Die in der YZ-Ebene erhohte Porositédt hat offensichtlich
einen geringeren Einfluss auf die Zdhigkeit, als die der XY-Ebene.

Suri et al. konnten mittels Kerbschlagbiegeversuchen zeigen, dass der Werkstoff sowohl im
gesinterten als auch im geschmiedeten Zustand ein kerbempfindliches Material ist [100]. Ne-
ben den in den Bruchflichen identifizierten Poren zeigen unabhédngig von der Aufbaurich-
tung der Proben alle Bruchflachen zahlreiche Oxide, durch deren Reduzierung nach Chang et
al. in MIM-17-4 PH mehr als eine Verdoppelung der Kerbschlagarbeit zu erreichen ist [98]. In
Kombination mit einer reduzierten Porositat, welche unter Belastung als Kerbe betrachtet wer-
den kann, ist davon auszugehen, dass sich die Kerbschlagzahigkeit des BJT-17-4 PH insgesamt
deutlich steigern und die Anisotropie reduzieren ldsst. Die Abnahme der mittleren Kerbschlag-
zdhigkeit vom AS- zum H900*-Zustand [109] sowie die Zunahme zum H1150M*-Zustand ist
qualitativ mit MIM-17-4 PH vergleichbar [116].
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Die Untersuchungsergebnisse zeigen den Einfluss von der Griindichte sowie der Sintertempe-
ratur und Haltezeit auf die Festigkeit und Duktilitdt des BJT-17-4 PH. Der Einfluss unterschied-
licher Bauteilquerschnitte auf das in Abhédngigkeit der Sintertemperatur und Haltezeit entste-
hende Gefiige wird anhand von Hérteprofilen deutlich. Die aufgetretenen Griindichteschwan-
kungen werden auf Schwankungen in der Flief3fahigkeit des Pulvers zuriickgefiihrt, die bei der
Herstellung beobachtet werden konnten. Hierfiir liegen eine bei der Verarbeitung des Pulvers
entstehende Entmischung unterschiedlich grofser Partikelfraktionen und /oder Umwelteinfliis-
se, wie z. B. die Luftfeuchtigkeit, als Ursachen nahe. Eine inhomogene, schichtweise Porositat
und eine reduzierte Dichte, die insbesondere bei geringen Sintertemperaturen in Verbindung
mit kurzen Haltezeiten auftreten, werden auf eine inhomogene Pulver-Binder-Verteilung beim
Drucken zuriickgefiihrt. AufSerdem zeigen sich durchweg querschnittsabhéngige Unterschie-
de in der Dichte sowie in der Phasenverteilung, welche zu lokalen Harteunterschieden fiihren.
Als Ursache fiir die querschnittsabhidngigen Gefiige- und Harteunterschiede werden schwan-
kende C-Gehalte sowie C-Gradienten zwischen Rand und Kern der Proben identifiziert, welche
moglicherweise auf ein unvollstindiges Entbindern sowie ein Entkohlen wéhrend des Sinterns
zuriickzufiihren sind. Durch die Wahl geeigneter Sinterparameter lassen sich die Gefiigeun-
terschiede homogenisieren und minimieren, sodass eine nahezu konstante Harte unabhingig
vom Querschnitt erreicht werden kann. Die Festigkeit des BJT-17-4 PH liegt bei geeigneten Sin-
terparametern tiber der fiir MIM-17-4 PH typischen Festigkeit, wohingegen die Duktilitit et-
was geringer ausfillt. Als wahrscheinliche Ursache dafiir sind Oxid-Einschliisse zu nennen,
die in den Bruchfldchen zahlreich vorliegen und sowohl die Entstehung von Rissen als auch
ihre Ausbreitung begiinstigen.

Eine konventionelle Warmebehandlung fiihrt bei dem BJT-17-4 PH abhidngig vom Querschnitt
nur teilweise zur gewiinschten Harte- und Festigkeitssteigerung, lokal aber auch zu einer deut-
lichen Reduzierung der Hérte. Ursédchlich wird hierfiir eine unterbundene martenisitsche Um-
wandlung nach dem Losungsglithen identifiziert, die zustande kommt, indem Stick- und Koh-
lenstoff aus dem Pulver bzw. dem Fertigungsprozess den Austenit stabilisieren. Die erwtiinsch-
te Ausscheidungsverfestigung beim nachfolgenden Auslagern ist aufgrund der erhdhten Los-
lichkeit von Kupfer im Austenit nicht moglich. Mithilfe einer angepassten Warmebehandlung,
welche die martensitische Umwandlung bewirkt, fiihrt das Auslagern bei unterschiedlichen
Temperaturen zur gewiinschten Festigkeits- und Hartesteigerung sowie zur Erhohung der
Duktilitat und Zahigkeit.

Die Dauerfestigkeit des tiberalterten BJT-17-4 PH (H1150M*) liegt iiber der des maximal gehér-
teten Werkstoffzustands (H900*), was auf die Empfindlichkeit des gehdrteten Werkstoffs gegen
Defekte zuriickgefiihrt wird. Mittels Fraktographie wurden Hohlrdume als Rissursachen im
Werkstoff identifiziert, die zu einem duktilen Versagen fiihren.

Der Einfluss der Aufbaurichtung dufiert sich in einer geringfiigigen Anisotropie der Festigkeit
und Duktilitdt, wobei Z die schwichste Richtung darstellt. Eine mikroskopische Porositét in-
folge des Schichtaufbaus wird fiir die reduzierten mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs
in der Z-Richtung gegeniiber der X- und Y-Richtung verantwortlich gemacht. Die Zahigkeit
erscheint hingegen deutlich anisotroper, ebenso mit den geringsten Werten in der Z-Richtung.
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Vor allem Anbindungsfehler in Form von Hohlrdumen im Werkstoff werden durch fraktogra-
phische Analysen als Ursache identifiziert.

Insbesondere die Ergebnisse der Zug- und Hértepriifungen zeigen deutliche Unterschiede hin-
sichtlich Duktilitiat und Harte in Abhdngigkeit vom Probenquerschnitt. Ein erfolgreiches Redu-
zieren von nicht-metallischen Einschliissen in kleineren Querschnitten fiihrt in Ubereinstim-
mung mit Erkenntnissen {iber MIM-17-4 PH zu einer deutlichen Duktilitidtssteigerung im Ver-
gleich zu grofleren Querschnitten, bei denen die Bruchfldchen durch zahlreiche Oxid-Einschliisse
gekennzeichnet sind. Urséchlich fiir lokale, querschnittsabhidngige Harteunterschiede sind Po-
rositétsgradienten4, die durch Gradienten im d-Ferrit-Anteil infolge lokal unterschiedlicher
Kohlenstoffgehalte entstehen. Insbesondere letztere Erkenntnis legt in Verbindung mit einer in-
homogenen Pulver-Binder-Verteilung im Griinling nahe, dass die Anisotropie bei der Priifung
von Proben mit grofierem Querschnitt deutlicher ausgepragt ist, als bei Proben mit kleinerem
Querschnitt.

Die Anisotropie und die querschnittsabhdngigen Unterschiede der mechanischen Eigenschaf-
ten des BJT-17-4 PH sowie die erforderliche Anpassung der konventionellen Warmebehand-
lung fiir 17-4 PH liegen zum grofiten Teil in der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs
begriindet. Die Kenntnis und Kontrolle der lokalen Stick-, Sauer- und Kohlenstoffgehalte sind
tiir die Beherrschung der mechanischen Eigenschaften zwingend erforderlich.

Fiir den erfolgreichen Einsatz von BJT-17-4 PH in industriellen Anwendungen, in denen die
Starken der additiven Fertigung zum Einsatz kommen, wie beispielsweise die Herstellung to-
pologieoptimierter Bauteile mit unterschiedlichen Wandstarken, ist ein umfassendes Verstand-
nis der identifizierten Anisotropie und der querschnittsabhéngigen Unterschiede der mecha-
nischen Eigenschaften notwendig. Hierfiir ist zu empfehlen, die Wechselwirkungen zwischen
Pulver, Binder, den Fertigungsparametern beim Drucken und den Einfliissen seitens Anwen-
der und Umgebungsbedingungen im Detail zu untersuchen und die Erkenntnisse mit dem Ziel
einer reproduzierbaren und homogenen Pulver-Binder-Verteilung im Griinling anzuwenden.
Da die mechanischen Eigenschaften zu einem grofien Anteil mit der lokalen chemischen Zu-
sammensetzung des Werkstoffs zusammenhédngen, insbesondere mit dem Stick-, Sauer- und
Kohlenstoffgehalt, sollten sich kiinftige Arbeiten auf die Untersuchung des Ursprungs, der
Kontrolle und auf die Moglichkeiten zur Reduzierung dieser Elemente fokussieren.

*ausgenommen konventionelle H900-Warmebehandlung
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