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Kurzzusammenfassung

Die additive Fertigung gilt als eine der Schliisseltechnologien im Kontext der 4. industriellen
Revolution. Darunter ist, zur Verarbeitung von metallischen Materialien, dem
pulverbettbasierten Schmelzen von Metallen mittels Laser (PBF-LB/M) der hochste
technologische Reifegrad zuzuordnen. Die geometrischen Freiheiten des Verfahrens bieten
zahlreiche Potenziale fiir Leichtbauapplikation sowie komplexe Bauteil- und

Funktionsintegration.

Bis heute ist die Materialpalette jedoch noch stark eingeschrankt. Insbesondere
prozessgerechte Materialien, welche Synergien mit den Prozesscharakteristika generieren,
beschrinken sich auf wenige Exemplare. In dieser Arbeit werden metallische Massivgliser als
potenzieller Kandidat zur Funktionalisierung der prozessinhdrent hohen Abkiihlraten des
Verfahrens herausgearbeitet. Metallische Glaser weisen hohe Elastizitit von ~2 % gepaart mit
groBer Festigkeit auf und stellen damit attraktive Konstruktionswerkstoffe fiir strukturelle

Anwendungen dar.

Die vorliegende Arbeit analysiert die Herausforderungen und entwickelt Losungen zur
Verarbeitung metallischer Glaser im PBF-LB/M-Verfahren am Beispiel von Vitreloy 101
(Vit1o1 - Cuy,TigsZriNig) und AMZ4 (Zrsy5Cuss 2Al,6Nb, 5). Der Ablauf der Untersuchungen
orientiert sich an der Prozesskette des Verfahrens. Beginnend mit der Pulveranalyse bis hin
zur Bestimmung der thermophysikalischen, strukturellen und mechanischen Eigenschaften
der hergestellten Probekorper und der messtechnischen Analyse des Prozesses. Dazu wird die
Prozessentwicklung begleitet von einer analytischen und empirischen Betrachtung der Laser-

Materialinteraktion und den damit vorherrschenden Zeit-Temperaturverlaufen im Prozess.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Funktionalisierung der prozess-inharenten Abkiihlraten zur
Verarbeitung metallischer Massivglaser im PBF-LB/M-Verfahren moglich ist. Dabei stellt die
hohe Sauerstoffverunreinigung der pulverbasierten Prozessroute jedoch eine
Herausforderung dar, welche sowohl das Prozessfenster als auch die mechanischen

Eigenschaften beeinflussen kann.

AbschlieBend werden Applikationspotenziale diskutiert und exemplarisch anhand eines

Festkorpergelenks vorgestellt.



Abstract

Additive manufacturing (AM) is considered one of the key technologies in the context of the
4th industrial Revolution. Among AM-technologies, laser powder bed fusion of metals
(PBF-LB/M) features the highest level of technological maturity for processing metallic
materials. The geometric freedoms offered by the process offer numerous potentials for

lightweight construction applications and complex component and functional integration.

To date, however, the range of materials is still severely limited. Especially materials that
exhibit synergies with the process characteristics are rare. Bulk metallic glasses (BMGs) are
considered a potential candidate for functionalizing the process-inherent high cooling rates of

the process.

The present work analyzes the challenges and develops solutions for processing metallic
glasses in the PBF-LB/M process using Vitio1 (CuyTisZrNig) and AMZ4
(Zrs9,5Cuss Al 6Nb, 5) as examples. The course of the investigations is oriented to the process
chain of the method starting with the powder analysis up to the determination of the
thermophysical, structural, and mechanical properties of produced test specimens. The
process development is accompanied by an analytical and empirical consideration of the laser-
material interaction and the prevailing time-temperature curves in the process. For this
purpose, the mathematical Rosenthal model is iteratively extended by temperature-dependent

material values. The observations are validated by high-speed ratio pyrometry.

The results show that the functionalization of the process-inherent cooling rates for the
processing of metallic solid glasses in the PBF-LB/M process is possible. However, the high
oxygen contamination of the powder-based process route poses a challenge, which can affect

both the process window and the mechanical properties.

Finally, application potentials are discussed and exemplified through a compliant mechanism.
The results show that additively manufactured BMGs such as AMZ4 and Vit101 outperform
conventional materials due to their high elasticity of ~2 % coupled with flexural strengths of
2.1 GPa and 2.5 GPa.
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Nomenklatur und Abkiirzungen
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DIN
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WEZ
Yb:YAG
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Bulk metallic glass (Metallisches Massivglas)
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Direct Energy Deposition

Laser Foil Printing

Super cooled liquid
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II. Formelzeichen

Griechische Notation
a, Absorption
Olres,K Resultierende Energieeinkopplung - kalorimetrisch
OresBajaj | Absorptionsgrad nach Bajaj et al. in [77]

asramson | Absorptionsgrad nach Bramson et al. aus [74]

a, spektraler Absorptionsgrad
ar Lawinenwinkel
y Dimensionsloser Parameter der GFA nach [xx]
6 Abstand zwischen Laser und Warmequelle (Rosenthal)
€p,i Bandemissivitit eines Wellenldngenbandes i
K Wirmeleitfahigkeit
A Wellenldnge
Api Bandwellenldnge eines Pyrometerkanals i
Ao,i Obere Grenze eines Wellenldngenbandes i
A Untere Grenze eines Wellenldngenbandes i
Aerri Effektive Wellenldnge eines Pyrometerkanals i
U Spezifischer elektrischer Widerstand
& Distanz zur Warmequelle in x-Richtung (Rosenthal)
p Dichte
Prel Relative Dichte
T Wirmediffusivitat
P Strahlungsleistung
¥ Oberflachenfraktal
Q Raumwinkel

Lateinische Notation

A Flache

An Hamaker-Konstante

Cp Warmekapazitat

Cp Spezifische Warmekapazitat
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Ds Schichtdicke bzw. -hche
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1 Einleitung

1 Einleitung

Digitalisierung und Ressourceneffizienz gehoren zu den zentralen Zielen industrieller
Weiterentwicklung innerhalb des 21. Jahrhunderts und der politischen Agenda ,Industrie
Strategie 2030“ der Bundesrepublik Deutschland [1]. Die additive Fertigung (engl.: Additive
Manufacturing — AM) zahlt in diesem Kontext als eine Schliisseltechnologie zur Gestaltung
digitaler Prozessketten und ressourcenschonender Produktionen [2]. Medial und
umgangssprachlich haufig als ,3D-Druck’ zusammengefasst, sind heute zahlreiche AM-
Technologien mit unterschiedlichen Charakteristika in der DIN ISO ASTM 52900
festgehalten. Allen Verfahren ist das sukzessive und schichtweise Aneinanderfiigen der
jeweiligen Ausgangsmaterialien gemein. Gegeniiber konventionellen Fertigungsverfahren wie
Zerspanen, Umformen oder GieBen ergeben sich durch AM neue geometrische Freiheitsgrade
in der Bauteilgestaltung, eine beschleunigte Produktentwicklung und effizienterer
Materialeinsatz [3]. Neben einer moglicherweise ressourceneffizienteren Produktion
entstehen durch die geometrische Flexibilitit vielfiltige Potenziale zur bedarfsgerechten
Gestaltung von Leichtbaustrukturen [4]. In Mobilitatsbranchen wie der Luft- und Raumfahrt
und dem Automobilbau wird in den kommenden Jahrzehnten eine deutliche Verringerung des
CO.-AusstoBes durch die Verwendung von AM-Technologien erwartet. Am Beispiel der
US-Luftfahrtindustrie wird durch die Verwendung von Leichtbauteilen in Flugzeugen bis 2050
insgesamt eine Reduktion der Treibhausgasemission zwischen 92,1 Mt und 215 Mt
prognostiziert [5]. Die zunehmende Aufmerksamkeit, die der Technologie durch Politik,
Forschung und Wirtschaft zuteilwird, spiegelt sich unter anderem in einem
brancheniibergreifenden Marktwachstum von durchschnittlich 27,8 % p. a. in der letzten
Dekade (2010—2020) wider (Abbildung 1 a) [6,7].

a) b)

[ serviceleistungen
&>
o 15000 |- [l Produkte

995 2000 2005 2010 2015 2020
Jahr
Abbildung 1: a) Erlose in Millionen US$ fiir AM-Produkte und Serviceleistungen im Zeitraum von 1993

bis 2020 nach Wohlers 2021 [7]; b) Leichtbauoptimierung einer Dachhalterung des BMW i8 fiir die
additive Fertigung mittels PBF-LB/M [8].



Aktuell dominiert das pulverbettbasierte Schmelzen von Metallen mittels Laser
(engl.: laser powder bed fusion of metals — PBF-LB/M) den AM-Markt zur Herstellung
metallischer Bauteile und Prototypen. Griinde dafiir sind der vergleichsweise hohe
technologische Reifegrad sowie die Potenziale in der Herstellung von Kleinserien und
Prototypen [9,10]. Mit einem globalen Marktvolumen von 378 Mio. € (Stand 2019) hat sich
die Technologie bereits in Fertigungshallen der Luft- und Raumfahrt-, Medizintechnik- und
Automobilbranche etabliert [11]. Dafiir exemplarisch ist in Abbildung 1 b) die Transformation
einer Halterung der Dachbaugruppe des BMW i8 im Zusammenhang mit der AM-gerechten
Topologieoptimierung dargestellt. Im Vergleich zum urspriinglichen Design wird eine

Gewichtseinsparung von 44 % ermoglicht [8].

Trotz intensiver Bemiihungen akademischer sowie industrieller Forschung und Entwicklung
stellt sich der wirtschaftlichen Anwendung des Verfahrens weiterhin eine Reihe
technologischer und wirtschaftlicher Herausforderungen entgegen. In diesem Zusammenhang
konnen unter anderem die geringe Baurate und die teils aufwandige Nachbearbeitung der
Bauteile als aktuelle Handlungsfelder postuliert werden [12]. Aufgrund der hohen Stiickzeit ist
eine replizierende Substitution etablierter Fertigungsverfahren haufig mit steigenden
Stiickpreisen verbunden. Das Ausnutzen prozessspezifischer Merkmale zur Schaffung
logistischer oder technologischer Mehrwerte wird daher als essenzielle Voraussetzung fiir die
wirtschaftliche Anwendung der Technologie angesehen [13]. In diesem Kontext wurde der
Ausdruck ,Design for Additive Manufacturing® (DfAM) gepragt, der die Gestaltung von
Bauteilen unter Nutzung der Vorteile und Anforderungen der Fertigungstechnologie
beschreibt [3,14]. Heutige Ansitze adressieren in diesem Zusammenhang insbesondere die
geometrischen Freiheitsgrade zur Gestaltung verfahrensgerechter bzw. vorteilhafter
Strukturen,  beispielsweise = durch  innenliegende  Kanile, Leichtbaustrukturen,

Funktionsintegration oder Bauteilreduktion.

In Bezug auf verfahrensgerechte Materialien ist die Werkstoffvielfalt heute noch
vergleichsweise eingeschriankt [15]. Die kommerzielle Materialauswahl begrenzt sich bisher
auf einige Exemplare gangiger Fe-, Ni-, Al- und Ti-basierter Legierungssysteme. Viele dieser
Legierungen sind urspriinglich fiir Guss- oder Umformprozesse entwickelt und optimiert
worden und nur bedingt fiir die Verfahrenscharakteristika des PBF-LB/M geeignet [16,17].
Obwohl im akademischen Umfeld eine rapide Zunahme der Publikationen in Bezug auf neue
Materialien fiir den PBF-LB/M-Prozess zu verzeichnen ist, bleiben AM-spezifische
Legierungen wie die von der Firma APWorks kommerzialisierte Al-Sc-Legierung
,Scalmalloy®‘ Einzelfille [14,18]. Eine Umfrage aus dem Jahr 2021 durch das Unternehmen
sculpteo [19] zeigt, dass 56 % der befragten AM-Anwender neue Materialien als zweitgroBtes
Handlungsfeld fiir AM-Verfahren ansehen.



1 Einleitung

Der PBF-LB/M-Prozess weist aufgrund der zyklischen Wiedererwarmung und der transienten
Laser-Material-Interaktion einzigartige Schnellerstarrungsbedingungen und thermische
Prozesshistorien auf. Im Zusammenhang mit konventionellen Legierungen wie Stihlen wird
dies haufig mit inhomogenen und anisotropen mechanischen Eigenschaften assoziiert [17,20].
Viele technische Anwendungen machen eine Warmebehandlung erforderlich, wodurch Zeit-
und Kostenaufwand der Prozesskette zunehmen [16]. Die Auswahl und Entwicklung
prozessgerechter Werkstoffe im Kontext des DfAM gilt daher als hochpotentes aber wenig
erschlossenes Handlungsfeld [14,16].

Die Funktionalisierung der hohen Abkiihlraten und Schnellerstarrungsbedingungen zur
Herstellung sogenannter ,Advanced Materials‘ bietet Potenziale zur Schaffung technologischer
Mehrwerte [21]. Dem geht die These voraus, dass die Eigenschaftsprofile natiirlich
vorkommender Materialien durch die Erzeugung von Nichtgleichgewichtszustinden
iibertroffen werden. In diesem Zusammenhang stellen metallische Massivglaser (engl.: bulk
metallic glasses — BMGs) eine aussichtsreiche Materialklasse dar. Die amorphe Anordnung
der metallischen Legierungselemente fiihrt zu Eigenschaftsprofilen, die kristalline
Legierungen deutlich iibertreffen konnen. Prominente Merkmale sind sehr hohe Festigkeiten
von 2 bis 5 GPa gepaart mit hoher elastischer Dehnbarkeit von 2 bis 5 % [22]. Trotz ihrer
attraktiven mechanisch-technologischen Eigenschaften werden BMGs industriell bisher nur in
Nischen angewendet. Die notwendigen Abkiihlraten begrenzen Gré8e und Komplexitit der
herstellbaren Bauteile in klassischen GieBprozessen. Das PBF-LB/M-Verfahren bietet bei der
Verarbeitung von BMGs das Potenzial, neue Anwendungsgebiete fiir metallische Glaser zu
erschlieBen. Insbesondere in strukturell hochbelasteten Bauteilen kann der Ansatz eine
disruptive Wirkung in Bereichen der Luft- und Raumfahrt sowie der Medizintechnik entfalten.
Die Verarbeitung von BMGs im PBF-LB/M-Verfahren birgt neue Herausforderungen entlang
der Prozesskette von der Materialauswahl iiber die Pulverherstellung und die PBF-LB/M-
Prozessfithrung bis hin zur Nachbearbeitung und Qualititssicherung. Die vorliegende
Dissertation thematisiert die Funktionalisierung der prozessinhdrenten Abkiihlraten des PBF-
LB/M-Verfahrens unter Beriicksichtigung der prozess- und materialseitigen Einflussgrof3en

im Hinblick auf die Eigenschafts- und Defektauspriagung der Erzeugnisse.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

2.1 Metallische Massivgliser

Glaser zeichnen sich im technisch-physikalischen Sinne durch die Abwesenheit von
langreichweitiger Ordnung ihrer Bestandteile aus. Stattdessen liegt eine nah- und
mittelreichweitige Ordnung der Atome vor. Im industriellen Umfeld finden sich amorphe

Festkorper vorwiegend in Keramiken sowie in Thermoplasten und Elastomeren.
YO O b)
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Abbildung 2: Schematische Darstellung einer kristallinen (a) und amorphen (b) Struktur auf atomarer
Ebene. Die unterschiedlichen Farben reprdsentieren dabei verschiedene Legierungselemente.

Metallische Werkstoffe werden im festen Zustand vorwiegend mit einer kristallinen Struktur
assoziiert. Eine amorphe Erstarrung metallischer Werkstoffe wurde historisch lange nur als
theoretisch moglich erachtet. Die Unterbindung der Kristallisation eines reinen Metalls und
des GroBteils technischer Legierungen erfordert eine rapide Abkiihlung der Schmelze mit
102-10 K/s. Dadurch war die technologische Umsetzung lange ausgeschlossen bzw. auf

LabormaBstébe limitiert. [23]

1960 beschrieben Duwez et al. erstmals in [24] die amorphe Erstarrung einer metallischen
Schmelze. Das Einfrieren des Glaszustands der binar-eutektischen Legierung Au;sSio5
(in at. -%) erfolgte durch rapides Abschrecken mit ~106 K/s. Die folienartige Probengeometrie
beschrankte sich damals auf eine Dicke von etwa 10um. Fortschreitende
Legierungsentwicklungen ermoglichte in den darauffolgenden Jahren eine sukzessive
Steigerung der Glasbildungsfahigkeit (engl.: glass-forming ability — GFA), insbesondere
durch die Verwendung mehrkomponentiger Legierungen. Die Hochskalierung der
herstellbaren Geometrien fiihrte zu der Erweiterung der ,metallischen Glaser' (MG) zu
,metallischen Massivglisern’ (BMGs). Ublicherweise zdhlen Legierungen, die durch
Gussverfahren in einer kritischen Dicke d.>1mm hergestellt werden, als BMG. Dieser
technologische Fortschritt ermoglicht heute auch strukturelle Applikationen solcher

Legierungen als Konstruktionswerkstoff [25].

1 In der Literatur werden die Begriffe ,amorphes Metall‘ und ,metallisches Glas‘ haufig gleichbedeutend verwendet. Beide Begriffe
beschreiben denselben Zustand der amorphen Anordnung der Legierungselemente. Nach Suryanamana in [21] lassen sich die
Begrifflichkeiten hinsichtlich ihrer Verfahrenshistorie differenzieren. Glaser erstarren aus der Schmelze, amorphe Metalle aus der
Gasphase.

4
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2.1.1 Physikalische Grundlagen der Glasbildung

Die physikalischen Voraussetzungen fiir eine Phasenumwandlung und amorphe Erstarrung
von Metallen lasst sich anhand der Gibbs’schen freien Energie G eines Systems beschreiben. G
ist definiert als die Differenz zwischen der Enthalpie H eines Systems und des Produkts aus

Temperatur T und der Entropie S (Formel 1).

Gi=H;—TS; Formel 1
AG,_, = G, — G, Formel 2

Grundlegend entspricht der globale stabile Zustand eines abgeschlossenen Systems
demjenigen mit der maximalen Entropie S; [26]. Analog ist eine lokale thermodynamische
Stabilitat in lokalen Minima von G; gegeben (Formel 1). Die thermodynamische Triebkraft fiir
eine Phasenumwandlung wird durch die Differenz AG der Gibbs’schen Enthalpien der
jeweiligen Zustinde beschrieben (Formel 2). Die Liquidustemperatur 7; definiert das
Gleichgewicht der Gibbs’schen Enthalpien des Kristalls G, und der Fliissigkeit G;. Eine
Unterschreitung von T; fiihrt folglich zu AGy; < 0 und damit zu einer thermodynamischen

Triebkraft zur Phasentransformation.

Voraussetzung fiir die kristalline FErstarrung ist die Entstehung einer stabilen
Phasengrenzfliche zwischen Schmelze und einem stabilen Kristallisationskeim. Die
Keimbildung wird unterteilt in homogen (arteigen) und heterogen (andersartig) [26]. Bei der
Keimbildung handelt es sich um einen stochastischen Vorgang, der auf thermischen
Atombewegungen beruht [27]. Oberhalb von T; sind Keime instabil und zerfallen. Unterhalb
von T; sind Keime, deren AusmaB eine kritische GroBe iiberschreitet, stabil. Geht man von
einem sphirischen Keim aus, ist die Anderung der freien Enthalpie AGg,;, durch die

freiwerdende Volumenenergie und die erforderliche Oberflaichenenergie y,_, bedingt:

Volumen
/ﬁ— Oberflache F | 3
mr —_—— orme
AGgeim = — 3 "AGy AT -y,

Da das Volumen kubisch und die Oberflache quadratisch vom Radius abhangen, nimmt AGg i,
ab, wenn ein Keim einen kritischen Radius r iibersteigt. Keime mit einem r > i sind somit
stabil, wahrend kleinere Keime mit r < ri-+ aufgelost werden. Der kritische Radius ri:it leitet
sich aus dem Maximum von Formel 3 ab und ergibt die erforderliche Keimbildungsarbeit AG"

gemal Formel 4

_16m (1)’

AG* = =
3-AG,,

Formel 4

Bei ausreichend hoher Unterkiihlung steigt die Triebkraft AG,_;, sodass die

Keimbildungsbarriere iiberwunden und die kristalline Erstarrung eintreten kann.
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Der Vorgang der Keimbildung ist die Folge thermischer Fluktuationen und damit
zeitabhiingig. Die Keimbildungsrate N beschreibt die Keimbildungshiufigkeit pro Volumen
und Zeiteinheit und hiangt exponentiell von der Temperatur und der Keimbildungsarbeit AG*

ab:

AG”

N~e RT Formel 5

Die erforderliche Diffusion der Legierungsbestandteile zur Keimbildung wird bei der
Legierungskonstitution = glasbildender = metallischer =~ Legierungen  genutzt. In
mehrkomponentigen Legierungssystemen, die eine komplexe Struktur der Elementarzelle
bedingen, konnen metallische Schmelzen bei ausreichend hoher Abkiihlrate Keimbildung und
-wachstum vermeiden und amorph erstarren. Mit zunehmender Unterkiihlung der Schmelze
steigt ihre Viskositat. Die abnehmende Mobilitit der Legierungsbestandteile wirkt als
kinetischer Widerstand gegen Keimbildung, sodass bei hinreichend schneller Abkiihlung die
Vitrifizierung der Schmelze eintritt. Die Glasiibergangstemperatur Ty beschreibt dabei die
Temperatur, bei der die Viskositit der Schmelze der des Festkorpers entspricht. Der Vorgang
ist in Abbildung 3 anhand eines schematischen Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramms

(ZTU) veranschaulicht.

a) b)

7. Temperatur T,
T

g
7. Temperatur

9

log (Zeit) log (Zeit)
Abbildung 3: a) Schematisches Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm mit der Darstellung dreier
unterschiedlicher Abkiihlraten; b) Schematische Darstellung des Einflusses heterogener Keimbildung
auf die GFA einer Legierung (2) im Vergleich zur Ausgangslegierung (1).

Die dargestellte ,Kristallisationsnase’ beschreibt den Zeit-Temperatur-Raum, der fiir ein
fiktives Zeitintervall bei einer Temperatur Ty eine kristalline Phasenumwandlung hervorruft.
Mit zunehmender GFA einer Legierung verschiebt sich die Kristallisationsnase zu spateren
Zeiten. Die erforderliche kritische Abkiihlrate Rkyit nimmt entsprechend ab. Die
Uberschreitung von Ry fiihrt folglich zur amorphen Erstarrung der Schmelze. In technischen
Prozessen wird die erforderliche Keimbildungsarbeit AG* haufig durch heterogene
Keimbildung verringert. Vorhandene Grenzflichen, z. B. Verunreinigungen der Schmelze

durch Fremdpartikel, Impfmittel oder die Tiegelwand, fithren dazu, dass die erforderliche
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Oberflichenenergie abnimmt. Da die Keimbildungsrate N exponentiell von der
Keimbildungsarbeit abhingt (siehe Formel 4), kann die GFA eines Legierungssystems durch
Verunreinigungen deutlich absinken bzw. die erforderliche kritische Abkiihlrate steigern
(Abbildung 3 b).

Inoue fasst in [28] drei empirische Regeln zusammen, die mit einer hohen GFA assoziiert

werden:

1. Mehrkomponentige Legierungen bestehend aus mehr als drei Elementen,
2. ihre Atomradien haben signifikanten Gro8enunterschiede von ~12 % und

3. es bestehen negative Mischungsenthalpien der Legierungskomponenten.

Die aus den Kriterien resultierende hohe Packungsdichte der Schmelze fiihrt zu einer
Abnahme der atomaren Diffusivitit und Zunahme der Viskositat. Damit steigt die
Glasiibergangstemperatur T,. Gleichzeitig fiihrt die mehrkomponentige Zusammensetzung
der Schmelze zur Notwendigkeit fiir atomare Neuordnung. Das fiihrt dazu, dass die
Keimbildung und das Wachstum kristalliner Phasen gehemmt werden und eine tiefeutektische
Legierung mit niedriger Schmelztemperatur T,, entsteht. Daraus leitet sich ab, dass

Legierungen mit einem hohen Verhiltnis von T,/Ty, eine gute GFA aufweisen. [28]

Es existieren heute zahlreiche Ansitze zur quantitativen Bewertung der GFA, die unter
anderem anhand der charakteristischen Temperaturen Ty, T; und T aufgestellt wurden [29].
Ein Indikator fiir die thermische Stabilitat gegeniiber Kristallisation im Festkorper kann
beispielsweise iiber die Differenz A7, = i~ Tybeschrieben werden [30]. Ein aus empirischen
Daten ermittelter Ansatz zur Abschatzung der kritischen Abkiihlrate einer Legierung anhand
ihrer charakteristischen Temperaturen wird von Lu et al. in [31] beschrieben. Die Autoren
definieren den Parameter y gemaB Formel 6 zur Beschreibung der GFA:

T
T, +T,

y = Formel 6
Anhand der Auswertung von Literaturwerten zu Mg-, Zr-, La-, Pd-, Nd-, Cu-, und Ti-basierten
BMGs, korrelieren die Autoren y mit den kritischen Abkiihlraten R. und der kritische Dicke d.

gemalB Formel 7 und Formel 8:

R, = 5,1 % 1021 x ¢~117.19% Formel 7

d. =2,8%1077 x e*t7v Formel 8

Mit einem BestimmtheitsmaB R2 von 0,91 zeigen die Autoren eine grundsatzliche Eignung der
Methodik zur Abschitzung kritischer Kiihlraten. Da die fiir die Glasbildung charakteristischen
Temperaturen 7, und 7. legierungs-, kiithl- bzw. heizratenabhangig [32] sind, ist die

Evaluation verschiedener Legierungen hinsichtlich ihrer GFA iiber verschiedene Studien

7
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hinweg herausfordernd. Daher sind quantitative Prognosen aufgrund variierender

Laborbedingungen bei der Synthese der Ausgangsdaten nur eingeschrankt moglich.

Die Unterschreitung der kritischen Abkiihlrate, d. h. die Kristallisation (ggf. anteilig) von
BMGs, wird mit dem Verlust ihrer attraktiven mechanisch-technologischen Eigenschaften
assoziiert [33,34]. Neben materialseitiger Optimierung der Legierungssysteme stellt daher die
Einhaltung der erforderlichen thermischen Historie in Form einer adiquaten Prozesstechnik

eine entscheidende Herausforderung fiir die industrielle Verarbeitung von BMGs dar.

2.1.2 Technologische Aspekte von BMGs

Die Herstellung von BMGs erfolgt iiblicherweise durch urformende Verfahren wie Saugguss,
Kippguss, thermoplastisches Formen (TPF), Druckguss und Meltspinning. In Gussprozessen
ist die Abkiihlrate maBgeblich vom Durchmesser bzw. vom Abstand zur wiarmeableitenden
Formwand abhingig. Die maximal herstellbare GroBe der Bauteile ist folglich intrinsisch
durch die Wirmediffusivititen der Formwand und Legierung begrenzt. Ein Uberblick iiber
herstellbare GroBen und Legierungen in Gussverfahren ist in der nachfolgenden Tabelle 1
aufgelistet. Einen technologischen Durchbruch im Hinblick auf die Herstellung von BMGs
stellt die Entwicklung der Zr-basierten Legierung Zr, .Tii58Cu25NiioBess s dar. Mit einer
kritischen Abkiihlrate Rkwi: unter 10 K/s wurden erste kommerzielle Anwendungen
(Handelsname Vitreloy 1) durch die Firma Liquidmetal etabliert [35].

Tabelle 1: Ubersicht ausgewdhlter glasbildender Legierungen mit ihren kritischen Durchmessern und
Abkiihlraten in Gussverfahren in Anlehnung an [25].

- Kritische
Legierung Kritischer (13: Ill'lc)hmesser d. Abkiihlrate Rc Quelle
(K/s)
Vitreloy 1 L <10 e
ZI'41,2Ti13,scu12,5Ni1oBezz,5 4
Vitreloy 106a ) ) [36.37]
ZI'58,5CU15,6Ni12,8A110Nb2,8 o 75 36,37
AU49Ag5.5Pd2.3Cl126.9Si16.3 5 600 [38,39]
Pd40Ni0CuszoP:o 72 0,18 [40,41]
Fe4SCI'15M014E1°2C15B6 12 = [42]
AMZ4 (high purity) _ _
ZI‘59,3C1128,8A110,4Nb1,5 12-14 51 6’9 [43]
AMZ4 (industrial grade)
ZI‘70560,8C1120,8A110,4 5 40 [43]
Vitreloy 101 <250 [44]
CU47Ti34ZI'11N8 4 5 44
AU75Si25 0,01 10° [24]

Seitdem wurde eine Vielzahl von BMG-Legierungskompositionen entwickelt, die unter
anderem auf die Substitution des toxischen Elements Beryllium abzielen. Hervorzuheben ist
hier z. B. Pd,;oCusoNi;oPs0 mit einem kritischen Durchmesser von 72 mm, die aufgrund des

hohen Palladiumanteils fiir wirtschaftlich-technische Applikationen haufig zu kostenintensiv
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ist [41]. Stattdessen bieten Zr-basierte Legierungen wie AMZ4 und Viti05 mit kritischen

Dicken von 5 bis 15 mm einen attraktiven Kompromiss aus Materialkosten und GFA [45,46].

Der Technologietransfer von BMGs in die industrielle Anwendung steht dennoch vor zwei
wesentlichen Herausforderungen. Erstens sind insbesondere Zr-basierte Legierungssysteme
sensibel gegeniiber Verunreinigungen und der resultierenden heterogenen Keimbildung.
Daraus ergeben sich hohe Anforderungen an die Reinheitsgrade der Ausgangsmaterialien und
der Prozessatmosphire. In Bezug auf die GFA Zr-basierter BMGs sind insbesondere
Sauerstoffverunreinigungen problematisch [47—-51]. Zweitens beschrankt die Einhaltung der
kritischen Abkiihlraten die herstellbare GroBe und Komplexitat amorpher Bauteile. Neben der
erforderlichen Abkiihlrate erschwert die hohe Viskositat glasbildender Schmelzen die
Formfiillung feingliedriger oder komplexer Strukturen in Gussprozessen [52]. Ein Ansatz zur
Herstellung komplexer BMG-Strukturen ist das thermoplastische Formen (TPF). Das
Verfahren funktionalisiert die verringerte Viskositidt des Materials im Bereich der SCL-Region
zwischen T, und Ty [30,53—55]. Allerdings setzt die Verarbeitbarkeit mittels TPF eine
ausgepragte thermische Stabilitit ATy voraus, was die Legierungsauswahl limitiert [56].
Weiterhin unterliegt das TPF-Verfahren verfahrensbedingt den klassischen geometrischen

Restriktionen von Umformverfahren.

Ausgehend von dieser Problemstellung bietet das schichtweise Schmelzen und Erstarren in
AM-Verfahren disruptives Innovationspotenzial fiir die Verarbeitung von BMGs. Der Prozess
erlaubt es theoretisch, die erforderlichen Abkiihlraten von der Bauteilgeometrie zu
entkoppeln, und verspricht damit die Verarbeitung beliebig groer Geometrien. Insbesondere
die hohen Abkiihlraten des PBF-LB/M-Verfahrens bieten die Moglichkeit, bestehende
Restriktionen hinsichtlich GroBe und Komplexitat der herstellbaren BMG-Strukturen zu
iiberwinden. Vor diesem Hintergrund werden nachfolgend die Kernaspekte des Prozesses

beschrieben.

2.2 Allgemeine Verfahrensgrundlagen des PBF-LB/M-Verfahrens

Die Industrialisierung des Verfahrens erfolgte erstmalig durch die Firma EOS GmbH unter der
Verfahrensbezeichnung Direct Metal Laser Sintering. Wettbewerber pragten weiterhin die
grundsatzlich gleichbedeutenden Verfahrensbezeichnungen Selective Laser Melting (SLM
Solutions AG) oder Laser Powder Bed Fusion (u.a. TrumpfSE + Co.KG und
Aconity3D GmbH). Grundlagen zur Standardisierung des Themenkomplexes erfolgten durch
die Richtlinienarbeit des VDI-Fachausschusses 105. Eine Normung der heute giiltigen
Terminologie erfolgte im Rahmen der DIN EN ISO ASTM 52900, welche ,PBF-LB/M‘ etabliert
hat. Das PBF-LB/M ist ein vektorbasiertes Verfahren, welches schichtweise durch selektive
Einkopplung fokussierter Laserstrahlung pulverformiges Material in den schmelzfliissigen

Zustand tiberfiihrt und zu einem Festkorper verbindet. Aktuelle Anlagensysteme verwenden
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dazu vorwiegend Yb:YAG-Laser mit nahinfraroter Wellenlangen von ~1070 nm. In den letzten
Jahren wurden auBerdem erste Systeme mit kiirzeren Wellenlangen (sog. ,griine‘ Laser) z. B.
fiir die Verarbeitung von Kupfer [57] und die Verwendung von Diodenlasern vorgestellt [58].
Der allgemeine Verfahrensablauf ist gemeinsam mit charakteristischen Bestandteilen der
Anlagentechnik in Abbildung 4 dargestellt. Pulver wird aus einem Vorratsbehilter zugestellt
und durch einen Auftragsmechanismus in definierter Menge auf die Bauplattform
aufgetragen. Uberschiissiges Pulver wird durch einen Uberlauf aufgefangen. Eine
Scannereinheit lenkt den Laserstrahl selektiv gemaB der Schichtdaten des Bauteils aus. Das
Pulver wird durch die Energieeinwirkung aufgeschmolzen und erstarrt zu der jeweiligen
Schichtgeometrie. Daraufhin fihrt die Bauplattform um die nominelle Schichtdicke in
negativer z-Richtung und der Ablauf wiederholt sich sukzessive bis zur Fertigstellung der
Bauteilgeometrie. Neben den eigentlichen Bauteilen konnen auch Opferstrukturen (Supports)
erforderlich sein, welche eine mechanische Fixierung und ausreichende Wirmeleitung
sicherstellen. Ein erfolgreicher Prozessablauf erfordert bisher, aufgrund zahlreicher

Einflussfaktoren, eine anlagen-, material- und geometrieabhiangige Prozessentwicklung [59].

B A=

Faserlaser

‘ Bauplattform | | Pulvervorrat |

Abbildung 4: Schematische Darstellung essenzieller Anlagen- und Verfahrenskomponenten des
PBF-LB/M-Verfahrens.

In diesem Zusammenhang stellen insbesondere die vielfiltige thermische Historie sowie die
regellose Beschaffenheit des pulverformigen Ausgangsmaterials Unsicherheiten in der
pradiktiven Prozessentwicklung und Qualitatssicherung dar. Die hohe Energiedichte der
Laserstrahlung fiihrt zu einer Reihe sich iiberlagernder multiphysikalischer Vorgiange bei der
Laser-Material-Interaktion, deren Ergriindung eine anhaltende Herausforderung zahlreicher

Forschungs- und Entwicklungsarbeiten ist.

2.2.1 Ausgangspulver
Entsprechend der Namensgebung kommen im PBF-LB/M-Verfahren pulverformige
Ausgangsmaterialien zum Einsatz. Thre Zerstaubung erfolgt, insbesondere bei reaktiven

Materialien, durch die Gasverdiisung aus dem schmelzfliissigen Zustand. Das Aufschmelzen
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der Rohstoffe kann beispielsweise induktiv im Tiegel oder tiegellos im EIGA-Verfahren
(Electrode Induction Melting Gas Atomization) erfolgen.
Zur Verarbeitung in industriellen PBF-LB/M-Verfahren werden die zerstaubten Partikel
iiblicherweise zu einer PartikelgroBenverteilung (engl.: particle size distribution — PSD)
zwischen 10 und 60 um Kklassiert [60]. Als Qualitatsmerkmale gelten unter anderem die
chemische Reinheit und die FlieBfdhigkeit des Pulvers. Letztere wird maBgeblich beeinflusst
durch intrinsische Eigenschaften wie die Sphérizitit [61] und die Streubreite der PSD [62]
sowie extrinsische Einfliisse wie Feuchtigkeit [63] und den Auftragsmechanismus [64].
Die Kohasion der Partikel ist durch interpartikuldre Haftkrafte, Reibkrafte und mogliche
Selbsthemmung zwischen unférmigen Partikeln gepragt (,interlocking’) [65—67]). Den grofiten
Einfluss auf das Kriftegleichgewicht nichtmagnetischer Pulver haben Gewichtskrafte, Van-
der-Waals-Krifte (VdW.-Krifte) und die Wasserstoffbriickenbindung bei zu hoher
Restfeuchte [60,64,67]. Fiir die vereinfachte Annahme einer trockenen statischen
nichtmagnetischen Pulverschiittung werden die interpartikuliren Kréfte auf die VdW-Kraft
Fyqw reduziert. Zwischen zwei perfekten Sphiaren der Radien R; lasst sich die Fy4y in
Abhiangigkeit zum Abstand S der Sphiaren mit Hilfe der materialspezifischen Hamaker-
Konstante Ay wie folgt beschreiben:
ApRR,

(R +R,)-6-52

Die Hamaker-Konstante Ay divergiert stark und ist nur fiir wenige im PBF-LB/M-Verfahren

Fyaw(r) = Formel 9

verwendete Materialien dokumentiert [68-70]. Fiir reine Metalle liegt A in der
GroBenordnung zwischen 20 *1020J und 50 *102°J [71]. He et al. dokumentieren
beispielsweise in [68] fiir Ti6Al4V einen Wert von 2,91 * 1022J. Die Bestimmung der
kohiasiven Krifte kann daher in der Regel nur als Naherung erfolgen. Zur Auflosung eines
Partikelkonglomerats aus zwei Partikeln kann vereinfacht deren Gewichtskraft als Gegenkraft
angenommen werden. Unter der Annahme einer sphirischen Geometrie wird die
Gewichtskraft F; eines Pulverpartikels in Abhangigkeit zum Kugelradius R; definiert durch die
Gravitationskonstante g, die Dichte p und das Volumen V (Gleichung Formel 10):
4R3m Formel

Py
3 10

FG(R) =

Insbesondere bei kleinen Partikelgrofen konnen die kohidsiven VdAW.-Krifte die
Gewichtskrafte der Partikel deutlich iibersteigen, was zu einer verminderten FlieBfahigkeit der
Pulver fiihrt. Meier et al. beschreiben am Beispiel von Ti6Al4V-Pulver, dass bei einem
mittleren Partikeldurchmesser < 17 um die kohiasiven Krifte die Gewichtskrifte um zwei
GroBenordnungen iibersteigen [64]. Eine unzureichende FlieBfahigkeit kann zu gesteigerter
Porositdt im Bauteil bis hin zu einem kompletten Verlust der Verarbeitungsfahigkeit des

Pulvermaterials fithren.
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2.2.2 Laser-Material-Interaktion — Energieeinkopplung

Die integrale physikalische Beschreibung des Schmelzvorgangs des PBF-LB/M-Prozesses gilt
allgemein als komplex und ist bis heute Gegenstand der Forschung [72,73]. Grund ist unter
anderem die transiente Koexistenz fester, fliissiger und dampfférmiger Phasen und der
korrespondierenden Temperaturspannweiten. Die geringe rdumliche Ausdehnung des
Schmelzbades stellt die messtechnische Analyse weiterhin vor groSe Herausforderungen.

Nachfolgend sollen ausgewahlte fiir diese Arbeit relevante Mechanismen beschrieben werden.

Bei Auftreffen der Laserstrahlung auf das Material wird ein Teil der Strahlung reflektiert und
der verbleibende Anteil absorbiert. Transmission ist bei den fiir PBF-LB/M iiblichen
Wellenldngen und Materialien zu vernachldssigen. Die elektromagnetischen Wellen des
Laserlichts werden im Zuge der Absorption in Wirme umgewandelt. Daraus folgt die
Erwarmung bis zum Phaseniibergang des pulverférmigen Ausgangsmaterials in die fliissige
und teilweise in die gasformige Phase. Numerische Analysen [72] und raumlich
hochauflosende Videoaufnahmen [74] der Laser-Material-Interaktion zeigen, dass sich nach
kurzer Einlaufphase ein quasistationdrer Zustand einstellt, in dem die Schmelze dem
Laserstrahl vorauseilt. Demzufolge stellt die fliissige Phase den dominierenden Bestandteil des
absorbierenden Mediums dar. Das Verhiltnis zwischen der nominell induzierten Strahlung

L., ; und der absorbierten Strahlung L4 ;, wird durch den spektralen Absorptionsgrad az, der

Laserwellenldnge A beschrieben:

Formel 11

a,; ist unter anderem von der Wellenldnge> der Laserstrahlung, der chemischen
Zusammensetzung des Materials und der Temperatur abhingig. Die messtechnische
Bestimmung der Absorption kann optisch z. B. anhand der diffusen Reflexion einer Ulbricht-
Kugel oder bidirektional durch Abrasterung der Hemisphéare erfolgen. Hagen und Rubens
haben in [75] anhand polierter metallischer Oberflichen einen empirischen Zusammenhang
zwischen dem spezifischen elektrischen Widerstand u des Materials, der Wellenldnge der

induzierten Strahlung und der Absorption «; ; ermittelt (Formel 12):

ap, = 0,365 \/g Formel 12

Darauf aufbauend hat Bramson in [76] die Korrelation anhand weiterer Empirie gemaB

Formel 13 erginzt:

2 Die heutige PBF-LB/M-Anlagentechnik arbeitet {iberwiegend mit monochromatischen Laserquellen
der Wellenldnge A= 1064 nm.

12
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3
1 3 Bramson = 0,365 - \/g —0,0667 - (%) +0,006- (%) Formel 13

Im Zusammenhang mit dem PBF-LB/M-Verfahren sind beide Modelle nur bedingt zur
Beschreibung des Energieeintrags anwendbar. Zum Beispiel werden Einflussgrofen wie die
Oberflichenbeschaffenheit (z. B. Oxidschichten, Topographie etc.) und Schmauchbildung
durch a; ; pramson Nicht beriicksichtigt. Unter anderem konnen multidirektionale Reflexionen
an UnregelmaBigkeiten der Laser-Material-Interaktionsflache den Energieeintrag gegeniiber
einem homogenen Festkorper beeinflussen [72,77]. Numerische Analysen des
Absorptionsverhaltens  ausgewiahlter Metallpulver fiir das PBF-LB/M-Verfahren
prognostizieren z. B. in [77,78] drastische Unterschiede in der Absorption der Pulverpartikel
gegeniiber einer planaren Oberfliche. Bajaj et al. haben in [79] anhand der Daten aus [77] eine
Regressionsgleichung (Formel 14) aufgestellt, die den Zusammenhang zwischen dem

Absorptionsverhalten des Pulvers und jenem des Festkorpers abbilden soll.

-0,487

Xres,Bajaj = 1,0383 - &1 ABramson Formel 14

In Tabelle 2 sind die Absorptionswerte resultierend aus Formel 13 und Formel 14 fiir klassische
PBF-LB/M-Materialien bei der Verwendung eines Faserlasers der Wellenldnge 1064 nm bei
Raumtemperatur vergleichend aufgelistet. Die Daten veranschaulichen, dass die
Absorptionskoeffizienten je nach Berechnungsgrundlage stark divergieren. Die Bestimmung
der Absorption nach Bajaj et al.[79] ist im Allgemeinen deutlich gesteigert gegeniiber
oL, Bramson,» Was die Autoren mit einer angenommenen Mehrfachreflexion zwischen den

Pulverpartikeln begriinden.

Tabelle 2: Absorptionswerte ausgewdhlter Materialien bei Raumtemperatur nach Bramson und Bajaj

(rern) Material (uﬂ7cm) (géf«:;aeTé) (szr-i;Bealml]4)
316L 74 [80] 0,26 0,54
1064 Ti6Al4V 180 [81] 0,36 0,64
AlSitoMg 7-9 [82] 0,09-0,1 0,32-0,33

Die Gegeniiberstellung in Tabelle 2 verdeutlicht, dass bei der Bestimmung der Absorption
anhand der Literatur deutliche Abweichungen vorliegen. Insbesondere die Vernachlassigung
der schmelzfliissigen und gasformigen Phase, deren spezifische elektrische Widerstande in der
Regel nicht bekannt sind, fiihrt zu systematischen Fehlern in den beschriebenen Ansatzen.
Extrinsische Einfliisse wie Schmelzespritzer, Schmauch und Plasmabildung, die mit dem
Laserstrahl interagieren, werden ebenfalls nicht abgebildet. Daraus leitet sich ab, dass die

Methoden nur eingeschrankt fiir quantitative Berechnungen geeignet sind.
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2.2 Allgemeine Verfahrensgrundlagen des PBF-LB/M-Verfahrens

Alternativ kann eine reprasentative thermodynamische Beschreibung der zugefiihrten Energie
durch die Betrachtung des Energieeinkopplungsgradss erfolgen [83]. Die Betrachtung des
Gesamtsystems ermoglicht die Erfassung weiterer Zustandsgroen des Prozesses wie den
Einfluss der Schmelze, Mehrfachreflexionen, Oberflichenrauheit und die verringerte
Transmission der Laserstrahlung durch mogliche Rauch- und Plasmabildung. Der
Energieeinkopplungsgrad orsx kann unter anderem durch kalorimetrische Messungen
bestimmt werden. Angelehnt an DIN EN ISO 11551:2003 wird eine definierte Pulvermenge
durch den Laser aufgeschmolzen und die Warmeabfuhr an das Substrat anhand von
Thermoelementen gemessen. Messungen von ayesx im PBF-LB/M-Verfahren sind in [84—87]
publiziert. Die Studien legen nahe, dass Mehrfachreflexionen im Pulver unter typischen
PBF-LB/M-Rahmenbedingungen einen untergeordneten Einfluss haben. Ye et al
untermauern diese Beobachtung in [85] durch Messungen an Ti6Al4V. Die Ergebnisse zeigen,
dass die Energieeinkopplung bei Pulverschichtdicken von 50 bis 100 um keine signifikanten
Abweichungen gegeniiber einer blanken Substratplatte aufweist, vorausgesetzt, das
Materialvolumen wird hinreichend aufgeschmolzen. Stattdessen wird eine Abhingigkeit
zwischen der verwendeten Laserleistung und avesx festgestellt. Mit steigender Laserleistung
nimmt aesk zu und variiert am Beispiel von 316L in einem Laserleistungsintervall von 100 bis
500 W zwischen 0,33 < aresk < 0,65 [84]. Die Beobachtungen wurden weiterhin durch In-situ-
Rontgenanalysen von Guo et al. in [88] bestitigt. Demnach hingt die vorherrschende
Energieeinkopplung  fiir ein  gegebenes Prozessumfeld = mafgeblich  vom
Schmelzbadquerschnitt bzw. der -morphologie ab. Nach [89] sind dabei Mehrfachreflexionen
nicht durch das Pulverbett, sondern innerhalb des Schmelzbades und der Schmelzbad-
Festkorper-Grenzfliche entscheidend. In diesem Zusammenhang ist aus der konventionellen
Schweifitechnik die Einordnung in das Warmeleitungsschweif- (Conduction Mode) oder
TiefschweiBregime (Keyhole Mode) gepragt. Die Phanomenologie der jeweiligen SchweiSmodi
im Kontext des PBF-LB/M-Verfahrens wird nachfolgend kurz erlautert.

2.2.3 Schmelzbadmorphologie und -dynamik

Die gerichtete Auslenkung des Laserstrahls in der Bearbeitungsebene bildet bei ausreichender
Energieeinkopplung eine Schmelzbahn aus. Die Eindringtiefe des Schmelzbades bis in die
vorangegangene Schicht stellt einen schichtiibergreifenden Materialverbund sicher
(Abbildung 5 a). Die Morphologie der jeweiligen Schmelzbahnen wird durch Auftriebskrifte,
vorherrschende Dampfdriicke und Konvektionsstrome gepragt [72,91]. Im Conduction Mode
wird die Schmelzbadgeometrie durch Warmeleitung gepriagt und gestaltet eine
doppelellipsoide Form, in der die Schmelzbadbreite 2Dy groBer ist als die Schmelzbadtiefe Tu
(siehe Abbildung 5 b). Mit gesteigertem Energieeintrag kommt es vermehrt zu Verdampfung

3 Der Energieeinkopplungsgrad wird in der angelsdchsischen Literatur auch als ,effektiver
Absorptionsgrad‘ beschrieben.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

und Sieden des Materials. Die Bildung einer Dampfkapillare fiihrt weiterhin durch
Mehrfachreflexionen zur Steigerung der Absorption und Erhohung der Einbrandtiefe (siehe
Abbildung 5 ¢). In der Folge wird die Schmelzbadtiefe groBer als die Schmelzbadbreite, was als
Keyhole Mode bezeichnet wird.

a)
Laser Schmauch

z
T_> Spritzer

X Schmelzbad
Erstarrtes Material

Schichtn ==
Schicht n-1

b) Conduction-mode 2Dy, > Ty c) Keyhole-mode 2D, < Ty,

Dampf
kapillare

2Dy

2Dy

Abbildung 5: Schematische Darstellung a) der Laser-Material-Interaktion des PBF-LB/M-Prozesses
in der Seitensansicht (x-z), b) der Schmelzbadgeometrie bei Verarbeitung im Conduction Mode (y-z),
¢) des Keyhole Mode (y-z).

Kairallah et al. [91] beschreiben anhand einer multiphysikalischen Simulation drei
charakteristische Schmelzbadregionen (siehe Abbildung 6). Die ,Depression Zone‘ umfasst das
direkte = Umfeld der Laser-Material-Interaktion. @ Durch die vorherrschenden
Konvektionsstrome kommt es zu einem turbulenten Abtransport von Schmelze, der
vorwiegend entgegen der Auslenkung des Lasers gerichtet ist. Das Material wird in die
,Transition Zone' befordert, in der ein fluiddynamisch stationdrer Zustand herrscht.
Ausgehend von der Oberflichenspannung der Schmelze nimmt das Schmelzbad hier eine
annahernd zylindrische Morphologie an. Das Schmelzbadende ,Tail End‘ beschreibt das
Abbrechen des kontinuierlichen Schmelzbades in sphéarische Tropfen als Folge der Plateau-

Rayleigh-Instabilitit.
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2.2 Allgemeine Verfahrensgrundlagen des PBF-LB/M-Verfahrens

Transition Depression

Abbildung 6: Schematische Darstellung der Schmelzbadausprdagung wdhrend des PBF-LB/M-
Prozesses in der Draufsicht (x-y-Ebene) in Anlehnung an [91].

Als dominierender Mechanismus fiir den Schmelzbadabriss ist vor allem der Marangoni-Effekt
hervorzuheben [92,93]. Dieser beschreibt die Stromung von Fluiden von Bereichen mit
geringer Oberflachenspannung zu Regionen mit groBerer Oberflichenspannung. Die
Oberflachenspannung ist abhingig von der allgemeinen chemischen Zusammensetzung,
lokalen Konzentrationsunterschieden und der Temperatur des Materials [94]. Die hohen
Temperaturgradienten wahrend des PBF-LB/M-Verfahrens induzieren folglich Gradienten
der Oberflichenspannung y. Wie in Abbildung 7 dargestellt, wird je nach Prozessfiihrung eine
gerichtete zirkulare Schmelzbadstromung der heiBeren Schmelze hin zu kilteren Regionen
hervorgerufen. Im Conduction Mode fiihrt die Spitzentemperatur an der Oberflache des
Schmelzbades zu einem negativen Gradienten dy/dT, was zu einer auswirts gerichteten
zirkuldren Stromung fiihrt. Im Keyhole Mode dagegen fiihrt die Dampfkapillare zu
Spitzentemperaturen im Schmelzbadgrund (Abbildung 7 b). Daraus folgt durch dy/dT > 0 eine

einwirts gerichtete Schmelzbadstrémung.

a)

b)

Abbildung 7: Schematische Darstellung der Schmelzbadstréomung wdhrend des PBF-LB/M-
Verfahrens. a) Darstellung der Marangoni-Strémung im Conduction Mode mit auswqdrts gerichteter
Strémung bei dy/dT < o. b) Darstellung der Marangoni-Stromung im Keyhole Mode mit einwdrts
gerichteter Stromung bei einem Oberfldchenspannungsgradienten dy/dT > 0. In Anlehnung an [90].

Die jeweilige Schmelzbadauspragung hingt demnach, neben der chemischen
Zusammensetzung, mafBgeblich von den Belichtungsparametern und den resultierenden

Temperaturen bzw. Temperaturgradienten ab.
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2.2.4 Temperaturfelder im PBF-LB/M-Prozess

Vorhersagen der Zeit-Temperatur-Verldufe innerhalb des Prozesses sind unter anderem
aufgrund der in Abschnitt 2.2.2 beschriebenen Unsicherheiten der Energieeinkopplung nach
heutigem Kenntnisstand nur eingeschrankt moglich [95]. Die fluiddynamischen Mechanismen
fiihren zu Material- und Warmeredistributionen, die die Temperaturverteilung innerhalb des
Schmelzbades und in der Warmeeinflusszone (WEZ) weiter beeinflussen. Es existieren
numerische Ansitze zur Analyse der globalen Temperaturen auf Bauteilebene [96,97] bis hin
zur meso- und mikroskopischen Simulation der Schmelzbader und des Erstarrungsvorgangs
[98—101]. Kombinatorische Arbeiten zur skaleniibergreifenden thermischen Analyse sind
bisher wenig etabliert [102,103]. Bisherigen analytischen und numerischen Ansitzen ist
gemein, dass aufgrund der Vielzahl unbekannter Randbedingungen haufig nur qualitative

Aussagen moglich sind [96,104].

Ein vergleichsweise simpler Ansatz zur qualitativen Beschreibung der Temperaturfelder geht
auf die Arbeiten von Rosenthal in [105] zuriick. Urspriinglich entwickelt fiir die Beschreibung
in SchweiBprozessen, zeigte sich in verschiedenen Arbeiten eine Ubertragbarkeit der
analytischen Rosenthal-Gleichung auf den PBF-LB/M-Prozess [106—109]. Der Berechnung

liegen folgende Annahmen zugrunde.

1. Die fokussierte Laserstrahlung wird als punktférmige Warmequelle angenommen.
Thermophysikalische Eigenschaften des Materials sind temperaturunabhingig.
Latente Warme durch Phaseniibergéinge wird vernachlissigt.

Volumenstrome im Schmelzbad werden nicht beriicksichtigt.

AR I S

Warmeverluste durch Strahlung, Verdampfung und Konvektion werden nicht

beriicksichtigt.

Fiir den PBF-LB/M-Prozess kann die allgemeine Differentialgleichung der Warmeleitung in
Abhingigkeit zu den kartesischen Koordinaten x, y und z sowie zur Zeit t mit dem Ursprung
des Koordinatensystems im Mittelpunkt des Laserspots fundamental beschrieben werden als
[108]:

V2T = — ——— Formel 15

Dabei ist T die Warmediffusivitat und v die Verfahrgeschwindigkeit des Lasers in positiver x-
Richtung. Fiir den stationaren Zustand ergibt sich nach Rosenthal eine Losung gemal Formel
16:

P 3+
| T Formel 16
21KS

T=T0+
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2.2 Allgemeine Verfahrensgrundlagen des PBF-LB/M-Verfahrens

T, steht fiir die Ausgangstemperatur, k fiir die Warmeleitfahigkeit des Materials. § beschreibt

die Distanz zur Warmequelle in x-Richtung gemal Formel 17:
E=x—v-t Formel 17

& beschreibt den Abstand des betrachteten Punkts zu jener Warmequelle (siehe Abbildung 8).

5= \/m Formel 18

Abbildung 8 a) zeigt die resultierenden Temperaturen an der Oberflache in der x-y-Ebene fiir
z = 0 als Konturplot. Die Schmelzbaddimensionen lassen sich anhand der Solidustemperatur
des Materials abschitzen. Dabei ergibt sich die Schmelzbadbreite 2D aus der Ableitung
dy/d€ = 0 (Formel 47 des Anhangs) [106,107]. Weiterhin lasst sich die Schmelzbadtiefe tiber
die Ableitung dz/dy = 0 abschitzen.

@ 0 0.0
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Abbildung 8: Auf die Umgebungstemperatur To normierte Isothermenverldufe nach Rosenthal
(Gleichung 16) in der x-y- (a) und der y-z-Ebene (b). Die positive Bewegungsrichtung des Lasers mit
der Scangeschwindigkeit v ist durch einen roten Pfeil gekennzeichnet. Gestrichelte rote Linien
kennzeichnen eine exemplarische Solidustemperatur Tm. Die maximale Schmelzbadbreite 2D ist durch

% = 0 beschrieben. Die Fldche oberhalb der fiktiven Siedetemperatur Ts ist grau gekennzeichnet.

Neben den Schmelzbaddimensionen lassen sich auch die jeweiligen Zeit-Temperatur-Verlaufe
ortsaufgelost darstellen. Abbildung 9 stellt die normierten Zeit-Temperatur-Verlaufe der
Rosenthal-Gleichung fiir verschiedene Abstinde zur Oberfliche (z-Richtung) dar. Da
temperaturabhingige Stoffwerte und Phaseniiberginge nicht beriicksichtigt werden, konnen
Effekte wie De- und Rekaleszenz nicht beschrieben werden. Insbesondere die
Maximaltemperaturen nahe der Warmequelle, in denen Schmelz- und Gasphase vorliegen,
sind aufgrund diskontinuierlich veranderlicher Stoffwerte stark fehlerbehaftet. Weiterhin
nehmen Verlustwiarmestrome mit steigender Temperatur zu und die Vernachlidssigung
fluiddynamischer =~ Mechanismen erlaubt keine seriosen Aussagen iiber die
Schmelzbadtemperaturen. Stattdessen bietet sich eine Analyse der Temperaturverldufe

unterhalb der Solidustemperatur Ty, fiir die feste Phase an.
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1.4

10Hb = = = = = = 3

0.5

normierte Temperatur (T/T,,)

0.50 0.75 1.00
normierte Zeit (t/t,, )

0.00 0.25

Abbildung 9: Dimensionsloser Isothermenverlauf nach Rosenthal in der y-z-Ebene in Abhdngigkeit
zum Abstand zur Oberfliche ,z. Die Temperatur ist normiert auf eine exemplarische
Schmelztemperatur Tm. Die Zeit ist normiert auf den Zeitpunkt der Abkiihlung auf die
Ausgangstemperatur To.

Promoppatum et al. zeigen in [106], dass der Ansatz eine Vorhersage der
Schmelzbaddimensionen und der morphologischen Eigenschaften der Mikrostruktur
ermoglicht. Die Autoren prognostizieren dabei unter anderem den Abstand der

Primardendriten der Ni-basierten Legierung IN718 anhand des Rosenthal-Ansatzes [106].

Obwohl die pradiktive Analyse der Laser-Material-Interaktion den Versuchsaufwand zur
Prozessentwicklung minimieren kann, sind bis heute empirische Studien fiir die Entwicklung

geeigneter Prozessparameter erforderlich.

2.2.5 Grundlagen der Prozessentwicklung

Die beschriebene Komplexitat und Unsicherheit hinsichtlich elementarer EinflussgroBen wie
der Energieeinkopplung erfordern bis heute eine material- und anlagenabhangige
Prozessentwicklung. Die Prozessparameter haben direkten Einfluss auf das Temperatur-Zeit-
Regime und damit auch auf die Eigenschaften der Erzeugnisse [110]. Oliveira et al. verweisen
in [16] auf iiber 100 einstellbare EinflussgroBen in modernen PBF-LB/M-Anlagen. Ein
GroBteil dieser Parameter ist in industriellen Maschinen durch den jeweiligen
Anlagenhersteller vordefiniert und kann zur Prozessqualifizierung neuer Materialien
weitestgehend vernachlissigt werden. Dazu gehoren z. B. die Wellenldnge und das Strahlprofil
des Lasers, die als konstant angenommen werden konnen. Zur Simplifizierung konzentriert
sich ein GroBteil initialer Parameterstudien auf sogenannte Kernprozessparameter [16].
Abbildung 10 illustriert eine Auswahl von Prozessgrof3en, die fiir die Parameterentwicklung

malBgeblich sind.
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Laserleistung P, —_
Breite Schmelzbad 2D

Scangeschwindigkeit v, Spurabstand h  yBelichtung
x-Belichtung

& Laserstrahl dq y.

Streifenbreite

Streifen-
uberlapp,

Schichtdicke d,

Vorheizung auf T,

Abbildung 10: Schematische Darstellung ausgewdbhlter Prozessparameter des PBF-LB/M-Prozesses
angelehnt an [111].

Die Laserleistung ist gemeinsam mit dem gegebenen Fokusdurchmesser des Lasers
bestimmend fiir die nominelle Leistungsdichte, die direkten Einfluss auf die
Spitzentemperatur, die Temperaturverteilung und die Abmessungen des Schmelzbades sowie
der WEZ hat [112]. Zusitzlich beeinflussen auch die geometrischen Parameter die
Energieaufnahme des Bauteilvolumens. Hierzu gehoren einerseits die Anordnung der
Vektoren selbst, ihr Abstand zueinander (Hatchabstand) und die Schichthohe. Sie bestimmen
den Uberlapp der Schmelzbahnen und das resultierende Schmelzbadvolumen. Industriell
etablierte Schichtstirken liegen zwischen 10 und 100 pm [113-115]. Der Hatchabstand
orientiert sich iiblicherweise am Fokusdurchmesser des Laserstrahls [116]. Als primare
ZielgroBe der Prozessentwicklung fiir Strukturbauteile gilt in der Regel deren strukturelle
Integritat hinsichtlich einer minimalen Porositdt und Rissfreiheit. Sekundire Ziele konnen
dariiber hinaus die Produktivitit bzw. Baurate sowie die Einstellung einer gezielten
Mikrostruktur bzw. Textur sein. Fiir die reproduzierbare Erzeugung eines dichten
Materialverbunds gilt die Bildung kontinuierlicher Schmelzbahnen als essenziell. Aus den in
Abschnitt 2.2.3 beschriebenen Mechanismen der Konsolidierung leiten sich drei grundlegende
Ursachen fiir prozessbedingte makroskopische Poren in PBF-LB/M-Bauteilen ab, die
mafBgeblich vom Energieeintrag abhingen: ,Lack of Fusion® (LoF), Keyhole-Porositit und

Balling.

LoF beschreibt einen unzureichenden Schmelzverbund, der durch unregelmiBig geformte
Poren gepragt ist. Wenn der Energieeintrag zu gering ist, sind SchmelzbadgroBe und
Verweilzeit zur Erzeugung eines hinreichenden Materialverbunds unzureichend. Der
Energieeintrag muss ausreichende Schmelzvolumina, -verweilzeiten und
Materialredistribution gewidhrleisten. Dazu muss die gegeniiber dem Festkorper verringerte

Dichte des Pulverbettes wihrend des Schmelzvorgangs ausgeglichen werden. Keyhole-
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Porositat hingegen ist gepragt von spharischen Poren, die auf Gaseinschliisse zuriickzufiihren
sind. Ursachen sind unter anderem die gesteigerte Schmelzbadtiefe, die ein rechtzeitiges
Ausgasen vor der Erstarrung verhindert. Aufgrund der gegenseitigen Beeinflussung einzelner
Prozessparameter existieren verschiedene Ansdtze zur integralen Quantifizierung der
jeweiligen Prozessparametersidtze. Ein weit verbreiteter Ansatz ist die Beschreibung des
nominellen Energieeintrags. Hier sind die von Meiners in [116] hergeleiteten GroéBen
Volumenenergiedichte E, (Formel 19) und Linienenergiedichte Es (Formel 20) als etablierte

KenngroBen dargestellt:

V=g 7. D Formel 19
P

Eg = L Formel 20
vS

Die Linienenergiedichte beschreibt das Verhéltnis der Laserleistung P; und v entlang eines
Scanvektors. Die Volumenenergiedichte E, bezieht die geometrischen Parameter
Hatchabstand h und Schichtdicke Ds ein.

Nach Oliveira kann ein schematischer Zusammenhang hinsichtlich der Auswirkung der
Scangeschwindigkeit und Laserleistung auf die Defektauspriagung gemif Abbildung 11 a)
aufgestellt werden. Hohe Laserleistungen und geringe Verfahrgeschwindigkeiten fiihren zu
hoher Energiedichte und folglich zu Keyhole-Porositat. Kontrir dazu resultieren
unzureichende Laserleistungen bzw. zu hohe Scangeschwindigkeiten in LoF-Porositat.
Dazwischen spannt sich ein Prozessfenster auf, das die dichte Verarbeitung eines Materials
zwischen der materialspezifischen minimalen und maximalen Volumenenergiedichte E*™

und EJ*** ergibt.

a) b)
A . “ T T T T T
hol »Balling 100 iLack of Fusion Prozessfenster Keyhole
Keyhole (Plateau-Rayleigh P I
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o0 580 5 S .
& =4 - = =2
2l & S iE 3 g
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Abbildung 11: a) Schematische Darstellung prozesstechnischer Grenzen bei der Auslegung eines
Prozessfensters in Bezug auf Linienenergiedichte in Anlehnung an [16]. b) Exemplarische Darstellung
des Zusammenhangs zwischen relativer Dichte und eingebrachter Volumenenergiedichte.

Die Kombination aus hoher Leistung und hoher Scangeschwindigkeit fiihrt zu Plateau-

Rayleigh-Instabilititen bzw. Balling, wodurch das Prozessfenster zusatzlich begrenzt wird.
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Abbildung 11 b) veranschaulicht schematisch den Einfluss der Energiedichte auf die relative
Dichte PBF-LB/M-gefertigter Probekorper. Wenn die Energiedichte ausreichend hoch ist, um
Material aufzuschmelzen, nimmt die relative Dichte zu und nahert sich asymptotisch 100 %
an. Darauthin prégt sich ein Plateau aus, welches das griin hinterlegte Prozessfenster aus
Abbildung 11 a) reprisentiert. Mit weiter zunehmender Energiedichte fiihrt Keyhole-Porositit

zu einer Abnahme der Dichte.

Die Beschreibung von Prozessfenstern iiber die Linien- und Volumenenergiedichte hat sich
aufgrund ihrer einfachen Anwendbarkeit in der wissenschaftlichen Berichterstattung zur
Quantifizierung des Energieeintrags verschiedener Parameterkombinationen und
Prozessfenster etabliert [117—122]. Allerdings vernachlissigen die Beschreibungen relevante
GroBen wie Fokusdurchmesser, Absorption, Warmeleitfihigkeit, Warmekapazitit und
Schmelz- bzw. Verdampfungsenthalpie. Folglich ist eine Vergleichbarkeit von Prozessfenstern
zwischen Materialien und unterschiedlichen Anlagensystemen nicht oder nur eingeschrankt
moglich [117]. Ein modellbasierter Ansatz zur Erstellung normierter Prozessparameterkarten,
der die Entwicklung von anlagen- und materialiibergreifenden Prozessparametern
vereinfachen soll, wurde von Thomas, Baxter und Todd in [123] vorgestellt. Die Autoren
erarbeiteten ausgehend von den Arbeiten aus [124] dimensionslose Parametergruppen, die
gemeinsam mit materialabhidngigen Stoffwerten die Quantifizierung des Energieeintrags
anhand der normierten Energiedichte E; erlauben (Formel 21):

_ a- P,
2:vs:Dg-h-p-Cpy- (T, — Tp)

E; Formel 21

Demnach erhéht die Nutzung von E; die Vergleichbarkeit und Ubertragbarkeit zwischen
unterschiedlichen Prozessfiihrungen und Materialien im Vergleich zu E, und E;. Eine
Vorhersage geeigneter Prozessfenster bleibt jedoch eingeschrankt, unter anderem aufgrund
der haufig nicht hinreichend bekannten Energieeinkopplung bzw. Absorption sowie
temperaturabhiangigen Stoffwerte [79,123]. Eine Weiterentwicklung des Ansatzes durch Bajaj
et al. in [79] intendiert die analytische Vorhersage geeigneter Prozessparameter verschiedener
metallischer Materialien. Dies geschieht anhand einer Ergianzung der normierten
Prozessparameterkarten durch prognostizierte Schmelzbadabmessungen, abgeleitet aus der
der in Abschnitt 2.2.4 beschriebenen Rosenthal-Gleichung (Formel 16). Dennoch konnen
beide Ansitze gerade fiir Materialien, deren Siedepunkt nicht bekannt ist, den Ubergang vom
Conduction Mode in den Keyhole Mode nicht abbilden. Folglich bleiben empirische

Optimierungen der Prozessparameter erforderlich.

Neben den Einfliissen der Prozessparameter auf das Aufschmelzverhalten und die Zeit-
Temperatur-Verldufe stellen auch geometrische Randbedingungen entscheidende

EinflussgroBen dar. MaBgeblich dafiir ist die Diskrepanz zwischen der Warmeleitfahigkeit des
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Pulvers und des Festkorpers. Die geringe Kontaktfliche zwischen den individuellen
Pulverpartikeln und die generell niedrige Leitfahigkeit von Gasen fiihren dazu, dass die
Wairmeleitfahigkeit des Pulvers deutlich geringer ist als die des Festkorpers [125—127].
Demzufolge wird der Warmeabtransport mit steigender Grenzfliche des Schmelzbades bzw.
der WEZ zum Pulverbett reduziert. Dadurch kénnen Temperatur, Schmelzbadgr68e und
Verweilzeit lokal zunehmen. Der Effekt kommt insbesondere bei Uberhingen und
diinnwandigen Bauteilen zum Tragen. Anlagenseitig werden zur (Teil-)Kompensation daher
haufig angepasste Energieeintrage fiir solche Bauteilregionen angewendet. Die Wirksamkeit
dieser Methode ist jedoch eingeschrankt, weswegen ab einem Elevationswinkel von 45° in der

Regel Supportstrukturen zur Warmeableitung appliziert werden.

2.2.6 Additive Fertigung metallischer Gliaser

Eine Moglichkeit, technologische Mehrwerte aus den verfahrensbedingt hohen Abkiihlraten
des PBF-LB/M-Verfahrens zu gewinnen, ist die Verarbeitung von BMGs. Im Anfangsstadium
dieser Dissertation, im Jahr 2017, waren nur vereinzelte Arbeiten zu AM von metallischen
Glaser publiziert [128]. Heute stellt PBF-LB/M das meistuntersuchte AM-Verfahren zur
Herstellung von BMGs dar, gefolgt von ,Direct Energy Deposition’ (DED) und ,Laser Foil

Printing' (LFP). Die beiden letzteren werden im Kontext dieser Arbeit nicht weiter

thematisiert.
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Abbildung 12: a) Anzahl der Publikationen in Bezug auf AM allgemein sowie AM metallischer Gldser
aus [128]. b) Anzahl der Publikationen beziiglich AM von BMGs aufgeschliisselt nach
Legierungssystemen von 2013 bis April 2021. Daten entnommen und Darstellung angelehnt an [129].

Eine erste Machbarkeit der PBF-LB/M-Prozessierung von BMGs zeigten Pauly et al. 2013
anhand der Fe-basierten Legierung Fe,,Mo,P:,C,5B.5Si> [130]. Die Ergebnisse zeigten eine
grundlegende Verarbeitbarkeit. Risse, Poren und Teilkristallisation beeintrachtigten jedoch
die Qualitat der Proben. In den darauffolgenden Jahren sind zahlreiche Publikationen zur
PBF-LB/M-Verarbeitung verschiedener Legierungssysteme erschienen.

Neben Fe-basierten Legierungen wurden auch Al-, Ti-, Cu-, Ni- und Zr-basierte BMGs
untersucht [129]. Die Verarbeitung Zr-basierter BMGs im PBF-LB/M-Verfahren erhielt mit
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2.2 Allgemeine Verfahrensgrundlagen des PBF-LB/M-Verfahrens

Abstand die groBSte Aufmerksamkeit im akademischen und industriellen Umfeld (siehe
Abbildung 12b). Der Trend lasst sich einerseits auf die technologischen Eigenschaften
Zr-basierter BMGs und andererseits auf die Kommerzialisierung der Legierung
Zr595Cus88Ali0 4Nb, 5 (AMZ4 bzw. Zro) durch Heraeus AMLOY Technologies GmbH
zuriickfiihren. Erstmals zeigten Li et al. in [131] die rissfreie und dichte Verarbeitung von
Zrss sTi;Cuy79Niy 6Alo. Eine Parameterstudie der Autoren ergibt, dass mit reduzierter
Volumenenergiedichte auch kristalline Phasenanteile abnehmen. Weitere Arbeiten zu Zr-
basierten BMG-Derivaten zeigen, dass Porositat [132,133] und Kristallisation [134—136]
bestehende Herausforderungen bei der Verarbeitung darstellen. In den Arbeiten ergeben sich
nur schmale Prozessfenster, die einerseits durch LoF und andererseits durch eine
(Teil-) Kristallisation begrenzt sind [137]. TEM-Untersuchungen an AMZ4 in [135] zeigen die
Kristallisation von Cu.Zr,O in der WEZ entlang der Schmelzbadgrenzen mit einer Gré8e von
10 bis 200 nm. Ausgehend von der variierenden thermischen Historie konnen die kristallinen
Phasen und Phasenanteile iiber die Bauhohe variieren [138]. Bei der Verarbeitung von BMGs
im PBF-LB/M-Verfahren ist eine Kristallisation amorphen Festkorpers in der WEZ der
dominierende Mechanismus gegeniiber einer Kristallisation aus der Schmelze [139]. Ursachen
hierfiir liegen einerseits in moglichen Warmeakkumulationen und andererseits in den
vergleichsweise hohen Sauerstoffkontaminationen der Ausgangspulver fiir den PBF-LB/M-
Prozess. Die Problemstellungen spiegeln sich auch in den mechanischen Eigenschaften additiv
gefertigter BMGs wider. Bordeenithikasem et al. beschreiben in [132] die mechanischen
Eigenschaften von PBF-LB/M-prozessiertem AMZ4. Im Vergleich zur Gussreferenz zeigen die
AM-Proben sprodes Versagen und eine vergleichsweise geringe Festigkeit von etwa 1300 MPa
(im Vergleich zur FlieBgrenze von 1940 MPa des gegossenen Materials). Die Autoren fiihren
die Entfestigung auf den hohen Sauerstoffgehalt in den Proben sowie verbleibende
Restporositit zuriick. Zur Untersuchung der intrinsischen Materialeigenschaften unabhéangig
von strukturellen Defekten analysieren Best et al. in [140] die mechanische Reaktion von
AMZ4-Micropillars’ unter Druckbeanspruchung. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass
skalenabhingig auch die Gusseigenschaften reproduziert werden kénnen. Dennoch stellen
verbleibende Porositit, Sauerstoffkontamination und Kristallisation in makroskopischen

Bauteilen grundlegende Herausforderungen an die Prozessfiithrung.

Ausgehend von den in der Literatur wiederkehrend beschriebenen Problemstellungen
motiviert die beobachtete Kristallisation und Porositit zu einer umfangreichen Untersuchung
der EinflussgroBen bei der Verarbeitung glasbildender Legierungen mittels PBF-LB/M. Die
hohen Abkiihlraten von ~10°K/s [74,141] des PBF-LB/M-Verfahrens erlauben dabei die
These, dass Porositit und Kristallisation geeigneter BMG-Legierungen unterbunden werden

konnen. Neben materialseitigen EinflussgroBen soll dabei insbesondere auch die thermische
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Historie wiahrend des Prozesses analysiert werden. Nachfolgend werden dazu einige

physikalische Grundlagen beschrieben.

2.3 Empirische Methoden zur Temperaturbestimmung im
PBF-LB/M-Verfahren

Die empirische Ermittlung der Temperaturhistorie im PBF-LB/M-Verfahren stellt bis heute
hohe Anspriiche an die Prozessanalytik. Ein Ansatz zur makroskopischen Beschreibung der
Temperaturentwicklung auf Bauteilebene wurde von Schnell in [142] vorgestellt. Die
bauteilnahe Integration von Thermoelementen in einer modifizierten Substratplattform lasst
anhand der gemessenen Temperatur Riickschlusse auf die Warmeabfuhr und damit den
Temperaturhaushalt entlang der Bauhohe zu. Fiir die ortlich aufgeloste mesoskopische
Beschreibung der Temperaturfelder sind hingegen optische Verfahren notwendig. Die
transienten Temperaturanderungen geringer raumlicher Ausdehnung stellen dabei hohe
Anforderungen an die messtechnische Umsetzung. Gleichzeitig ermoglicht das schichtweise
Prozessieren im Gegensatz zu Guss- oder Umformverfahren grundlegend eine integrale
Analyse der thermischen Historie des Bauteilvolumens. Optische In-situ-
Temperaturmessungen erfolgen in der Regel in On- oder Off-Axis-Ansitzen mittels sichtbarer
bis nahinfraroter Wellenldngen. Sowohl bildgebende Thermographiekameras als auch
punktuelle Strahlungsthermometer werden in Industrie und Wissenschaft zur
Temperaturanalyse des PBF-LB/M-Prozesses erprobt. Die messtechnische Bestimmung der
Temperaturfelder wéahrend des Prozesses stellt bis heute eine groBe technische
Herausforderung dar. Die raumliche Ausdehnung der Schmelzbéader, von 10 bis 100 um Breite
[74] und 100 bis 800 um Linge, zusammen mit kurzen Verweilzeiten < 1 ms erfordern eine
ausreichende raumliche Auflosung und Messrate. Messungen iiber Thermoelemente sind
dadurch in ihrer Aussage iiber die schmelzbadnahen Temperaturfelder nur eingeschriankt
geeignet. Stattdessen finden tomographische Methoden wie ,Meltpool Monitoring'
zunehmend Anwendung in industriellen Anlagen. Forien et al. korrelieren in [143] die
Entstehung von Keyhole- und LoF-Fehlstellen anhand von Pyrometerdaten. Eine eingehende
Prozessanalyse wurde weiterhin von Hooper in [141] anhand von Ti6Al4V und
thermographischen Messungen durchgefiihrt. Die Autoren zeigen, dass ausgehend von den
geometrischen Randbedingungen und den applizierten Prozessparametern die thermischen
Gradienten im Schmelzbad der WEZ im Bereich von 5 K/um bis 20 K/um bzw. Abkiihlraten
von 1K/us bis 40 K/us vorliegen. Zhao et al. zeigen in [144] mit Hilfe von In-situ-
Rontgenanalysen Erstarrungsraten von 0,48 m/s bis 0,75 m/s bei der Verarbeitung von
Ti6Al4V.

Wesentliche Vorteile ergeben sich aus der weitestgehend riickwirkungsfreien Messung groBer

Temperaturbereiche bei hohen Messfrequenzen. Die Messmethodik basiert auf der
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Korrelation zwischen thermischer Strahlung und der Oberflachentemperatur eines Korpers,

dessen Grundlagen nachfolgend beschrieben werden.

2.4 Grundlagen der Strahlungstemperaturmessung

Jeder Korper sendet thermisch angeregte elektromagnetische Strahlung oberhalb des
absoluten Nullpunkts aus. Bei nichttransparenten Festkorpern wird die Strahlung maBgeblich
von der Oberflichentemperatur angeregt. Die so abgegebene Strahlungsleistung & ist definiert

als:

_da.

d=——
dt ’

[@] =W Formel 22

Die spezifische Ausstrahlung M eines Korpers lasst sich weiterhin beschreiben als:

do dAd w
— _le _[M]_

=— Formel 23
m2

T dAT dA dt’

Dabei ist Q, die von der Wellenlidnge A abhéangige spektrale Strahlungsenergie bezogen auf die
Zeit t und die Strahlungsfliche A. Fiir optische Temperaturmessungen ist in der Regel der
Bezug auf den Raumwinkel notwendig. Die empfangene Strahldichte L eines Strahlers
beschreibt die auftreffende Strahlungsleistung in Abhangigkeit zu ihrem Raumwinkel Q und
zur Flacheneinheit. ¢ ist der Azimutwinkel, der durch die Flichennormalen und die bestrahlte

Flache der Strahlungsrichtung aufgespannt wird [145].

d?o w
L=—+—;[L] = Formel 24
dA = dQ cos ¢ sr m?

GemiaB dem Planck’schen Strahlungsgesetz gilt fiir die spezifische Ausstrahlung eines

schwarzen Korpers Ly s folgende Abhingigkeit zur Temperatur:

2mcd * hp

hxcg ) Formel 25

LA,S(A‘ T) =
rc*ﬂo*/ls(em—l

Dabei ist hp das Planck’sche Wirkungsquantum, k die Boltzmann-Konstante und c¢, die

Lichtgeschwindigkeit im Vakuum. Bei kurzen Wellenlangen bzw. hohen Temperaturen ist

exT > 1. GemaB der Wien’schen Nidherung eZr — 1 = eZ7 ergibt sich gemeinsam mit der

Zusammenfassung der Konstanten im Zihler zu C, und C, im Exponenten:
Mit:
C; = 3,741832 x 10716 (Wm?) Formel 26
C, = 1,4388 » 10~2 (mK)

Cy
Co
T % Qg * A5 <em>

L/Ls (A: T) ~

Nach Umstellung von Formel 26 ergibt sich die Temperatur gemaB Formel 27 zu:
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T~%. = +1 Formel 2
~ — %
FE mx Qo * A5 x Ly (4, T) ormet 27

Abbildung 13 zeigt die Abhangigkeit der spektralen Ausstrahlung eines Schwarzen Strahlers in
Abhingigkeit zur Wellenlinge und zur Temperatur. Die Strahldichte nimmt mit kleiner
werdenden Temperaturen ab und ihr Intensititsmaximum verschiebt sich zu groBeren
Wellenlangen. Fiir die technische Umsetzung eines Messsystems ergibt sich damit, dass die
Signalstirke bei niedrigen Temperaturen abnimmt. Moderne Indiumgalliumarsenid-Sensoren
(InGaAs) ermoglichen bei geeigneten Randbedingungen die Messung von Temperaturen bis

etwa 200 °C [146].
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Abbildung 13: Spektrale Ausstrahlung eines Schwarzen Strahlers in Abhdngigkeit zur Wellenldnge
und zur Temperatur. In Anlehnung an [145].

Im Gegensatz zu idealisierten Schwarzen Strahlern hiangt die emittierte elektromagnetische
Strahlung eines Korpers in der Realitit nicht nur von der Temperatur ab. Das Verhéltnis aus
der idealisierten spektralen Ausstrahlung des Schwarzen Korpers L;s(4,T)und des

Messobjekts L; (4, T) wird durch den spektralen Bandemissionsgrad (Formel 28) beschrieben:

[ a1

= Formel 28
f,‘{l L/l,S (/L T)

ep(T)

Dabei stellen die Grenzen A; des Integrals den Wellenldngenbereich der Strahlung dar. Der
Emissionsgrad ez ist neben der Temperatur unter anderem auch von der chemischen
Zusammensetzung, der Mikrostruktur und der Oberflaichenbeschaffenheit abhangig.
Aufgrund der zahlreichen Einflussfaktoren auf das Messsignal gilt der Riickschluss auf wahre
Temperaturen mittels Strahlungsthermometrie allgemein als herausfordernd. Eine
Moglichkeit, die Messunsicherheit zu verringern, ist die Verwendung von
Mehrkanalpyrometern [147,148]. Bei der Strahlungstemperaturmessung mittels

Einkanalpyrometrie hiangt das gemessene Signal damit von der Emissivitit, der Fliche und
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dem Raumwinkel ab (siche Formel 27). Zusitzlich kann durch Schmauch- bzw.
Rauchentstehung die Transmission der Temperaturstrahlung verringert und damit die
gemessene Strahlungstemperatur beeinflusst werden. Eine Moglichkeit, diese Einfliisse zu
verringern, ist die Verwendung von Verhiltnis- bzw. Strahlungspyrometern [148]. Hier
werden die Signale I, ; bei zwei Wellenldngen bzw. zwei Wellenlangenbandern ermittelt und

zueinander ins Verhiltnis gesetzt.

L2
I,(T) K Qo ey 1,° e’ T

L,(T) G
/1'2( ) Ky Qo €127 .,115 ceT

R(T) = Formel 29

Dabei ist K ein systemspezifischer Faktor, der von geometrischen und technischen
Randbedingungen des Messsystems abhéngt [148]. Die Quotiententemperatur ergibt sich
folglich durch:

“1n (&) (K /13)
InR ln(gz) ln(KZ_Ai

G (A1 =AY

Tr = Formel 30

Unter der Annahme, dass die Anderung der Bandemissivititen bei den jeweiligen
Wellenlangenbandern gleich ist, erfordert eine Messung somit nicht mehr die Kenntnis tiber
die temperaturabhiangige Emissivitat, sondern iiber deren Verhiltnis. Fiir metallische
Werkstoffe kann die Annahme ¢); 1 = €;,r nur bedingt getroffen werden. Die Abweichung

zwischen der wahren Temperatur Tw und der gemessenen Quotiententemperatur T ldsst sich

€ -1
In (=2
T = ( ! + LZ)) Formel 31

Ty G- (3 =AY

aus Formel 31 ableiten:

Demnach wird die Abweichung zwischen wahrer Temperatur Tw und gemessener
Quotiententemperatur Tz von dem Verhiltnis der Emissivititen und der Differenz der
Wellenlangen dominiert. Unter der Annahme eines Grauen Korpers gilt €; = €,, wodurch der
zweite Summand und damit der Messfehler theoretisch null ergibt. Bei realen Korpern hangt
das Verhaltnis der Emissivititen ¢; von der Wellenlidnge A; ab. Bei abnehmender Differenz von
Ai ndhert sich das Emissionsgradverhiltnis dem Wert 1 an, was wiederum den Messfehler
minimiert. Gleichzeitig geht der Divisor von Formel 31 fiir A, = A» gegen 0, wodurch der
Summanden unendlich groB wird. Das fiihrt bei der Auswahl geeigneter Kanalwellenlangen zu
einem Zielkonflikt. Handelstiibliche Quotientenpyrometer verfiigen daher in der Regel iiber

angrenzende Wellenlingenbinder ohne Uberlapp.
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3 Zielsetzung und wissenschaftliche Fragestellungen

Das PBF-LB/M Verfahren birgt zahlreiche Moglichkeiten zur Herstellung komplexer und
individualisierter Strukturen. Bis heute sind jedoch nur wenige verfahrensspezifische
Materialklassen erschlossen worden, welche die charakteristischen Temperaturgradienten des
Verfahrens ausnutzen. Die grundlegende Motivation der vorliegenden Dissertationsschrift
liegt in Funktionalisierung der prozessinhirenten Abkiihlraten zur Erzeugung metastabiler
Materialzustande mit vorteilhaften mechanischen Eigenschaften. In dem Kontext wird die
Verarbeitung glasbildender Legierungen im PBF-LB/M-Verfahren thematisiert. Die
iibergeordnete Zielstellung der Arbeit umfasst die Ermittlung prozesstechnischer

Herausforderungen, Potenziale und Grenzen entlang der AM-Prozesskette.

In diesem Zusammenhang werden geeignete Prozessfenster zur defektarmen Verarbeitung
anhand der zwei Legierungssysteme Zrso 5Cusg gAl, 6Nb: 5 (AMZ4) und Cuy,Tis,Zr,;Nig (Vit101)
erarbeitet. AnschlieBend werden Mechanismen fiir mogliche Defektauspragungen wie
Kristallisation und Porositat untersucht und deren Wirkung auf die mechanischen
Eigenschaften evaluiert. Darauf aufbauend werden danach die Ursachen fiir solche
Defektauspragungen analytisch und empirisch untersucht. Im Mittelpunkt steht dabei die
Analyse der Laser-Material-Interaktion und der resultierenden thermischen Historie. Dazu
werden eine Messmethodik und ein Berechnungsmodell entwickelt, wodurch die Analyse der
transienten Auf- und Abkiihlzyklen wahrend der Verarbeitung ermoglicht wird. AbschlieBend
werden mogliche Applikationen additiv gefertigter BMGs und die Potenziale der Technologie

veranschaulicht.
Konkret ergeben sich entlang der Prozesskette folgende wissenschaftliche Fragestellungen:

e Welchen Einfluss hat die Pulverbeschaffenheit auf die Verarbeitung glasbildender
Legierungen im PBF-LB/M-Verfahren hinsichtlich einer moglichen Kristallisation und
Porositat

e Welche mechanischen Eigenschaften priagen sich in Abhéngigkeit der
Prozessbedingungen und der Pulverbeschaffenheit aus?

e Welchen Wirkzusammenhang gibt es zwischen der thermischen Historie im
PBF-LB/M-Verfahren und kristalliner Defektauspragung?

e Welche potenziellen technologischen Mehrwerte konnen mit PBF-LB/M-prozessierten

BMGs erzielt werden?
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4.1 Verwendete Materialien

Pulver der Legierungen AMZ4 und Vitreloy 101 wurden im Rahmen der Arbeit untersucht.

Relevante Stoffwerte sind in Tabelle 3 zusammengefasst.

Tabelle 3: Nominelle chemische Zusammensetzung und physikalische Eigenschaften von AMZ4 und

Vitreloy
AMZ4 — Zrs0,5Cuzs,8A1,,6Nby 5 Vitreloy 101 - Cuy;TizZr:Nis
Element Konzentration in atom-% Element Konzentration in atom-%
Zirkonium (Zr) Bal. Kupfer (Cu) Bal.
Kupfer (Cu) 23-25 Titan (Ti) 34
Aluminium (Al) 3-5 Zirkonium (Zr) 11
Niob (Nb) 1-3 Nickel (Ni) 8
Physikalische Eigenschaften
Dichte 6,7 (g/cm3) [149] Dichte 6,9 (g/cm3) [150]

Molare Masse

76,6 g/g-atom

Molare Masse

60,9 g/g-atom [150]

Liquidustemperatur T 1203 K [25] Liquidustemperatur T 1168 K [150]
Solidustemperatur Tm 1143 K [149] Solidustemperatur Tm 1067 K [150]
Kristallisationstemperatur Ty 742 K [25] Kristallisationstemperatur Tx | 718,7 K[150]
Glasiibergangstemperatur Ty 671 K [25] Glasiibergangstemperatur Ty | 674 K [150]
Schmelzenthalpie Ht 112 J/g [25] Schmelzenthalpie AH¢ 11,3 kJ/g-atom [150]

Kristallisationsenthalpie AHy

-47J/g[151] / -62 J/g [25]

Kristallisationsenthalpie AHx

-7,46 kJ/g-atom [150]

Elastizitatsmodul 85 GPa [152] E-Modul 108 GPa [150]
FlieBgrenze 2,1 GPa [152] FlieBgrenze 2900 MPa [150]
Vickers Harte 467 HV5 [152] Vickers Hiirte 576 HV5 [150]

Kritische Dicke

5-14 mm [43]

Kritische Dicke

4-5 mm [44,150]

Die gaszerstaubten Legierungen wurden in unterschiedlichen PartikelgroSenfraktionen und

Reinheitsgraden untersucht. Verschiedene AMZ4-Derivate wurden durch die Firma Heraeus
AMLOY im Rahmen des AiF-IGF-Projekts ,,OptMetGlas“ (19927 N) zur Verfiigung gestellt.

Informationen iiber die Sauerstoffverunreinigungen der jeweiligen Pulver wurden durch die

Firma Heraeus mittels Tragergasheifextraktion ermittelt und bereitgestellt.

Tabelle 4: Ubersicht der untersuchten Ausgangspulverderivate und ihrer charakteristischen

Merkmale der Legierung AMZ4 (Zrso,3Cu28,8Al,6Nby,5)

Bezeichnung PartikelgroBenverteilung PSD (um) Sauerstoffgehalt (ug/g)
AMZ4-C1 10—63 1581
AMZ4-C2 2300
AMZ4-C3 10—45 1100
AMZ4-C4 600
AMZ4-B1 10—100 1835
AMZ4-G1 45—100 1678
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Das Pulver wurde durch das IWT Bremen im Rahmen des AiF-IGF-Vorhabens ,LaSaM*
21227 N bereitgestellt. Hintergriinde zur Zerstaubung und den Eigenschaften des Pulvers sind

in [153] publiziert.
4.2 Verwendete Anlagentechnik

Im Rahmen der Versuchsreihen der vorliegenden Arbeit wurden zur Herstellung der
Probekorper zwei verschiedene PBF-LB/M-Systeme verwendet: zum einen eine Maschine des
Typs M100 der Firma EOS GmbH (siehe Abbildung 14) und zum anderen eine SLM 280 HL
der Firma SLM Solutions AG (siehe Abbildung 15).

a) b)

i

Pulvervorrats- Substratplattform m|
behalter erster Pulverschich

EOS M 100

<* Beschichtereinheit

Abbildung 14: a) EOS M1oo aus [154]; b) Darstellung des Bauraums mit Darstellung der
bauraumseitigen Elemente zur Gasfiihrung, dem Pulverauftrag und der Bauplattform.

Die EOSMi100 ist mit einem 200-W-Yb-Faserlaser mit einem nominellen
Laserstrahldurchmesser in der Fokusebene von 40 um ausgestattet. Der geringe Pulverbedarf
und der Kkleine Spotdurchmesser eignen sich insbesondere fiir filigrane Teile und
Materialentwicklungen und werden im industriellen Umfeld z.B. fiir Medizin- und
Dentaltechnik genutzt. Abbildung 14 b) stellt die Prozesskammer und einige wesentliche
Elemente der Anlagentechnik dar. Die Pulverzufuhr und -dosierung erfolgt {iber ein Top-
down-Prinzip, das aus einem Vorratsbehilter und einem Fordermechanismus besteht. Als
Auftragsmedium wurden Stahlklingen verwendet. Die Endlage der Mechanismus nach der
Beschichtung positioniert die Flow-Box iiber der Bauplattform. Der so erzeugte
Prozessgasstrom fiihrt die Prozessnebenprodukte ab. Uberlaufbehilter auf beiden Seiten der
Substratplatte fangen iiberschiissiges Pulvermaterial auf. Als weitere Versuchsanlage wurde
eine SLM 280 HL. der Firma SLM Solutions AG genutzt. Eine Zusammenfassung der
technischen Daten zur Anlage ist ebenfalls in Tabelle 5 aufgefiihrt. Hervorzuheben ist an

dieser Stelle vor allem die Abweichung der optischen Randbedingungen.
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4.2 Verwendete Anlagentechnik

Abbildung 15: Versuchsanlage SLM Solutions 280 HL am Lehrstuhl Fertigungstechnik der Universitdt
Duisburg-Essen.

Die Anlage verfiigt iiber ein TWIN-Lasersystem mit je 700 W bei Fokusdurchmessern von je
~80um mit der Moglichkeit zur Aufweitung auf maximal 115um. Ein

Hochtemperaturheizsystem ermoglicht die Vorheizung der Bauplattform auf ca. 500 °C.

Tabelle 5: Zusammenfassung ausgewdhlter technischer Daten der verwendeten Versuchsanlagen.

EOS M1oo SLM 280 HL
Laser 200 W Yb-Faserlaser 2 x 700 W Yb-Faserlaser
Fokusdurchmesser 40 pm 80 um
Verfahrgeschwindigkeit 7m/s 10 m/s
Bauplattform 2 95 mm 280 x 280 mm
Max. Bauhohe 100 mm 350 mm

Wenn nicht anders ausgewiesen, wurden iiber die Versuchsreihen hinweg folgende
Prozessparameter gemaf Tabelle 6 konstant gehalten. Wenn nicht anders deklariert, wurde
fiir die Untersuchungen in dieser Arbeit Arcal Prime Argon (99,998 Vol.-% Argon) der Firma

Air Liquide als Prozessgas verwendet.

Tabelle 6: Verwendete Prozessparameter und Rahmenbedingungen.

Schichtdicke ds 0,02 mm

Hatch h M1oo 0,04 mm

Hatch h SLM 280 HL 0,07 mm

Verhiltnis Laserfokus/Hatch 1

Belichtungsstrategie 67° rotierte x-y-Belichtung
Konturbelichtung Keine

Schutzgas Argon

Die Anlage wurde im Rahmen dieser Dissertation durch ein Quotientenpyrometer erganzt.

Dessen Integration und die Ermittlung der Bandemissivitdten wird im Folgenden beschrieben.
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4.3 Prozessanalytik

4.3.1 Temperaturmessung — Quotientenpyrometrie

Zur beriihrungslosen Temperaturmessung an der Oberfliche wurde das Highspeed-
Quotientenpyrometer Metis H322 der Firma Sensortherm genutzt. Das Gerat erméglicht die
Temperaturmessung zwischen 400 und 1200 °C. Die minimale Einstellzeit des Pyrometers
betrigt tyo < 80 pus bei einer Erfassungszeit von 40 ps. Die zwei Kanile des Pyrometers messen
in den Wellenlingenintervallen von 1,45 um< Ayx: <1,65 um (Kanal 1) und
1,65 um < Ap 2 < 1,8 um (Kanal 2). Daraus ergibt sich eine effektive Wellenldnge der beiden

Kanile gemdB Formel 32 zu .55 g, ~1,55 um und Agsr g, ~1,725 pm.

Aerric; = 0,5 * (AO,KL- + lu,xi) Formel 32
Die Signalstirke ergibt sich in Abhingigkeit von der Temperatur basierend auf dem

Planck’schen Strahlungsgesetz zu (siehe Abschnitt 2.4):

N Formel
Ep2 * Aeff,Kl 1 33
IQuotl'ent(TM) == x e’V.eff*Ty

Ep1 * /1eff,1(2
Die Bestimmung der spektralen Bandemissivititen &g der Kandle und des

Emissivitatsverhaltnisses €. s/¢,,s erfolgt anhand eines Hohlraumstrahlers.

a)

,reale“ Proben /

Oberflache

Schwarzer
Strahler

Abbildung 16 : a) CAD-Geometrie,  Proben  und  Messaufbau  zur  Bestimmung  der
temperaturabhdngigen spektralen Bandemissivitdten; b) PBF-LB/M-gefertigte Proben aus AMZ4;
¢) Versuchsaufbau zur induktiven Erwdrmung der Proben unter Schutzgas.

Der Hohlraumstrahler wird dabei additiv im PBF-LB/M-Verfahren aus dem zu
untersuchenden Material gefertigt. Die zylindrischen Probekdrper sind in Abbildung 16 a)
dargestellt. Im Probeninneren ist ein spharischer Hohlraum mit konischer Austrittsbohrung
integriert. Die planare Oberfliche wird als Messfliche zur Ermittlung der

Strahlungseigenschaften einer charakteristischen PBF-LB/M-Oberflache genutzt.
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4.3 Prozessanalytik

Die Probekorper werden in einem Al.O5-Tiegel unter Schutzgasatmosphare induktiv erhitzt.
Die resultierenden Bandemissivitaten werden iiber den Abgleich der ,realen’ Oberflache mit

der Schwarzen Strahlung aus der Kavitit errechnet (Abbildung 17).
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Abbildung 17: Exemplarische Darstellung der Datenauswertung fiir die Bestimmung der
temperaturabhdngigen Bandemissivitdten ez anhand eines Schwarzkorperabgleichs.

Integration des Pyrometers

Die Integration des Pyrometers in die SLM 280 HL der Firma SLM Solutions erfolgte off-axis.
Abbildung 18a) zeigt den  Bauraum der Anlage. Zwei  bildgestiitzte
Prozessiiberwachungsschnittstellen an der Prozesskammerdecke sind als moglicher Zugang
fiir die Pyrometeroptik geeignet. In Position 1ist die Kamera zur ,Layer-Control-Uberwachung
hinter einem Schutzglas montiert und iiberwacht und archiviert die Beschichtung und die
Belichtungsvorginge. Position 2 dient im Originalzustand der optischen Prozessiiberwachung
mittels Live-Videolibertragung. Die Pyrometerintegration erfolgte an Position 2, um
perspektivisch eine Kopplung mit dem ,Layer Control‘ zu ermdglichen. Die Optik wird iiber
eine additiv gefertigte Halterung aus 316L in einem Winkel von 30° und einem Abstand von
~250 mm fixiert (Abbildung 18 b). Der Messpunkt visiert das Zentrum des Baufeldes (siehe
Abbildung 18 ¢). Das Messsystem ist ausgestattet mit einem 100-um-Glasfaser-Lichtleiter und
einer OQ30-Optik (Firma Sensortherm). Bei einem Arbeitsabstand von 250 mm ergibt sich
anhand der Abbildungseigenschaften der Optik-Lichtleiter-Konfiguration ein minimaler
Messfleckdurchmesser von 250 um. Bedingt durch achromatische Fehler und
Positionierungenauigkeiten ~wurde im Rahmen dieser Arbeit ein effektiver
Messfleckdurchmesser von 300 bis 400 um umgesetzt. Die Bestimmung der MessfleckgroBe
erfolgte nach Einbau anhand eines USB-Digitalmikroskops des Typs ,HESYTOP 1080P HD".
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4 Experimentelle Methoden

Abbildung 18: a) Bauraum der SLM 280 HL mit Markierungen moglicher Zugdnge fiir die
Pyrometeroptik; b) resultierende Einbausituation der Pyrometeroptik mit additiv gefertigtem Halter;
¢) geometrische Rahmenbedingungen der Einbausituation.

Zum Ausgleich moglicher Montageungenauigkeiten wurden im Vorfeld an jede Messung
Leermessungen der Laser-Material-Interaktion mit der Substratplatte ohne Pulver
durchgefiihrt. Unter der Annahme, dass zwischen aufeinanderfolgenden Vektoren keine
Wiarme akkumuliert wird, kann anhand des Abstands und der Intensitit der gemessenen
Signale eine Ausrichtung zwischen Belichtungskoordinaten und Messfleck erfolgen. Dazu wird

die Repetitionszeit At, zwischen den Signalspitzen zweier Vektoren betrachtet.
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Abbildung 19: Exemplarische Darstellung der Messfeld-Vektor-Harmonisierung liber
Scanvektorldnge und -position bzw. die resultierende Repetitionszeit t.

Bei einer Verfahrgeschwindigkeit v von 100 mm/s ist bei einer Vektorlange von 10 mm
eine nominelle Repetitionszeit von Atr= 100 ms zuziiglich Sprungzeiten von ~20 ms
zu erwarten. Zur Synchronisation des Messflecks mit der Belichtungsflache wird daher
die Repetitionszeit zwischen drei Vektoren iiber die Bauteilposition im Baufeld
harmonisiert. Der Vorgang wird fiir eine Belichtung in x- und y-Richtung wiederholt,
um eine reproduzierbare Messposition zwischen verschiedenen Messreihen zu

erreichen.
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4.3 Prozessanalytik

Datenaufbereitung

Die Datenaufbereitung wird nachfolgend fiir einen exemplarischen Datensatz beschrieben.
Rohdaten einer Belichtung auf eine Viti01-Probenoberfliche ohne vorherigen Pulverauftrag

mit 80 W und einer Scangeschwindigkeit von 800 mm/s sind in Abbildung 20 a) dargestellt.

a) Verfahrweg des Lasers (mm) b)
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—~ " F ] = K1(1.45-1.65 pm)| ]
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Abbildung 20: a) Pyrometerrohdaten fiir K1 und K2 anhand einer Belichtung von Vitio1 ohne Pulver.
Laserleistung von 80 W und 800 mm/s. Ergdnzend ist im oberen y-Achsentitel der Verfahrweg des
Lasers innerhalb des Zeitintervalls unter Vernachldssigung von Skywriting und Sprungzeiten
angegeben. b) Schematische Darstellung der Scanstrategie und des Verfahrweges in Bezug zum
Messfleck.

Aufgetragen ist die Strahlungstemperatur der Kanile K1 und K2 iiber die Belichtungszeit
innerhalb einer Schicht. Ergianzend dazu sind in Abbildung 20 b) die Probengeometrie, die
Messfleckposition und die Vektoranordnung veranschaulicht. Den Rohdaten liegt die
Annahme einer Bandstrahlungsemissivitat von g, = €g, =1 und ein Fiillgrad des Messflecks
von 100 % zugrunde. Die Korrektur der Strahlungstemperatur anhand der ermittelten
Emissivititswerte erfolgt spiter in diesem Abschnitt. Von 43 Vektoren auf der
Probenoberfliche werden fiir den dargestellten Parametersatz 25 detektiert. Diese werden
durch einzelne Signalspitzen mit linearem Anstieg und exponentiellem Temperaturabfall
beschrieben (Inset Abbildung 20 a). Bei einer MessfleckgroBe von 400 um und einem
Hatchabstand von 70 um leitet sich ab, dass 5—6 Vektoren den Messfleck direkt durchlaufen.
Die iibrigen 20 Messspitzen reprasentieren entsprechend Strahlung aus der WEZ des
Messflecks. Daraus leitet sich fiir den untersuchten Hatchabstand von 0,07 mm ein
Detektionsbereich von 1,75 mm in y-Richtung ab (senkrecht zur Verfahrrichtung der
Vektoren). Mit abnehmendem y-Abstand zum Messfleck steigt die Signalstirke der jeweiligen
Peaks sukzessive an und erreicht ihr Maximum, wenn der Vektor den Spotmittelpunkt
passiert. Analog dazu nehmen die Signalspitzen mit zunehmendem Abstand wieder ab.
Individuelle Temperaturspitzen zeigen einen sprunghaften linearen Anstieg der

Strahlungstemperatur bis zu einem spitzen Intensitatsmaximum und danach eine exponentiell
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4 Experimentelle Methoden

abfallende Abkiihlkurve. Zwischen den einzelnen Vektoren fillt das Signal bei Belichtung ohne

Pulvermaterial unter die Detektionsgrenze.

Im Vergleich dazu ist in Abbildung 21 a) das Messsignal einer Belichtung der Pulveroberfliache
dargestellt. Hier kommt es zu einem verstirkten Rauschen bzw. zu Artefakten, die keiner
Schmelzbahn zuzuordnen sind. Insbesondere Signalspitzen, die nicht mit der Bewegung des
Schmelzbades oder des Lasers korrelieren, lassen auf Spritzerbildung schlieBen. Im Folgenden
wird davon ausgegangen, dass solche Messartefakte keinen Beitrag zu einer moglichen
Kristallisation der Proben leisten. Da es sich hierbei um stochastisch verteilte Ereignisse
wahrend der Belichtung handelt, wird das Signal zur Steigerung der Datenintegritit jeweils
iiber zehn Schichten gemittelt. Dabei kommt es zu einer konstruktiven Verstirkung der

Signalspitzen bei gleichzeitiger Dampfung der Storsignale (siehe Abbildung 21 a) und b)).

Strahlungste
(e+]
~
w

a) Verfahrweg des Lasers (mm) b) Verfahrweg des Lasers (mm)
40 80 120 160 200 40 80 120 160 200
1473 r T . . 1473 . T . T
— K1(1,45-1,65 o - - gemi ]
1373l . ' (l, : ,' Illm')‘ 1373 | r7If1 (1,45-1,65 um) gemltteltt
~ v . — o
s 1273} Lo . 5ms 1273 i
S 1173} . - 200({| 1173 |
£ 1073} ¥ i 1| 1073 B
973} ak | | 3 ;\‘ 1 973 1

W]

0,05 I0,10 0,15 0,20 0,25 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25
Zeit At (s) Zeit At (s)

~J

~l

w

T =T
=
R ———

Abbildung 21: a) Exemplarische Darstellung der Pyrometerrohdaten einer individuellen Schicht.
b) Gemittelte Rohdaten des Messkanals K1; die resultierende Standardabweichung ist grau hinterlegt.

Die in Abbildung 21b) dargestellten Signalverliufe =zeigen eine zunehmende
Standardabweichung mit abnehmender Temperatur. Im Bereich der
Strahlungstemperaturmaxima pragen sich Standardabweichungen von + 20 K aus. Bei

abnehmender Signalstarke steigt die Standardabweichung auf + 50 K an.

Wie in Abschnitt 2.4 beschrieben, hingen die gemessenen Strahlungstemperaturen einzelner
Kandle unter anderem vom Fiillgrad des Messflecks und der temperaturabhéangigen
Emissivitit ab. Die Quotiententemperatur hingegen ist weitestgehend unabhingig gegeniiber
Schmauch, reduziertem Fiillgrad und temperaturabhingigen Bandemissivititen [155].
Folglich wird die Quotiententemperatur aus beiden Kanilen ermittelt. Das

Emissivitatsverhaltnis wird anhand der ermittelten Bandemissivitidten gebildet.

37



4.3 Prozessanalytik

Abbildung 22 a) stellt exemplarisch fiir den zentralen Peak der gemittelten Kanaltemperaturen
der bereits beschriebenen Datensitze die resultierende Quotiententemperatur dar. Im
Vergleich zu den einzelnen Kanilen zeigt sich eine gesteigerte Spitzentemperatur, die mit
1502 K etwa 345 K iiber der Liquidustemperatur des untersuchten Vit101 von 1160 K liegt. Das
sich auspriagende Plateau erstreckt sich iiber ein Zeitintervall von ~0,5 ms. Bei einer
Scangeschwindigkeit von 800 mm/s entspricht dies einem Verfahrweg des Lasers von
480 um. Das Messignal reproduziert damit die GroBenordnung des eingemessenen Messflecks
im Rahmen der Ablesegenauigkeit. Fiir niedrige Temperaturen nimmt das Signal-Rausch-
Verhiltnis der Quotiententemperatur deutlich zu. Fiir den unteren Messbereich werden daher
die Kanaltemperaturen entsprechend der ermittelten Bandemissivitaten korrigiert (siehe
Abbildung 22 b).
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Abbildung 22: a) Exemplarische Darstellung der resultierenden Quotiententemperatur aus den
einzelnen Kanaltemperaturen K1 und K2 unter der Annahme eines Emissionsgradverhaltnisses von
&/&=1,012. b) Darstellung der Einzelkanalkorrektur von K1 durch Annahme einer Bandemissivitdt
von & = 0,345. Die Belichtung erfolgte mit 80 W und 800 mm/s bei einer Schichtdicke von 40 um.

Basierend auf der beschriebenen Datenaufbereitung wird die entwickelte Methodik fiir die
Analyse der Zeit-Temperatur-Zyklen bei unterschiedlichen Prozessbedingungen in Abschnitt

5.3.2 betrachtet.

4.3.2 Bestimmung der kalorimetrischen Energieeinkopplung
Abbildung 23 stellt den Versuchsaufbau zur Messung der Energieeinkopplung nach [84] dar.
Die Versuche wurden an der SLM 280 HL durchgefiihrt. Dazu wurde eine in Kalziumsilikat

eingebettete Substratplatte mit 10 mm Durchmesser (Ti6Al4V) verwendet. Die Warmeabfuhr
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durch das Plattchen wird anhand eines Typ-K-Thermoelements gemessen und mit einem
WebDAQ 316 in einer Frequenz von 75 Hz aufgezeichnet. Eine ausfiihrliche Beschreibung des
Versuchsaufbaus ist in [156] beschrieben. Die Berechnung der Absorption erfolgt gemal3
Formel 34 [77,89]:

) T
mcC,dT
Qpos = Qaus _ fTO P Formel 34

Qein Ptlayer

Die Masse m entspricht der Summe des aufgeschmolzenen Pulvermaterials und der

Substratplatte. Als Wairmekapazitit C, fir das Titansubstrat wird 522 J/kg K [157]
angenommen. Fir AMZ4 und Vit1i01 wurden 353,4 J/kg K [158] und 422,6 J/kg K [150]
verwendet (siehe Tabelle 3 in Abschnitt 4.1).
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Abbildung 23: Messaufbau zur Bestimmung des Energieeinkopplungsgrads in der am Lehrstuhl
Fertigungstechnik vorhandenen SLM 280 HL.

4.4 Probenanalyse

4.4.1 Untersuchung der FlieBeigenschaften

Die quantitative Bewertung der FlieBeigenschaften erfolgte auf Basis des
,Avalanching-Prinzips‘ (Lawinenbildung). Im Allgemeinen bestehen derartige Messaufbauten
aus einer rotierenden transparenten Trommel, die mit einer definierten Pulvermenge gefiillt
ist, sowie einer Kamera und einer Lichtquelle. Wahrend der Messung wird die pulverfreie
Oberflache von der Pulverquerschnittsflache differenziert und somit die Lawinenbildung
analysiert. Eine aussagekriftige Beurteilung des FlieBverhaltens ermoglichen die Messwerte
des Boschungswinkels ap (,Avalanche Angle’) und die Fraktalanalyse der Oberfliche Wp
(,Surface Fractal). Der Boschungswinkel beschreibt den Winkel der Oberfliche beim
Aufbrechen der Lawine. Das Oberflachenfraktal ist definiert als das Verhailtnis der realen zur
minimalen Wegstrecke entlang der Lawinenoberfliche. Der Wert stellt damit ein MaB fiir die

Regel- bzw. UnregelmiBigkeit der Pulveroberflache dar. [159] Nach Spierings gelten Pulver
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4.4 Probenanalyse

mit einem Boschungswinkel von ap < 45° und einer Fraktalanalyse von Wp < 5 als ausreichend
flieBfahig [160]. Die Untersuchungen der FlieBeigenschaften der Pulvercharge A erfolgten mit
einem Revolution Powder Analyzer (RPA) der Firma Mercury Scientific Inc. Fiir die
Messungen wurde eine Trommel mit einem Durchmesser von 100 mm verwendet und mit
einem Volumen von 100 ml Pulver gefiillt. Messungen wurden anhand der in Tabelle 7

genannten Einstellungen durchgefiihrt.

Tabelle 7: Einstellungen zur Pulveranalyse des
Revolution Powder Analyzer.

Parameter Wert
Rotation Rate (rpm)
Shutter Speed (ms)

Gain (dB) 15

Abbildung 24: Schematische Darstellung der
Messmethode und ausgewdhlter Messgrdfien des
Revolution Powder Analyzer [160].

4.4.2 Metallographische Probenpriparation und Lichtmikroskopie

Zur optischen Analyse der strukturellen Beschaffenheit insbesondere in Bezug auf die
Entstehung von Porositit, Rissen und kristallinen Phasen wurden metallographische Schliffe
angefertigt. Die Probenprédparation erfolgte an den Geritschaften des Lehrstuhls fiir
Werkstofftechnik der Universitat Duisburg-Essen und ist in Abbildung 25 zusammengefasst.
Die Praparationsschritte umfassen das Trennen, Einbetten, Schleifen und Polieren der Proben.
Wenn nicht anders beschrieben, wurden die Proben liangs, entlang der Aufbaurichtung,
getrennt (siehe Abbildung 25 b), um mogliche Variationen der Strukturen entlang der Bauhohe

erfassen zu konnen.

a) Trennen Einbetten Schleifen Polieren b)

\

Schnittebene

Aufbaurichtung

Abbildung 25: a) Bearbeitungsschritte der metallographischen Probenprdparation; b) schematische
Darstellung eines Probekorpers mit abgebildeter Schnittebene.

Der Trenn- und Schleifvorgang erfolgt wassergekiihlt, um thermische Einfliisse auf die Probe
zu minimieren. Eine Nasstrennmaschine der Firma Struers vom Typ Accutom 50 wurde fiir

die Vorbereitung der Probekorper genutzt. Das Einbetten erfolgte {iber das
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Warmeinbettverfahren mit einer Einbettpresse der Firma Buehler vom Typ Simplimet 1000.
Als Kunststoffgranulat diente Technotherm 3000 von Heraeus Kulzer. Das Schleifen der
Proben erfolgte mit einem Ecomet-4-Schleifautomaten der Firma Buehler mit
SiC-Schleifpapier (Kérnung 220, 500, 800 und 1200). Die Bearbeitung der Proben wurde im
Gegenlauf bei eingeschaltetem Kiihlwasser durchgefiihrt. Die Politur erfolgte mit einem
RotoForce-4-Polierautomaten der Firma Struers. Als Poliertiicher wurde in der 6-um-
Polierstufe aus Satin gewebte Naturseide (MD-Dac) und im 1-pum-Bearbeitungsschritt
kurzflorige = Kunstseide @ (MD-Nap) verwendet. Das  Polieren erfolgte  mit
Diamantensuspensionen als Abrasivstoff und einem alkoholhaltigen Kiihlschmierstoff DP-
Lubricant Blue zur Vermeidung eines Warmeeintrags. Die jeweiligen Parameter sind in den

Tabellen 1—3 des Anhangs aufgelistet.

Die Analyse der Defektauspriagung in den hergestellten PBF-LB/M-Proben erfolgte mittels
Lichtmikroskopie. Dazu wurde ein BX51M der Firma Olympus verwendet. Die optische Dichte
wurde mittels der Software Stream Essentials von Olympus ausgewertet. Das
Reflexionsvermogen metallischer Werkstoffe im polierten Zustand kann je nach
kristallographischer Orientierung variieren. Eine geeignete Kontrastierung kann somit
unterschiedliche Phasenbestandteile sichtbar machen. Unterschieden wird zwischen
chemischen, optischen und physikalischen Kontrastierungsverfahren [161]. Im Rahmen dieser
Untersuchungen wurde die optische Kontrastierung angewendet. Die Reduzierung der
Helligkeit und des Gammawertes bei gleichzeitiger Erhohung des Kontrastes begiinstigt die

optische Unterscheidung amorpher und kristalliner Phasen.

4.4.3 Analyse der (Teil)-Kristallinitat

Die Methode der Rontgendiffraktometrie ermdglicht es, anhand der Rontgenbeugung eines
monochromatischen Rontgenstrahls qualitative und quantitative Aussagen beziiglich der
Phasen- und Gitterstruktur metallischer Korper zu treffen. Die Strahlung wird gemaB der
Bragg-Gleichung an den interferenzfiahigen Netzebenen der Kristalle gebeugt. Die Intensitit
des gebeugten Rontgenstahls wird detektiert und als Funktion des Beugungswinkels 20
gemessen. Der nichtkristalline Charakter metallischer Glaser fiihrt — anstatt zu konstruktiver
Verstarkung an kristallinen Netzebenen — zu einer diffusen Streuung der Rontgenstrahlen. Das
so entstehende ,amorphe Halo spiegelt den mittleren Atomabstand der Legierungselemente
wider. Die rontgendiffraktometrischen Untersuchungen ausgewahlter Proben wurden an
einem mit Cu-Rohren ausgestatteten X'Pert Pro MPD der Firma Panalytical am Lehrstuhl fiir
metallische Werkstoffe (LMW) der Universitat des Saarlandes und am Lehrstuhl fir
Nanopartikelprozesstechnik (NPPT) der Universitat Duisburg-Essen durchgefiihrt.

Weiterhin wird der Kristallinitaitsgrad im Rahmen dieser Arbeit anhand der
Kristallisationsenthalpie der Probekorper evaluiert. Dazu werden DSC-Messungen an einem

DSC 1 der Firma Mettler Toledo mit Aluminiumtiegeln und einer konstanten Auftheizrate von
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20 K/min (wenn nicht anders gekennzeichnet) bis zu einer Temperatur von 580 °C
durchgefiihrt. Als Inertgas wurde Argon (99,998 %) verwendet. Einzelne Messungen wurden

an einem Perkin Elmer Diamond DSC durchgefiihrt und vom LMW bereitgestellt.

4.4.4 Messung der Wiarmeleitfahigkeit

Warmeleitfahigkeit wurde anhand von ,Laser-Flash‘-Messungen am Lehrstuhl fiir
Nanostrukturtechnik an der Universitit Duisburg-Essen durchgefiihrt. Die Messung der
Wirmeleitfahigkeit k erfolgte anhand von zwei Messlaufen pro Probe. Von Raumtemperatur
bis 1073 K wird in 50-K-Schritten. Als Probenmaterial wurden PBF-LB/M-gefertigte Scheiben
mit einem Durchmesser von 12,8 mm und einer Dicke von 3,2 mm verwendet. Die
Probekorper wurden fiir die Messungen mit Graphit Spray der Firma Kontakt Chemie
eingespriiht welche die Absorption a und Emissivitit € der Probenoberflache fiir die Messung

auf ~1 steigert.

4.4.5 Hartepriifung nach Vickers

Wenn nicht anders deklariert, wurden Hartepriifungen nach Vickers (DIN EN ISO 6507) an
einer Zwick Roell mit der Typenbezeichnung 3212 durchgefiihrt. Die Versuche wurden mit
einer Priifkraft von 98,07 N und einer Einwirkdauer von 12 s durchgefiihrt. Zur Vermessung

der Harteeindriicke und Berechnung der Harte wurde die Software testXpert verwendet.

4.4.6 Biegefestigkeit

Die Biegefestigkeit der untersuchten Materialien wurde mittels 3-Punkt-Biegung (3PB) an
einem Shimadzu-Testsystem des LMW Saarbriicken ermittelt. Die Spannung of in der 3PB
wird gemaB Formel 35 ermittelt, mit F als Priifkraft, L als Abstand zwischen den
Auflagepunkten, h als Probenhohe und I als Tragheitsmoment. Die Dehnung & wird gemaB

Formel 36 anhand des Stempelweges D, h und L ermittelt.

FLh 1
9F="g T Formel 35
6Dh
& = - Formel 36

Der Abstand zwischen den Auflagepunkten L betragt in allen Versuchen 20 mm. Die
Probenoberflaichen wurden vor der Testung geschliffen. Die Belastungsgeschwindigkeit

betragt 0,2 mm/min.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Verarbeitung von Zr;o,;Cu2s,s3Al; 6Nb, 5 im PBF-LB/M-Verfahren

5.1.1 Pulvermorphologie und FlieBfahigkeit

Die Grundlage fiir die reproduzierbare Herstellung von PBF-LB/M-Bauteilen ist die
hinreichende FlieBfihigkeit des Pulvers. Zur Evaluation des Einflusses ausgewdhlter
Pulvercharakteristika auf die Verarbeitbarkeit wurden im Rahmen dieser Arbeit drei

verschiedene PSDs der Zr-basierten Legierung AMZ4 gemaB Tabelle 8 untersucht.

Tabelle 8: Ubersicht der untersuchten Partikelgréfienverteilungen der AMZ4-Derivate.

Bezeichnung PartikelgroBenverteilung Do Dso Doo
(um) (um) (um) (um)
AMZ4-C1 10—63 31,5 50,0 64,4
AMZ4-C2 bis 10—45 10,1 23,65 47,2
AMZ4-C4 ’ ’ ’
AMZ4-G1 45—100 40,0 61,0 90,1

Charge 1 (AMZ4-C1) weist eine PSD von 10 bis 63 um mit einem D5, von 50 um auf. Die
Chargen C2—-C4 liegen in einer PSD von 10 bis 45 um vor. Die drei Derivate unterscheiden sich
in ihrem Sauerstoffgehalt, dessen Einfluss in nachfolgenden Abschnitten aufgegriffen wird.
AMZ4-G1 weist fiir das PBF-LB/M-Verfahren vergleichsweise grobe Partikel mit einer
Verteilung von 45 bis 100 pum auf. Exemplarische Aufnahmen des Anlieferungszustands der
Pulver sind in Abbildung 26 dargestellt. Zugehorige Messungen der PSDs hinsichtlich ihrer

Verteilungssumme und -dichte konnen Anhang A bis Anhang D entnommen werden.

AMZ4-C1 AMZ4-C2 AMZ4-G1

Abbildung 26: Lichtmikroskopische Aufnahmen der drei initialen Partikelgrifienverteilungen des
untersuchten AMZ4 — Zrso,3Cu28,8Al,6Nby 5.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen iiberwiegend spharische Partikel mit
vereinzelten Abweichungen zu einer fadenformig elongierten Form. Die Ursache der
Formabweichung kann aus der hohen Schmelzviskositat von AMZ4 in Kombination mit dem
kurzen Erstarrungsintervall wahrend der Verdiisung abgeleitet werden [162]. Die transiente
Abkiihlung der jeweiligen Schmelztropfen ist, insbesondere bei kleineren Partikeln, nicht

ausreichend, um eine sphirische Form wihrend der Zerstiubung einzunehmen.
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Abbildung 27: a) Oberfldchenfraktal und Lawinenwinkel der untersuchten Fraktionen. Die
gestrichelte Linie reprdsentiert die Grenzwerte zur prozesssicheren Fliefifihigkeit nach Spierings
[160]. b) Absolute und relative Packungsdichte der untersuchten AMZ4-Pulverderivate.

Die FlieBfahigkeit der untersuchten Pulver ist in Abbildung 27a) dargestellt. Die
Fraktionierung von 10 bis 45 um zeigt in ihrem Ausgangszustand einen Lawinenwinkel von
59,22° und ein Oberflachenfraktal von 5,4. Die eingeschrankte FlieBfahigkeit fiihrte dazu, dass
die Fraktionierung von 10 bis 45 um nicht durch die Beschichtereinheit der PBF-LB/M-Anlage
M100 dosiert oder aufgetragen werden konnte. Wie in Abschnitt 2.2.1 beschrieben, hingt die
Kohision metallischer Pulver fiir das PBF-LB/M-Verfahren in erster Linie von der
Gewichtskraft und von interpartikularen Haftkraften ab. Die Gewichtskraft eines Partikels ist
unter der Annahme einer sphirischen Morphologie definiert durch die Dichte p und den
Partikeldurchmesser 2R. Abbildung 28 a) veranschaulicht den approximierten Einfluss der
PartikelgroBe auf die Gewichtskraft von AMZ4. Hervorgehoben ist die nominell untere und
obere Grenze der PSD mit 10 pum bzw. 45 um Partikeldurchmesser. GemaB Gleichung 10 steigt
die Gewichtskraft mit der dritten Potenz in Abhingigkeit zum Durchmesser.
Dementsprechend ergibt sich fiir einen 10-um-Partikel eine Gewichtskraft von 0,3 nN und fiir
einen 45-um-Partikel eine Gewichtskraft von 25 nN. Im Vergleich dazu zeigt Abbildung 28 b)
qualitativ die GréBenordnung der VdW.-Krifte fiir die beiden Partikelgr68en nach Formel 9 in
Abhangigkeit zum Partikelabstand r. Den Daten geht die Annahme einer Hamaker-Konstante
A von 1¥109 J und 45*109 J (dargestellt als ,Streuband‘) und dquivalenter Partikelradien
R1 = R2 voraus. Fiir beide Partikelgrofen nehmen die VdW.-Krifte exponentiell mit dem
Partikelabstand ab. Wenngleich aufgrund der unbekannten Randbedingungen eine
Bestimmung exakter VAW.-Krifte nicht moglich ist, macht die Abschitzung deutlich, dass bei
kleinen PartikelgroBen und geringen Abstinden die VAW.-Krifte die Gewichtskraft von
10 um-Partikeln um ein Vielfaches iibertreffen, was sich in der schlechten FlieBfahigkeit von

AMZ4-C2 bis -C4 widerspiegelt.
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Abbildung 28: a) Nominelle Gewichtskraft in Abhdngigkeit zum Partikeldurchmesser 2R unter der
Annahme sphdrischer AMZ4-Pulverpartikel mit der Dichte p = 6680 kg/m3. b) Abschdtzung der
VAW .-Krdfte zwischen zwei sphdrischen Partikeln der Durchmesser 2R = 10 um und 2R = 45 um in
Abhdngigkeit zum interpartikuldren Abstand r. Die schattierten Flichen stellen die Bandbreite der
resultierenden Kraft in Bezug auf die angewendete Hamaker-Konstante von Amin=1*10"19J und
Amax = 45%1019 J dar.

Um dennoch eine Verarbeitung aller Pulverderivate zu ermoglichen, wurden zwei Ansitze auf

Basis der oben angenommenen Wirkmechanismen untersucht:

1. Erhohung der in der Pulvermischung wirkenden Gewichtskrafte F; durch Steigerung
des mittleren Partikeldurchmessers,

2. Verringerung der VdW.-Kriafte durch Steigerung des interpartikuldren Abstands
mittels pyrogener FlieBhilfsmittel (Aerosil 972®).

Steigerung des mittleren Partikeldurchmessers:

Zur Steigerung der FlieBfihigkeit mittels Steigerung des mittleren Partikeldurchmessers
wurde die grobkornige Fraktion AMZ4-G1 (45—100 um) mit AMZ4-C2 (10—45 um) vermengt.
Dabei wurden als Vorversuch 50 g der flieBfahigen AMZ4-G1 sukzessive mit feinkornigem
AMZ4-C2 gemischt. Bei einem Mischungsverhiltnis von 80:20 sind erste Anzeichen von
Partikelagglomerationen makroskopisch erkennbar (siehe Abbildung 29 a). Darauf aufbauend
wurden fiir den PBF-LB/M-Prozess verarbeitbare Pulvermengen mit einem C2-Feinanteil von
20 % vorbereitet. Die Zunahme des Feinanteils ist quantitativ in der Verteilungssumme und
Verteilungsdichte in Abbildung 29 b) dargestellt. Es ergibt sich fiir die Mischung ein D5, von
70 pm.
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Abbildung 29: a) Makroskopische Aufnahmen der Pulvermischungen aus AMZ4-G1 mit
unterschiedlichen Zugaben von AMZ4-C2. b) Resultierende Verteilungssumme und -dichte von AMZ4-
G1 + 20 % AMZ4-C2, im weiteren Verlauf als AMZ4-B1 gefiihrt.

Die 80:20-Mischung weist einen Lawinenwinkel a;, von 55,3° + 0,8 und ein Oberflachenfraktal
p von 3,4+0,1 auf. Basierend auf den von Spierings et al. in [160] definierten
FlieBfahigkeitskriterien fiir das PBF-LB/M-Verfahren ist ein Oberflichenfraktal ygren, < 5 und
ein Lawinenwinkel aigren; < 45° erforderlich fiir eine ausreichende FlieBfahigkeit. Trotz
Uberschreitens des kritischen Lawinenwinkels zeigte die Mischung eine ausreichende

Rakelfdahigkeit und wurde folglich fiir die Verarbeitung im PBF-LB/M-Verfahren qualifiziert.

Steigerung der FlieBfihigkeit durch nanoskalige FlieBhilfe (Aerosil):

Der zweite Ansatz zur Steigerung der FlieBfahigkeit thematisiert die Additivierung des
feinkornigen Pulvers mit einer pyrogenen SiO.-FlieBhilfe (Aerosil R972). Die Funktionsweise
von FlieBhilfen ist schematisch in Abbildung 30 a) dargestellt. Der durchschnittliche
Durchmesser der SiO.-Partikel betrigt 16 nm [163]. Eine Steigerung des interpartikuliren
Abstands in dieser GroBSenordnung ldsst erwarten, dass vorherrschende VdAW.-Krifte
weitestgehend negiert werden (siehe Abbildung 28 b). Karg et al. zeigen in [164], dass die
Zugabe von 0,5 m.% SiOx die FlieBeigenschaften nichtspharischer Al-Si deutlich steigert. Die
Autoren beobachteten dies anhand einer Steigerung der Plattformbedeckung nach

Beschichtung von 75 % auf iiber 90 % in Folge der SiOx-Addition.

Zur Evaluierung der notwendigen Menge wurde eine Initialmenge AMZ4-C2-Pulver
sukzessive mit zunehmendem SiO. vermengt. Die Mischung erfolgte mittels Turbulamischer
fiir je 30 min bei einer Drehzahl von 50 rpm. Das resultierende FlieBverhalten ist anhand des
Lawinenwinkels in Abbildung 30 a) iiber die zugegebene Menge an FlieBhilfe in ug/g AMZ4

dargestellt. Mit einem initialen Lawinenwinkel von 59° sind makroskopische Agglomerationen
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5 Ergebnisse und Diskussion

des Pulvers zu erkennen (siehe Abbildung 30 b), die sich in einer mangelhaften FlieBfahigkeit

widerspiegeln.
a) b)
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Abbildung 30: a) Schematische Wirkungsweise von Fliefhilfen. Die SiO--Partikel lagern sich auf der
Oberfliche der AMZ4-Trdgerpartikel an und erhohen den interpartikuldren Abstand um den
Durchmesser der SiO.-Partikel und reduzieren damit die VdW.-Kridfte. b) Einfluss des Aerosil-Gehalts
auf den mittels RPA gemessenen Lawinenwinkel a; bei AMZ4-C2 mit einer Partikelgrofienverteilung
von 10 bis 45 um. Daten aus [165].

Mit steigender Zugabe nimmt der Lawinenwinkel rapide ab und erreicht bei einem
Gewichtsanteil von 30 pg/g das nach Spierings in [160] definierte FlieBfahigkeitskriterium von
ar, < 45. Die weitere Zugabe verringert ay, bis etwa 42°. Auf Basis des Ergebnisses wurde eine
Aerosil-R972-Zugabe von 30 ug/g fiir Pulver der Fraktionierung 10—45 um als geeignet zur

Einstellung einer hinreichenden FlieBfahigkeit abgeleitet.

5.1.2 Initiale Bestimmung eines Prozessfensters

Zur defektfreien Verarbeitung neuer Materialien ist, wie in Kapitel 2.2.5 beschrieben, die
Ermittlung der material- und anlagenspezifischen Kernprozessparameter notwendig. Bei der
Prozessierung metallischer Glaser ist neben Rissbildung, Gasporositit und unzureichendem
Schmelzverbund auch die Kristallisation des Probenmaterials als moglicher Defekt zu
berticksichtigen. Im ersten Schritt der Versuchsreihen wurden geeignete Parameterfenster fiir
AMZ4-C1 anhand von Primitivgeometrien ermittelt. Dazu wurden Parameterstudien anhand
von Wiirfeln mit einer Kantenldnge von 5 mm an der in Abschnitt 4.2 beschriebenen PBF-
LB/M-Anlage EOS M100 durchgefiihrt.

Die Qualifizierung der Kernprozessparameter erfolgte zundchst anhand der Variation von
Laserleistung P;, und Scangeschwindigkeit vs. Weitere Parameter wurden gemaB Tabelle 6 in
Abschnitt 4.2 konstant gehalten. Abbildung 31 a) Exemplarische Probenanordnung zur
Parameterevaluation der Laserleistungen P=40W und P=50W fiir variierende
Scangeschwindigkeiten; b) Langsschliff eines Dichtewiirfels prozessiert mit einer
Laserleistung von 50 W und einer Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s. [166] zeigt einen

exemplarischen Auszug der Parameterstudien. Dabei ist in (a) ein reprasentatives
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Prozessergebnis und in (b) ein ausgewahltes Schliffbild, das zur Evaluation der relativen

Dichte dient, abgebildet.

Ein Teil des untersuchten Prozessfensters musste aufgrund von Kollisionen der Proben mit der
Beschichterklinge von der Belichtung ausgeschlossen werden (Abbildung 31 a) Exemplarische
Probenanordnung zur Parameterevaluation der Laserleistungen P = 40 W und P = 50 W fiir
variierende Scangeschwindigkeiten; b) Langsschliff eines Dichtewiirfels prozessiert mit einer

Laserleistung von 50 W und einer Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s. [166] a).

s e A

Abbildung 31 a) Exemplarische Probenanordnung zur Parameterevaluation der Laserleistungen
P =40 W und P = 50 W fiir variierende Scangeschwindigkeiten; b) Lingsschliff eines Dichtewiirfels
prozessiert mit einer Laserleistung von 50 W und einer Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s. [166]

Die verbleibenden Probekorper zeigen den charakteristischen Zusammenhang zwischen der
applizierten Linienenergiedichte E; und der relativen Dichte p.a des Materialverbunds.
Abbildung 32 a) stellt den Zusammenhang zwischen der Laserleistung und der relativen

Dichte bei konstanter Scangeschwindigkeit von 2000 mm/s dar. Die relative Dichte nimmt mit

steigender Leistung zu.
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Abbildung 32: Einfluss ausgewdbhlter Prozessparameter auf die relative Dichte von Dichtewiirfeln
prozessiert aus AMZ4-C1. a) Zusammenhang zwischen der relativen Dichte und der Laserleistung bei
konstanter Scangeschwindigkeit. b) Auswirkung der Scangeschwindigkeit auf die relative Dichte bei
zunehmender Scangeschwindigkeit. Daten aus [166]. ¢) Zusammenhang zwischen der relativen Dichte
und dem Spurabstand bei der Verarbeitung von AMZ4-C1.
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Ab einer Leistung von 40 W weisen die Proben relative Dichten > 99,5 % auf. Eine weitere
Steigerung fiihrt zu einer marginalen Steigerung der relativen Dichte, die sich asymptotisch
100 % annihert. Bei konstanter Leistung (b) fiihrt eine Steigerung der Scangeschwindigkeit zu
einer linearen Abnahme der relativen Dichte. Die resultierenden Fehlstellen sind durch
unregelmiBig elongierte Morphologie gekennzeichnet, was auf einen unzureichenden
Schmelzverbund (LoF) schlief3en l&sst.

Im nichsten Schritt wurde der Einfluss des Spurabstands untersucht. Abbildung 31 a)
Exemplarische Probenanordnung zur Parameterevaluation der Laserleistungen P = 40 W und
P=50W fiir variierende Scangeschwindigkeiten; b) Langsschliff eines Dichtewiirfels
prozessiert mit einer Laserleistung von 50 W und einer Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s.
[166] c) stellt die relative Dichte der Proben iiber die Linienenergiedichte fiir verschiedene
Spurabstidnde dar. Die Linienenergiedichte wurde bei gleichbleibender Laserleistung von 55 W
iiber die Scangeschwindigkeit variiert. Die Ergebnisse zeigen, dass bei konstanter
Linienenergiedichte die relative Dichte mit abnehmendem Hatch zunimmt. Die Beobachtung
ldsst sich durch den gesteigerten Uberlapp zwischen den einzelnen Spuren begriinden.
Dadurch konnen trotz geringer Linienenergiedichte, relative Dichten oberhalb von 99,5 %
erreicht werden. Ubertragen auf die Volumenenergiedichte E, ergibt sich in Abbildung 33 eine

Zusammenfassung der Parameterstudien, aufgetragen als relative Dichte iiber E.
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Abbildung 33: Darstellung der relativen Dichte pri in Abhdngigkeit zur applizierten Volumen- bzw.
Linienenergiedichte. Werte unter E""~31.25 J/mmS3 fiihren zu LoF-Porositit. Die obere Grenze des
Parameterbereichs EI"* wird durch Prozessabbriiche definiert und liegt bei ~50 J/mmS3.

Die Kurve lasst sich in drei charakteristische Bereiche einteilen. In einem Bereich von 15 bis
25J/mm3 (blau hinterlegt) weisen die Probekorper relative Dichten < 99,5 % auf. Die
unregelmifBige Morphologie der Fehlstellen lasst sich LoF-Defekten zuordnen und kann
folglich mit einem unzureichenden Energieeintrag assoziiert werden. Mit steigender

Volumenenergiedichte ndhert sich die relative Dichte in Bereich 2 (griin hinterlegt)
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asymptotisch 100 % an. In Bezug auf die betrachteten Parameterkombinationen weisen
Probekorper ab einer Ey von etwa 31 J/mm3 relative Dichten pra > 99,5 % auf. Der durch die
grau gestrichelte Linie gekennzeichnete Grenzwert reprisentiert die so ermittelte minimale
Energiedichte, die zur dichten Verarbeitung aufgebracht werden muss. Die maximal
gemessene relative Dichte betrug 99,98 % und ergab sich bei einer Laserleistung von 50 W und
einer Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s (Ev = 39 J/mm3). Die verbleibende Restporositit
von 0,02 % weist eine spharische Morphologie auf, die auf Gaseinschliisse riickschlieen lasst.
Der dritte Bereich (rot hinterlegt) ist durch instabiles Prozessverhalten bei Ev > 50 J/mm3
gekennzeichnet. Aufgrund von Kollisionen mit dem Beschichter konnten diese Proben im
Rahmen der untersuchten Parameterbereiche nicht stabil prozessiert werden und markieren
damit die obere Grenze des Parameterfensters. Der Verlauf lasst sich durch eine asymptotische

Exponentialfunktion (Formel 37) der Form annéhern.

y =100 — 326,1 * 0,83* Formel 37

Unter Vernachliassigung moglicher Keyhole-Porositit wird zur Vereinfachung die
Grenzbedingung )}im f(x) =100 % (a=100) gewahlt. Mit )lcirr(l) f(x) = —226,1 prognostiziert
die Fitfunktion negative relative Dichten ab einer E, < 6,34 J/mm3. Damit ist die Fitfunktion

nur eingeschrankt fiir eine Extrapolation in niedrigere E.-Bereiche geeignet.

Ausgehend von der initialen Prozessentwicklung fiir AMZ4-C1 wird nachfolgend der Einfluss
der PSD und des Sauerstoffgehalts auf die relative Dichte und das resultierende Prozessfenster

der untersuchten AMZ4-Pulverderivate evaluiert.

50



5 Ergebnisse und Diskussion

5.1.3 Einfluss der Pulverbeschaffenheit auf den Materialverbund

Abbildung 34 stellt die relative Dichte der grobkornigen Pulverchargen AMZ4-G1 und
AMZ4-B1 iiber die applizierte E, dar. Fiir beide Derivate steigt die relative Dichte mit
zunehmender E,. Ab EJ*" > 35 J/mm3 zeigt sich fiir AMZ4-G1 eine Verarbeitung mit relativen

Dichten pra > 99,5 % (a). Die maximal gemessene relative Dichte betriagt 99,87 % + 0,03 %.

a) Linienenergiedichte (J/m) b) Linienenergiedichte (J/m)
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Abbildung 34: Relative Dichte des grobkornigen Derivats AMZ4-G1 (45—100 um) und der Mischung
AMZ4-B1 (10—100 um). Ein exemplarischer Vergleich der lichtmikroskopischen Aufnahmen ist fiir die
Verarbeitung mit 60 W Laserleistung und einer Scangeschwindigkeit von 2000 mm/s dargestellt.

Im Vergleich dazu ist in Abbildung 34 b) die resultierende relative Dichte von AMZ4-B1 nach
Zugabe des Feinanteils gemaB o aufgetragen. Analog zu AMZ4-G1 steigt die relative Dichte mit
zunehmendem Energieeintrag bis maximal 99,84 % + 0,04 %. Die Zugabe des Feinanteils
fiihrt zu einer Reduktion der Anzahl und GroBe unformiger LoF-Kavititen bei
gleichbleibenden Parametern, wie exemplarisch in Abbildung 35 dargestellt. Bei
gleichbleibenden Parametern erhoht sich die relative Dichte von 99,55 % auf 99,85 %. Die
untere Grenzenergiedichte EJ*" verschiebt sich von 35 J/mm3 fiir AMZ4-G1 auf ~32,5 J/mm3
fiir AMZ4-B1. Bei beiden Derivaten zeigt sich bei dquivalenter Volumenenergiedichte eine

gesteigerte relative Dichte unter der Verwendung hoherer Laserleistungen.
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37,5 J/mm? 60 W 2000 mm/s
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AMZ4-G1 99,55 %

Abbildung 35: Vergleich der Schliffbilder fiir AMZ4-G1 und -B1 hergestellt mit 60 W Laserleistung und
einer Scangeschwindigkeit von 2000 mm/s.

Verglichen mit den grobkornigen Derivaten ergibt sich bei der Verarbeitung des feinkérnigen
Pulvers eine gesteigerte relative Dichte, mit einem EJ*"-Wert von ~25J/mms3. Die
Restporositit weist eine sphirische Morphologie auf, was auf Gaseinschliisse schlieBen 14sst.
Eine Verringerung des Sauerstoffgehalts von 2300 ug/g (Abbildung 36 a) auf 1100 pg/g
(Abbildung 36 b) reduziert die verbleibende Porositit deutlich.

a) Linienenergiedichte (J/m) b) Linienenergiedichte (J/m)
20 24 28 32 36 20 24 28 32 36
100,0 T T T T T 100,0 T T é§ T T T
X4 o
= o2 . 3 |5 06 @8 w®
I PR TS A O LI )
£ 99,5 & < 995¢f 7
0] = = [0]
IS = %
g I‘_[l AMZ4-C2 || A AMZ4-C3
2 990} O 40W[ 2@ goot O 40 W|
= | o 55w O 45W
© A sOW|T @ 55W
2300 pg/g ¢ 70W ¢ 70W
1 1 1 1 1 98'5 1 L 1 1 1
98,5 25 30 35 40 45 25 30 35 40 45

Volumenenergiedichte (J/mm?)

Volumenenergiedichte (J/mm?)

Abbildung 36: Einfluss des Sauerstoffgehalts auf relative Dichte bei der Verarbeitung von
a) AMZ4-C2 (2300 ug/g) und b) AMZ4-C3 (1100 ug/g). Variiert wurden die Scangeschwindigkeit und
Laserleistung. Schichtdicke und Hatchabstand waren konstant 0,02 mm und 0,04 mm.

Abbildung 37 fasst die iiber alle Leistungsstufen gemittelten Daten der jeweiligen
Pulverchargen zusammen. Neben den gemittelten Datenpunkten ist jeweils die Trendlinie zur
Referenzcharge AMZ4-C1 aufgetragen. Fiir AMZ4-B1 steigert sich fiir AMZ4-C1 die
erforderliche Energiedichte EP™ von 31 J/mm3 auf ~35 J/mm3. Mit der Zugabe feinkorniger
Partikel in das Ausgangsmaterial sinkt die erforderliche Energiedichte sukzessive bis auf
25 J/mm3. Die feinkornigen Chargen AMZ4-C2 und -C4 weisen innerhalb des untersuchten

Prozessfensters keine LoF-Porositat auf.
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Abbildung 37: Zusammenhang zwischen relativer Dichte und Volumenenergiedichte der untersuchten
Partikelgrifienverteilungen a) 45—-100 um, b) 10—100 um, c) 10—45 pum mit 2292 ug/g Sauerstoff und
d) 10—45 mit 600 ug/g Sauerstoff. Die vertikalen Referenzlinien deuten den minimalen Energieeintrag
EM™n an, der zu einer relativen Dichte > 99,5 % (horizontale Referenzlinie) fiihrt. Redundante x-Daten
wurden gemittelt.

Die Ergebnisse belegen damit einen eindeutigen Zusammenhang zwischen der relativen
Dichte und der PSD. Abbildung 38 triigt die minimal erforderliche Energiedichte EI*" zur
Erreichung einer relativen Dichte p,.;> 99,5 % der untersuchten Pulver in Abhangigkeit zu
ihrer PartikelgroBe d;, auf. Mit zunehmender PartikelgroBe steigt die erforderliche
Energiedichte anndhernd linear an und nimmt dabei um ~30 % zu.

Unter der Annahme einer gleichbleibenden Legierungskonstitution und damit konstanter
thermophysikalischer Kennwerte wie Schmelzpunkt, Schmelzenthalpie und Warmekapazitat
ist eine Ursache in den morphologischen Eigenschaften der Pulverschiittungen naheliegend.
Der Einfluss der PartikelgroBe auf den PBF-LB/M-Prozess wird in der Literatur kontrovers
diskutiert. Zhang et al. beschreiben in [167] eine Abnahme der Absorption mit steigender
PartikelgroBe bei der Verarbeitung von Wolframpulver. Die Autoren argumentieren mit einer
hoheren Anzahl von Mehrfachreflexionen der Laserstrahlung bei kleineren PartikelgroBen

innerhalb einer Schicht.

Wie bereits in Abschnitt 2.2.2 beschrieben, legen empirische Arbeiten von Ye et al. in [85]
nahe, dass die applizierte Laserenergie iiberwiegend von der schmelzfliissigen Phase

absorbiert wird. Diese Erkenntnis wird weiterhin in [168] und [84] bestitigt bzw. erginzt.
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Demzufolge lisst sich eine Anderung der Absorption bzw. des Energieeinkopplungsgrads als
phinomenologische Erklirung der Abhingigkeit zwischen Partikelgrofe und EJ4"
ausschlieBen. Dass trotz konstanten Energieeintrags die relative Dichte mit zunehmender

PartikelgroBe sinkt, lasst sich stattdessen auf die Beschaffenheit der Pulverschicht
zuriickfiihren.
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Abbildung 38: Einfluss der Partikelgréfle Dso auf die erforderliche Volumenenergiedichte Ey™" zur
Erzielung einer relativen Dichte pre iiber 99,5 %.

Mit steigender PartikelgroBe nimmt die Packungsdichte der grobkornigeren Pulverderivate im
Vergleich zu feinkérnigen AMZ4-Derivaten ab (siehe Abbildung 27). Demzufolge steigt die
erforderliche Volumenianderung und Materialredistribution wiahrend der Phaseniiberginge
von Pulver zu Festkorper. Der Sachverhalt ist schematisch in Abbildung 39 illustriert.

Wihrend des PBF-LB/M-Prozesses verfahrt die z-Achse in konstanten Inkrementen (hier
20 pm).

Ppackung1 < PPackung,2

[
P ey Beschichterklinge

=B >
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X
.
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Abbildung 39: Schematische Darstellung unterschiedlicher Packungsdichten und der daraus
resultierenden realen Schichtdicke.

Da die Packungsdichte von Pulverschiittungen geringer ist als die Dichte des Festmaterials,
kommt es zu einer Schrumpfung zwischen dem Volumen der Pulverschiittung und der
erstarrten Schicht. Die Schrumpfung fiihrt dazu, dass die reale Schichtdicke der
Pulverschiittung im Prozess grofler ist als die nominelle Schichtdicke. Das Ausmal3 der

Schrumpfung hangt mafBgeblich von der Packungsdichte der Pulverschiittung ab. Eine
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verringerte Packungsdichte in der applizierten Pulverschicht fiihrt zu einer grofSeren

Schrumpfung der aufgetragenen Pulverschicht wahrend des Schmelzvorgangs.

Der Effekt ist exemplarisch fiir zwei Proben mit vergleichbarer relativer Dichte der
Pulverchargen AMZ4-G1 (45—-100 um) und AMZ4-C4 (10—45 um) in Abbildung 40 dargestellt.
Die Grafik zeigt je einen Langsschliff eines Dichtewiirfels der jeweiligen Charge und die daraus
optisch ermittelten Oberflichenprofile. Das Oberflachenprofil von AMZ4-G1 zeigt deutliche

Schwankungen des Hohenprofils der letzten Schicht von o bis 155 pum.

F@— Oberfiachenprofil Dichtewarfel
AMZ4-C4 (10-45)
55 W - 1600 mm/s

Z4-G1 (45-100 pm)

— Oberflachenprofil Dichtewdrfel
M
0 W - 1600 mm/s

-0.08

-0.16

Abweichung z-H6he (mm)
Abweichung z-H6he (mm)

Abbildung 4o0: Dichtewiirfel im Ldangsschliff der Pulverchargen AMZ4-G1 (a) und AMZ4-C4 (b) mit
den aus den Schliffbildern extrahierten Oberfldchenprofilen der letzten Schicht (Schichtnummer 250)
entlang der x-z-Ebene. Die nominelle Schichtdicke von 20 um ist durch horizontale Hilfslinien
dargestellt.

Demzufolge wire bei Beschichtung und Belichtung der Schicht n+1 eine lokale Steigerung der
realen Schichtdicke auf 175 um auf das 8,7-Fache der nominellen Schichtdicke zu erwarten.
Der Effekt priagt sich besonders in der Probenmitte von 0,5 mm < x < 4,5 mm aus. Die
Konturen der Probe hingegen =zeigen keine Abweichung zur nominellen Bauhohe.
Phianomenologisch lasst sich herleiten, dass es an den Konturen nicht zu einer
Materialverarmung kommt. Im Gegensatz zum Kern des Bauteils wird das Schmelzbad
zusatzlich zum applizierten Material der aktuellen Schicht auch aus dem umliegenden

Pulverbett gespeist.

Ein analoges Verhalten zeigt sich auch im Hohenprofil des AMZ4-C4-Dichtewiirfels. Im

Gegensatz zum grobkornigen Pulver ist jedoch die Varianz der zu erwartenden realen
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Schichtdicke deutlich geringer. Hier ist mit einer maximalen realen Schichtdicke von 75 um zu
rechnen, was einer Verdreifachung entspricht. Die Beobachtungen sind kongruent zu [114] und
[115]. Hier wurden reale Schichtdicken im PBF-LB/M-Prozess anhand spezieller Probekorper
fiir die Stiahle 316L und 17-4 PH ermittelt. In [114] wurde anhand spezieller Probekorper eine
reale Schichtdicke von 100 um bei einer nominellen Schichtdicke von 20 um festgestellt.
Untersuchungen von Yuasa et al. in [169] zeigen anhand eines eigens konzipierten Priifstands,
dass neben den Pulvereigenschaften auch die Beschichtergeschwindigkeit und die
Pulvermorphologie einen Einfluss auf die effektive Schichtdicke haben. Daraus lassen sich
zwei Mechanismen ableiten, die den in dieser Arbeit beobachteten, erhohten Energiebedarf
EM™n  rechtfertigen. Erstens ist aufgrund der geringeren Packungsdichte mehr
Materialmigration notwendig, um Hohlrdume in der applizierten Pulverschicht zu fiillen.
Zweitens erfordert die gesteigerte reale Schichtdicke eine hohere Eindringtiefe der
Laserenergie, um einen ausreichenden Schmelzverbund mit der vorherigen Schicht

sicherzustellen.

Es lasst sich zusammenfassen, dass alle Pulverderivate eine dichte Verarbeitung iiber 99,5 %
zulassen. Damit ist das erste der in Kapitel 3 formulierten Ziele, die makroskopisch defektarme

Verarbeitung, erreicht. Dariiber hinaus sind folgende Erkenntnisse abzuleiten:

e Die Derivate mit Partikeldurchmessern > 45 um zeigen LoF und Gasporosititen als
makrostrukturelle Defektauspragung.

e Fiir die Derivate mit einer PSD von 10 bis 45 um sind innerhalb der untersuchten
Parameterfenster tiberwiegend spharische Gasporen vorzufinden.

e Grobere PSD erfordern hohere Volumenenergiedichten, um ausreichende Dichten zu
erzielen. Als zugrunde liegender Mechanismus lasst sich die reduzierte Packungsdichte
und die folglich gesteigerte effektive Schichtdicke annehmen.

e Gasporositiat nimmt mit reduzierter Sauerstoffverunreinigung der Pulver ab.

Das erstrebenswerte Eigenschaftsprofil glasbildender Legierungen ist neben ihrer
makroskopisch strukturellen Integritat jedoch auch von einer erfolgreichen Vitrifizierung
abhangig. Erganzend zu der morphologischen Variation der AMZ4-Pulverderivate wird
daher nachfolgend der Einfluss chemischer und struktureller Merkmale hinsichtlich der
Glasbildung im PBF-LB/M-Verfahren untersucht.

5.1.4 Einfliisse auf die Ausprigung kristalliner Defekte

Trotz der charakteristisch hohen Abkiihlraten des PBF-LB/M-Verfahrens gehort
Kristallisation zu einem vielfach beschriebenen Defekt, der in additiv hergestellten BMGs
beobachtet wird. Als Ursachen dafiir werden teilweise der chemische Ausgangszustand der
Ausgangsmaterialien [165], die zyklische Wiedererwdrmung und verminderte Abkiihlraten in

der WEZ [170] oder die Entmischung der Elemente wiahrend der Laser-Material-Interaktion
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genannt [121]. Zur Untersuchung des Sachverhalts wird zunichst der Ausgangszustand der

Pulver evaluiert.

Struktureller und chemischer Ausgangszustand der Pulverderivate

Im Vergleich zu etablierten Gussverfahren fiihrt die pulverbasierte Prozessroute des PBF-
LB/M-Verfahrens unausweichlich zu hoheren Sauerstoffgehalten. Dies ist maBgeblich auf die
hohe Oberflache der Pulverpartikel als Folge der Zerstaubung zuriickzufiihren [153]. Dariiber
hinaus zeigten die in 0 und o beschriebenen MaBnahmen zur Steigerung der FlieSfahigkeit
zwar im Hinblick auf die pulverrheologischen Eigenschaften Erfolg, fithrten aber auch zu einer
moglichen strukturellen und chemischen Verianderung des Ausgangsmaterials. Shen et al.
beschreiben in [171] den Effekt praexistenter Nuklei auf das Kristallisationsverhalten des
Zr-basierten BMGs Zrs, 5 Ti5Al0Ni,Cuyy g bei der Laserbearbeitung. Die Autoren zeigen, dass

eine hohere Nukleusdichte mit ausgeprigterer Kristallisation innerhalb der WEZ einhergeht

[171].

Daraus ergibt sich die Fragestellung, welchen Einfluss die in dieser Arbeit relevanten
strukturellen und chemischen Variationen der Ausgangsmaterialien auf die
Glasbildungsfahigkeit im PBF-LB/M-Prozess haben. Konkret werden dazu unterschiedliche
Sauerstoffgehalte der Derivate gemidB Tabelle 10 als chemische Variation der
Legierungskomposition, die Aerosil-Additivierung aus 0 und der Einfluss praexistenter
Kristalle der Charge AMZ4-G1 betrachtet.

Einfluss der Partikelgrof3e

Zur Analyse des strukturellen Ausgangszustands der Pulver sind in Abbildung 41 XRD-
Diffraktogramme der jeweiligen Pulver in Abhangigkeit zur PartikelgroBe dargestellt. Die
feinkornigen Pulverchargen der PartikelgroBen 10—45 pum und 10-63 pum zeigen zwei breite
Intensitdtsmaxima bei 37° und 65° 20, was auf eine amorphe Struktur im Rahmen der
Detektionsgrenzen des Verfahrens hindeutet. Das grobkornige Pulver der Partikelgroe 45—
100 um weist hingegen diskrete Intensititsmaxima auf, die durch konstruktive Interferenzen
kristalliner Bestandteile im Pulver entstehen. Die Intensitdtsverhaltnisse der Reflexe und

deren Position deuten auf Zr,Cu hin [165].
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Abbildung 41: Rontgendiffraktogramme der untersuchten AMZ4-Ausgangspulver mit Daten aus
[165]. Charakteristische Positionen und Intensitdtsverhdltnisse der kristallinen Reflexe von Zr-Cu sind
durch schwarze Linien gekennzeichnet.

Die weitere Charakterisierung der Pulver anhand von DSC-Messungen ist in Abbildung 42
dargestellt. Die Bestimmung charakteristischer Temperaturen 7, und 7 erfolgte anhand der
,Tangenten‘- bzw. ,Onset-Methode in Anlehnung an [172]. Dazu wurde jeweils der

Schnittpunkt der Tangenten der Peakflanke und Baseline gewahlt [173].

Als Stellvertreter fiir die PartikelgroBe 10—45um wurde AMZ4-C2 herangezogen. Ein
eingehender Vergleich der unterschiedlichen feinkornigen AMZ4-Pulverderivate erfolgt in
Abschnitt 5.1.4. Dargestellt sind die spezifischen Warmestrome iiber die Temperatur. Alle
Pulver weisen einen fiir amorphes AMZ4 charakteristischen Verlauf der DSC-Kurven auf.
Dieser ist gekennzeichnet durch einen konstanten Warmestrom bis zum Glasiibergang. Hier
folgt ein endothermer Anstieg des Wiarmestroms, der in das Plateau der SCL iibergeht.
AnschlieBend folgt ein abrupter exothermer Abfall im Wiarmestromsignal, der die latente
Wirme der Kristallisation widerspiegelt. Die Kristallisation des Materials ist in den
vorliegenden Proben zweigeteilt. Zur Quantifizierung des Kristallisationsereignisses kann die
Kristallisationsenthalpie AH, herangezogen werden. Sie wird anhand des Integrals iiber dem
Kristallisationssignal bestimmt. Als Integrationsgrenze wird eine Horizontale zwischen T,und
dem Endpunkt der Messung gewiahlt (Abbildung 42). Da der Temperaturbereich des
verwendeten DSC auf 873 K begrenzt ist, konnen Teile des Kristallisationssignals ggf. nicht

erfasst werden.
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Abbildung 42: DSC-Signale der untersuchten Ausgangspulver in Abhdngigkeit zu ihrer Partikelgrofie
gemessen mit einer Heizrate von 20 °C/min. Fiir die Fraktion 10—45 um wurde exemplarisch AMZ4-
C2 gewdhlt. Die Glasiibergangstemperatur Ty und die Kristallisationstemperatur Tx sind durch Pfeile
gekennzeichnet. Die Bestimmung der Kristallisationsenthalpie als Integral iiber dem
Kristallisationsignal ist exemplarisch fiir AMZ4-G1 im vergroferten Abschnitt dargestellt.

Die Ergebnisse sind daher insbesondere fiir den qualitativen Vergleich innerhalb der
Messreihen dieser Arbeit geeignet. Das Verhiltnis zwischen der nominellen und der
gemessenen latenten Wirme der Phasenumwandlung quantifiziert den kristallinen
Phasenanteil der jeweiligen Probe. Priexistente kristalline Anteile tragen nicht oder nur
eingeschrankt zur latenten Wiarme bei und verringern damit das exotherme Signal. Die
charakteristischen Temperaturen des Glasiibergangs und der Kristallisation der Pulver sind in
Tabelle 9 aufgelistet. Die Daten deuten darauf hin, dass PartikelgroBen > 63 um wiahrend der
Zerstaubung nicht hinreichend schnell abkiihlen, um vollstindig amorph zu erstarren.

Die grobkornige Fraktion AMZ4-G1 zeigt mit -1,68 kJ/g-atom eine deutlich verringerte
Kristallisationsenthalpie AH, im Vergleich zu den feinkornigen Fraktionen. Diese weisen
mit -4,25kJ/g-atom (AMZ4-C1) und -4,91kJ/g-atom (AMZ4-C2) mit Gussmaterial
vergleichbare exotherme Warmestrome auf. Literaturwerte der Kristallisationsenthalpie fiir
amorphes AMZ4 variieren stark. Jochen Heinrich ermittelt in [25] fiir gegossenes AMZ4
62 J/g (bzw. -4,75 kJ/g-atom). DSC-Messungen von Marattukalam et al. in [174] ergeben
hingegen fiir AMZ4-Pulver der PartikelgroBe 10—45 um und mit einem Sauerstoffgehalt von
ca. 1000 pg/g eine Kristallisationsenthalpie AH, von -86,9 J/g (bzw. -6,66 kJ/g-atom). Der
Pulverhersteller Heraeus AMLOY selbst gibt -47J/g (bzw. -3,6 kJ/g-atom) an [149]. Die
Abweichungen sind im Wesentlichen auf den untersuchten Messbereich, die Wahl der
Integrationsgrenzen und die Heizrate wiahrend der DSC-Messung zuriickzufiihren. Trotz der
eingeschrinkten Vergleichbarkeit lasst die deutlich verringerte Kristallisationsenthalpie von
AMZ4-G1 — zusammen mit den XRD-Ergebnissen aus Abbildung 41 — auf einen signifikanten

kristallinen Phasenanteil im Pulver schlieBen. Die Ausgangspulver AMZ4-C1 und AMZ4-C2
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5.1 Verarbeitung von Zr59,3Cu28,8Al4,6Nb1,5 im PBF-LB/M-Verfahren

hingegen lassen sich im Rahmen der Detektionsgrenzen der verwendeten Methoden als
amorph annehmen. Nimmt man die Kristallisationsenthalpie der beiden Derivate als amorphe

Referenz H?, lisst sich der kristalline Anteil von AMZ4-G1 gemaB Formel 38 abschitzen:

G1
X

Ci
Hy

Kristalliner Anteil = * 100 % Formel 38

Tabelle 9: Charakteristische Kennwerte aus den DSC-Messungen bei einer Heizrate von 20 K/min der
AMZ4-Pulverchargen in Abhdngigkeit zu ithrer Partikelgrofe. *Werte sind nicht néher spezifiziert.

Pulver re [ rgd T [ 1ot [ T | T | AHgge

® | ® ® | | ® o | &
atom)

AMZ4-G1

45—100 pm 668 | 703 743 755 | 760 | 806 -1,68

AMZ4-C1

10—63 pm 663 701 743 757 759 802 -4,25

AMZ4-C2

10—45 um 664 707 738 753 758 807 -4,91

Gussreferenz [25] 671 - 742 - . _ 4,7

Pulverreferenz 6 o1 ) ) .

Literatur [174] 73 7 474 7

Pulverreferenz N N

Heraeus AMLOY [149] 673 748 - 3.6

Folglich fiihrt die beschriebene Methodik zur Steigerung der FlieBfdhigkeit durch Erhohung
des mittleren Partikeldurchmessers zur Induzierung kristalliner Bestandteile und somit
moglicherweise zu homogenen Keimen im Ausgangsmaterial. Die beiden amorphen Derivate
AMZ4-C1 und -C2 zeigen trotz vergleichbarer Kristallisationsenthalpie eine unterschiedlich
ausgepragte Sekundarkristallisation sowie einen Versatz der Glasiibergangstemperatur 7, und
T, zwischen den beiden Derivaten. AMZ4-C2 weist eine etwa 5 K kiirzere SCL im Vergleich zu
AMZ4-C1 auf, was gemaB Abschnitt 2.1.2 mit einer geringeren thermischen Stabilitat assoziiert
wird. Weiterhin zeigt sich eine starker ausgeprigte Sekundarkristallisation mit zunehmendem
Sauerstoffgehalt. Ergebnisse von Eckert et al. [47] legen nahe, dass der Sauerstoffgehalt
ursachlich fiir eine solche Veranderung der Kristallisationskinetik bei Zr-basierten BMGs ist.
Der Sachverhalt soll nachfolgend anhand der AMZ4-Pulverderivate C2—C4 naher betrachtet

werden.

Einfluss des Sauerstoffgehalts auf die Verarbeitbarkeit von AMZ4

Industrielle Ausgangsrohstoffe, die Gaszerstdubung und der PBF-LB/M-Prozess fiihren dazu,
dass der Sauerstoffgehalt entlang der additiven Prozesskette im Vergleich zu labormaBstablich
angefertigten Gussproben um ein bis drei GroBenordnungen gesteigert wird [175,176].
Pulverformige Ausgangsmaterialien haben ein intrinsisch hohes Verhéltnis von Oberflache zu
Volumen. Folglich steigt gegeniiber dem Gussprozess auch das Potenzial zur

Sauerstoffaufnahme und Oxidbildung und schlussendlich der Sauerstoff-Massenanteil pro
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5 Ergebnisse und Diskussion

Volumeneinheit. Der folgende Abschnitt evaluiert drei Pulverderivate der PSD 10—45 um mit
variierenden Sauerstoffgehalten (AMZ4-C2 bis -C5) gemal Tabelle 10.
Tabelle 10: Ubersicht der Sauerstoffgehalte in den untersuchten AMZ4-Pulverderivaten.

Bezeichnung Sauerstoffgehalt (ug/g)
AMZ4-C1 — Referenz 1581
AMZ4-C2 2202
AMZ4-C4 1100
AMZ4-Cs 600

AMZ4-C1 wird weiterhin als Referenz herangezogen. Die Sauerstoffgehalte wurden seitens der
Firma Heraeus mittels TriagergasheiBextraktion bestimmt und bereitgestellt. Abbildung 43
zeigt den Einfluss der Sauerstoffkontamination auf die DSC-Signale der in Tabelle 10
aufgefithrten AMZ4-Ausgangspulver.

T(°C) T(°C)
100 200 300 400 500 350 400 450 500 550

600 pg/g O, Fo—— - I Y ]

11100 ug/g O,
1581 pg/g O,

L2292 ug/g O,

I :[100

HF (J/(g-atom K))

i 2| 1F=-2,0r— r T
| Heizrate 20 K/min g | 3'1 Sr e b
- AMZ4-C5 s 2.0l o ]
L e =
—— AMZ4-C4 ETL & .
i AMZ4-C1 g 1| S0l . .
[ |—— AMZ4-C2 G 750 1500 2250 .
1 1 1 1 1 I02 (ug[g) 1 :< 1 L
373 473 573 673 773 623 673 723 773 823
T(K) T(K)

Abbildung 43: DSC-Ergebnisse der AMZ4-Pulverderivate in Abhdngigkeit vom Sauerstoffgehalt.
Daten gemessen mit einer Heizrate von 20 K/min. Die Daten sind zur Veranschaulichung mit einem
y-Versatz aufgetragen.

Alle vier Pulver zeigen den bereits beschriebenen charakteristischen Verlauf von AMZ4. Ein
endothermer Warmestrom im Bereich der SCL gefolgt von einem zweigeteilten exothermen
Kristallisationsereignis. Der zweite exotherme Peak des Kristallisationsereignisses weist im
Vergleich zum ersten Peak einen deutlich geringeren Spitzenwert auf. Das Temperaturintervall
des lokalen Intensititsmaximums erstreckt sich iiber einen breiten Temperaturbereich von

etwa 57 K. Ausgewihlte charakteristische Kennwerte beziiglich des Glasiibergangs und der
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5.1 Verarbeitung von Zr59,3Cu28,8Al4,6Nb1,5 im PBF-LB/M-Verfahren

Kristallisation sind in Tabelle 11 zusammengefasst. Mit steigendem Sauerstoffgehalt in den
Pulvern verschiebt sich der Glasiibergang T, zu hoheren Temperaturen. Gleichzeitig sinkt die
Kristallisationstemperatur T,. Folglich verkiirzt sich das Temperaturintervall AT, der SCL-
Region sukzessive mit steigendem Sauerstoffgehalt (siehe Abbildung 44). Im Hinblick auf die
variierenden Sauerstoffgehalte steigen die Intensitit und der Flacheninhalt der
Sekundarkristallisation mit hoherer Sauerstoffkontamination. Quantitativ wird der
Zusammenhang durch die sekundire Kristallisationsenthalpie AHy. dargestellt (siehe Inset
Abbildung 43). Thr Anteil an AH, 4.5 steigt fiir AMZ4-C5 (600 pg/g O.) von 53 % auf 61 % fiir
AMZ4-C2 an.

Qualitativ wird dieses Verhalten fiir Zr-basierte BMG-Legierungen in der Literatur bereits von
Eckert et al. in [47] beschrieben. Die Autoren untersuchen den Einfluss von Sauerstoff auf das
Kristallisationsverhalten von (Zr,.65Alo.075C6.1Ni1)100-xOx Ribbons (x = 0,2 — 0,8). Analog zu den
vorliegenden Ergebnissen beobachten die Autoren eine Steigerung von Ty mit zunehmendem
Sauerstoffgehalt. Der Effekt kann auf den geringen atomaren Durchmesser von Sauerstoff
zuriickgefiihrt werden, der die Packungsdichte der amorphen Matrix steigert und damit die
Mobilitat der Legierungsbestandteile einschrankt [177]. Gleichzeitig verringert sich die
Kristallisationstemperatur 7, und damit die Lange der SCL. Dies wird auf eine zunehmende
Keimbildungsrate quasikristalliner Phasen zuriickgefiihrt, die sich mit steigendem
Sauerstoffgehalt aus der amorphen Matrix ausscheiden. Dies destabilisiert die SCL und fiihrt
zu der beobachteten Abnahme von T, bzw. AT (siehe Abbildung 44 b).

Die Interpretation wird weiterhin durch Ergebnisse von Zhou et al. an Zr;;Cu,,Ni Alg in [178]
gestiitzt, die mit steigendem Sauerstoffgehalt eine Abnahme von T, und AT feststellen. Die
Ausbildung von Quasikristallen wird weiterhin als Ursache fiir die zunehmende Spaltung des
Kristallisationsereignisses erachtet. Kiindig et al. fiihren anhand von Zrs, ;Cuiy,oNiiy 6Ali0Tis
eine solche Verianderung des DSC-Signals auf eine Dekomposition der unterkiihlten Schmelze
als Folge von Nanokristallisation zuriick [179,180]. Auf Basis der Daten von Eckert et al. in [47]
kommt es bei geringem Sauerstoffgehalt nach Erreichen von Ty zu einer simultanen
Ausscheidung mehrerer Phasen, was zu einem singuliaren exothermen Warmeflusspeak fiihrt.
Bei steigendem Sauerstoffgehalt teilt sich die Kristallisation zunehmend in zwei Stufen auf.
Hier scheiden sich erst metastabile Quasikristalle und kfz-Phasen aus, die sich in einem
zweiten Schritt in CuZr, umwandeln. Diese Umwandlung fiihrt zu einem zunehmend starker

ausgepragten zweiten Kristallisationspeak.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 11: Charakteristische Werte der untersuchten Ausgangspulver ermittelt aus den DSC-Signalen
in Abbildung 43.

Pulver To" Tond on 4 TPk AH,, AHy ges
Sauerstoffgehalt (K) (K) (K) (K) (K) J/g (J/g-atom)
fsl\g:;gc/; 663 700 741 760 774 -10,1 -62,34
22/;24;;;/1 666 | 7067 | 739 755 775 | 17,95 54,80
fll‘gf‘:l'gc/‘}g 664 695 741 763 780 | 577  -49,02
fgx)z:g'?g 657 695 741 768 802 -9,97  -50,63

Im Hinblick auf die anvisierte Verarbeitung der Materialen im PBF-LB/M-Verfahren
prognostiziert die DSC-Analyse der Pulver damit eine negative Auswirkung von Sauerstoff auf
die GFA und auf die thermische Stabilitit gegen Kristallisation. Im Hinblick auf die thermische
Stabilitdt von BMGs dient unter anderem das Temperaturintervall der SCL AT, = T,, — T, als
MaB fiir die GFA [30]. Abbildung 44 a) zeigt die Verkiirzung der SCL respektive der GFA fiir
die untersuchten Pulver mit zunehmendem Sauerstoffgehalt. Wahrend AMZ4-C5 mit einer
Sauerstoffkontamination von etwa 600 ug/g ein AT, von 84 K aufweist, sinkt dieses mit

steigendem Sauerstoffgehalt um 12 % auf 74 K.

a) b)
90 T T T T T T L] 1 T
B AMZ4 Pulverderivate 4 v
0,408 } J
— — - Linearer Fit < e R 114
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. N a=-0.00582 0406 | 4 o |
< ~ . b=85.996 ' 1 g
=80 L S R=0.84 || I ]
80 S~ _AMZ4-C1 = < ;:;
X ~.
- = " 0,404 | o . ;
i AMZ4-C4 ~. i |
7S ~ AMZ4-C2 110
- 0,402 - 1
70 b
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Sauerstoffgehalt (ug/g) Sauerstoffgehalt (ug/g)

Abbildung 44: a) Einfluss der Sauerstoffkontamination in den untersuchten Pulvern auf die Linge der
SCL-ATy; b) Einfluss auf das GFA-Kriterium yund die daraus abgeleitete kritische Abkiihlrate R. nach
Luin[31].

Mit der Liquidustemperatur 7; von 1160 K ergibt sich das Glasbildungskriterium y und die
daraus abgeleitete kritische Abkiihlrate R. (sieche Formel 7) nach Lu [31] gem&dB Abbildung
44 b). Demnach werden kritische Abkiihlraten der Pulverderivate zwischen 8,9 K/s (AMZ4-C5
— 600 ug/g 0,) und 12,8 K/s (AMZ4-C2 — 2292 ug/g Sauerstoff) prognostiziert. Obwohl die

Steigerung der kritischen Abkiihlrate qualitativ plausibel ist, weichen die Werte quantitativ
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deutlich von Literaturwerten zu AMZ4 ab. Fiir gegossenes AMZ4 beschreiben beispielsweise
Jonas et al. in [43], dass eine Verringerung der AMZ4-Reinheit von ,high purity‘ zu ,industrial
purity*4 die kritische Abkiihlrate von 5,1 bis 6,9 K/s auf 40 K/s erhoht, woraus die kritischen
Durchmesser d.=14 mm und d.= 5 mm resultieren. Bordeneethikasem et al. ermitteln in
[132] fiir AMZ4 mit einem Sauerstoffgehalt von ~2000 pg/g ein d. von 0,5 mm. Anhand von
Formel 7 leitet sich daraus eine kritische Abkiihlrate von ~14000 K/s ab. Diese empirisch
ermittelten Werte stehen im deutlichen Widerspruch zu der nach Lu in [31] prognostizierten
kritischen Abkiihlrate von 12,8 K/s fiir AMZ4-C2 (2292 ug/g), die mit einer d. im Guss von

etwa 6 mm (gemiR Formel 8) assoziiert werden wiirde.

Im Hinblick auf die Prozessbedingungen des PBF-LB/M-Verfahrens lasst sich annehmen, dass
die Abkiihlraten einzelner Scanvektoren die kritischen Abkiihlraten der Materialien trotz der
verringerten GFA weiterhin iibertreffen. Die inkrementelle Verfahrensweise entkoppelt die
finale BauteilgroBe von der aus Gussverfahren bekannten kritischen Dicke. Die thermischen
Gradienten im Schmelzbad und in der WEZ des PBF-LB/M-Prozesses hingen dennoch, wie in
Abschnitt 2.2.4 beschrieben, maBigeblich von den gewéhlten Prozessparametern ab. Aus der
Analyse der Pulver lisst sich die Hypothese ableiten, dass das Prozessfenster zur amorphen
Verarbeitung mit zunehmender Sauerstoffkontamination des Ausgangsmaterials schrumpft.
Dieser Sachverhalt motiviert die folgenden Untersuchungen zur Evaluation der resultierenden

Prozessfenster fiir AMZ4 im Hinblick auf die Beschaffenheit des Ausgangspulvers.
Aus den Ergebnissen lassen sich daher zwei Fragestellungen ableiten:

1. Welchen Einfluss haben praexistente Kristalle bei der Verarbeitung von AMZ4 im
PBF-LB/M-Verfahren?

2. Welchen Stellenwert hat der Sauerstoffgehalt bei der Verarbeitung von AMZ4 im
PBF-LB/M-Verfahren?

Die beiden Fragestellungen sollen nachfolgend anhand der Verarbeitbarkeit der jeweiligen
Pulverderivate im PBF-LB/M-Verfahren untersucht und diskutiert werden.

Einfliisse der Prozessfiihrung auf die kristalline Defektausprigung bei
der PBF-LB/M-Verarbeitung

Erneut wird AMZ4-C1 als Referenzderivat herangezogen. Dazu werden die Dichtewiirfel aus
den Abschnitten 5.1.2 und 5.1.3 hinsichtlich ihrer Amorphizitat analysiert. Eine mogliche
Kristallisation wurde anhand von DSC- und XRD-Analysen ermittelt. Abbildung 45 a)
illustriert die Beugungsspekiren des Pulvers als amorphe Referenz im Vergleich zu drei

unterschiedlich prozessierten AMZ4-C1-Probekorpern. Drei Energiedichtestufen (25, 36 und

4 Konkrete Angaben zu den resultierenden Sauerstoffgehalten werden von den Autoren nicht gemacht.
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5 Ergebnisse und Diskussion

50 J/mm3) werden dazu betrachtet. Die Wiirfel wurden mit einer konstanten Laserleistung
von 40 W und abnehmender Scangeschwindigkeit von 2000 bis 1000 mm/s verarbeitet.
Alle Kurven zeigen das fiir AMZ4 typische amorphe Halo bestehend aus zwei diffusen
Intensitatsmaxima bei 26; ~ 37° und 26, ~ 65°. Ausgepragte kristalline Reflexe sind im
untersuchten Ey-Bereich nicht zu erkennen. Bei etwa 26 = 30° treten schwach ausgeprigte
Reflexe auf, die einen geringen kristallinen Anteil andeuten. Eine Abhingigkeit von den
Prozessparametern ist dabei nicht ersichtlich. Die schwache Ausprigung der
Intensititsmaxima lasst keine eindeutige Zuordnung der Intensititsspitze zu. Die Position
korrespondiert nicht mit den zu erwartenden Primarkristallen CuZr.. Erginzend dazu sind in
Abbildung 45 b) DSC-Analysen von Probekorperfragmenten dargestellt. Aufgetragen ist der

Wirmefluss liber die Temperatur, erneut mit amorphem Pulver als Referenz.
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Abbildung 45: a) XRD-Messungen ausgewdhlter Parametersdtze und des amorphen Ausgangspulvers
als Referenz. B) DSC-Diagramme im Vergleich zum amorphen Ausgangspulver. Daten gemessen mit
der Heizrate 20 K/min, entnommen aus [181].

Bei Betrachtung der Daten der PBF-LB/M-Proben zeigt sich, dass sich Ty und 7, im Vergleich
zum Ausgangspulver verschieben. Die charakteristischen Temperaturen des Glasiibergangs

steigen um etwa 5 K auf T ppr_; 5/ = 664 K und T;}é‘é r-1/m = 706 K Gleichzeitig verringert

sich T ppr_15 /m auf 739 K. Demzufolge schrumpft die Léange der SCL um ~10 K, was auf eine
verringerte Stabilitdt gegeniiber der Kristallisation der PBF-LB/M-Proben im Vergleich zum
Ausgangspulver hindeutet. Die Kristallisationsenthalpie AH, der prozessierten Proben bleibt
im Rahmen der Messgenauigkeit von etwa + 5 % konstant. Auffillig ist die Auspragung des
sekundiaren Kristallisationspeaks. Wie auch beim Pulver handelt es sich um einen
zweigeteilten Peak, der auf eine schrittweise Kristallisation der Proben im DSC-Versuch

schlieBen ldsst. Der zweite Peak der Umwandlungsreaktion ab T.. der PBF-LB/M-
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prozessierten Proben ist deutlich schwiacher ausgepriagt. Der Flacheninhalt nimmt mit
steigender Energiedichte weiter ab. Ausgehend von den Ausfilhrungen zum
Kristallisationsverhalten Zr-basierter BMGs im DSC-Versuch aus Abschnitt 5.1.4 fithren die
Ergebnisse zu der Annahme, dass die Struktur der Probekorper auch von der Prozesshistorie
beeinflusst wird. Die bereits beschriebene schrittweise Kristallisation sauerstoffverunreinigter
Zr-basierter BMGs im DSC zeichnet sich im ersten Schritt durch die Auspriagung von
Quasikristallen aus [180]. Im zweiten Schritt der Kristallisation fiihrt ihre Umwandlung in
CuZr, zu einem erneuten exothermen Peak bei etwa 775 K. Die in den PBF-LB/M-Proben
ersichtliche Abschwichung des sekundaren Peaks lasst die Hypothese zu, dass mit steigender

E, kristalline Anteile in der amorphen Matrix der PBF-LB/M-Probekorper zunehmend.
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Abbildung 46: a) Detailansicht der DSC-Daten zu PBF-LB/M-prozessiertem AMZ4-C1 hergestellt mit
einer Laserleistung von 40 W und varitierender Scangeschwindigkeit. Daten gemessen mit der
Heizrate 20 K/min, entnommen aus [181]. B) Einfluss der Volumenenergiedichte E, auf den
Wirmestrom der Sekunddrkristallisation von PBF-LB/M-prozessiertem AMZ4-Ci1.

Kiindig et al. =zeigen in [180] an Zrs;CuiyoNiyeAlioTis, dass bei hoher
Sauerstoffverunreinigung NiTi,-Typ-Phasen (big cube phase) in frithen Stadien der
Kristallisation unterhalb der Detektionsgrenze konventioneller XRD-Verfahren vorliegen
konnen. Solche strukturellen Abweichungen von der amorphen Phase konnten folglich die
Abschwichung des sekundiren Peaks exothermen Warmestroms begriinden [47,171]. Eine
Spezifizierung dieser These und ihr Beweis erfordern jedoch umfassendere Untersuchungen,
beispielsweise mittels TEM und HESXRD. Beides wird im Rahmen dieser Dissertation nicht

angestrebt.

Zusammenfassend lasst sich mit den Ergebnissen der relativen Dichte aus Abschnitt 5.1.2 in
Bezug auf die untersuchten Parameterkombinationen ein Prozessfenster zur dichten und
amorphen Verarbeitung von 31,25 bis 50J/mm3 fiir AMZ4-C1 determinieren. Hohere
Energiedichten wurden aufgrund zunehmender Prozessinstabilitit nicht untersucht.
Ausgehend von den Ergebnissen werden im Folgenden die Auswirkungen weiterer

Pulvercharakteristika auf die Prozessierbarkeit evaluiert.
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Verarbeitung des teilkristallinen Ausgangspulvers AMZ4-G1

Die Analyse der Ausgangspulver hat ergeben, dass AMZ4-G1 priexistente Kristalle in der
Pulverschiittung aufweist. Die Auswirkungen homogener Keime in Zr-basierten BMGs beim
artverwandten Laserschweiflen werden von Shen und Tsai in [171] beschrieben. Die Autoren
zeigen anhand von Zrg ;TizAloNi,Cuyyy, dass priexistente Keime im Material die
Kristallisation in der WEZ fordern. Im Hinblick auf die Verarbeitung im PBF-LB/M-Verfahren
lasst sich daraus die Fragestellung ableiten, ob sich auch eine Kristallisation des Pulvers

negativ auf die Glasbildung im PBF-LB/M-Verfahren auswirkt.

Die vorab beschriebene Verwendung grobkorniger Partikel fithrt zu einer Teilkristallinitit des
Ausgangsmaterials. Daraus leitet sich die These ab, dass die Glasbildung erschwert oder
verhindert wird. Gleichzeitig werden grobere PSDs mit einer verringerten Packungsdichte der
Pulverschicht assoziiert. Nachfolgend wird daher der Einfluss auf die defektfreie
Verarbeitbarkeit im PBF-LB/M-Verfahren in Anlehnung an die in Abschnitt 5.1.2 aufgezeigte
Methodik beschrieben und diskutiert. Die thermophysikalische Analyse der prozessierten
Proben ist in Abbildung 47 a) dargestellt. Aufgetragen ist die Kristallisationsenthalpie AH, der

Proben gegeniiber der applizierten Volumenenergiedichte Ey.
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Abbildung 47: a) Kristallisationsenthalpie AHx von PBF-LB/M-prozessierten Dichtewiirfeln aus
AMZ4-G1 in Abhdngigkeit zur applizierten Volumenenergiedichte gegliedert nach der jeweiligen
Laserleistung. Datenpunkte korrespondierend mit b) und c) sind symbolisch hervorgehoben. B) XRD-
Messungen eines niedrigenergetisch (blau) und hoherenergetisch (rot) prozessierten Dichtewiirfels
aus AMZ4-G1. C) DSC-Messungen (Heizrate 60 K/min) der jeweiligen Proben. Daten und Abbildung
aus [165].

Bis zu einer Volumenenergiedichte von 35 J/mm3 zeigt sich unabhingig von der Laserleistung
ein weitestgehend konstanter AH,-Wert von 4,36 + 13,5 kJ/g-atom. Im Hinblick auf die

AH.-Referenz von 4,2 bis 4,7 kJ/g-atom deuten die Ergebnisse damit erneut auf tiberwiegend
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amorphe Proben hin. Die Werte liegen weiterhin deutlich iiber dem AH.-Wert des
Ausgangspulvers AMZ4-G1 von 1,68 kJ/g-atom, was auf eine Steigerung des amorphen
Phasenanteils der Proben gegeniiber dem teilkristallinen Pulver hindeutet. Ab einer
Volumenenergiedichte E, > 35,13 J/mms3 sinkt die Kristallisationsenthalpie AH, sukzessive,
korrespondierend mit einer zunehmenden Kristallisation der Proben. Bei konstanter
Linienenergiedichte weisen Dichtewiirfel, die mit niedriger Laserleistung von 40 W prozessiert
wurden, graduell hohere AH,-Werte auf. Im Gegensatz dazu weisen 70-W-Dichtewiirfel einen

ausgepragteren AH,-Abfall mit steigender Volumenenergiedichte auf.

Abbildung 47 zeigt exemplarisch die Auswirkungen niederenergetischer und
hoherenergetischer Prozessparameter auf die XRD- und DSC-Signale. Niederenergetisch
hergestellte Proben mit einem Energieeintrag E,, < EJ*** zeigen das charakteristische amorphe
Halo (Abbildung 47 b), blaue Kurve) und eine Kristallisationsenthalpie AH, von ~4,4 kJ/g-
atom, was im Rahmen der Detektionsgrenzen der Verfahren auf eine amorphe Probe
hindeutet. Ein gesteigerter Energieeintrag hingegen fiihrt zu einem diskreten
Intensititsmaximum bei 26 = 38,9 im XRD-Signal, das auf die konstruktive Interferenz eines
kristallinen Gitters schliefen ldsst (Abbildung 47 b), rote Kurve). Dabei lassen Anzahl und
Auspragung der Intensitatsspitzen keine eindeutige Zuordnung zu einer kristallinen Spezies
zu. Ergebnisse von Pacheco et al. in [135] und Sohrabi et al. in [182] legen jedoch nahe, dass es
sich um Cu.Zr,O handelt. Die Kristallisation spiegelt sich auch in einer Abnahme der

Kristallisationsenthalpie AH, auf etwa 3,25 kJ/g-atom wider (Abbildung 47 c).

Die eingangs formulierte These, dass kristalline Anteile im Ausgangspulver die Glasbildung im
PBF-LB/M-Verfahren verhindern, lasst sich damit falsifizieren. Wahrend der Verarbeitung
scheinen priexistente Kristalle vollstandig aufgeschmolzen zu werden und das
Materialvolumen anschlieBend amorph zu erstarren. Die Beobachtung deckt sich mit
Ergebnissen von Deng et al. in [183], die ebenfalls eine amorphe Erstarrung von
teilkristallinem Ti-basierten BMG-Pulver feststellen konnten. Eine Kristallisation des
Ausgangsmaterials stellt damit keine Limitation in der Pulverherstellung dar. Folglich kann
der nutzbare Pulveranteil bei der Fraktionierung gesteigert werden. Auch die Verwendung von
HeiBgas zur Steigerung der Spharizitat wahrend der Zerstaubung kann perspektivisch zur

Erhohung der Ausbeute genutzt werden.

Im Vergleich zu AMZ4-C1 ergibt sich jedoch ein reduziertes Prozessfenster. Einerseits ist im
Vergleich zu den feinkornigeren Pulverderivaten AMZ4-C1 und -C2 bis -C4 eine erhohte
Energiedichte notwendig, um relative Dichten iiber 99,5 % zu erreichen. Gleichzeitig zeigt sich
im Hinblick auf AMZ4-C1 ein verminderter Widerstand gegeniiber Kristallisation, was sich in
der abnehmenden Kristallisationsenthalpie mit steigender E, widerspiegelt. Wahrend AMZ4-

C1 bis zu einer E, von etwa 50 J/mm3 amorphe Verarbeitung zulasst, zeigen sich fiir AMZ4-G1
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bereits ab 35,13 J/mm3 deutliche Anzeichen kristalliner Phasenanteile. Eine defektarme

Verarbeitung ist damit in einem E,-Intervall von 31,25 bis 35,13 J/mm3 moglich.

Fir die zunehmende Kristallisation lassen sich zwei mogliche und ggf. komplementir
wirkende Ursachen herleiten. Erstens prigt sich bei der Verarbeitung von AMZ4-G1 eine
groBere effektive Schichtdicke aus (siehe Abschnitt 5.1.3). Aufgrund der gegeniiber dem
Festkorper verringerten Warmeleitfahigkeit des Pulvers ist bei einer gesteigerten Schichtdicke
eine Abnahme der lokalen Abkiihlrate zu erwarten. Numerische Analysen der Laser-Material-
Interaktion im PBF-LB/M-Prozess von Ti6Al4V in [184] prognostizieren, dass eine Steigerung
der nominellen Schichtdicke von 25 um auf 75 um die Abkiihlrate von 9,64*105 K/s auf
6,02%105 K/s senkt. Der zweite Aspekt ist der gesteigerte Sauerstoffgehalt der Pulvermischung
AMZ4-G1 gegeniiber AMZ4-C1. Wie bereits beschrieben, fordert Sauerstoff die heterogene
Keimbildung in Zr-basierten BMGs und reduziert damit die GFA. Vor diesem Hintergrund
wird nachfolgend der Einfluss der Sauerstoffverunreinigung auf die Verarbeitbarkeit bzw. das

resultierende Prozessfenster von AMZ4 im PBF-LB/M-Verfahren untersucht.

Einfluss des Sauerstoffgehalts auf die Verarbeitung von AMZ4

Die in Kapitel 5.1.3 beschriebenen Dichtewiirfel aus den AMZ4-Derivaten C2, C4 und C5 (je
mit einer PartikelgroBe von 10 bis 45um) wurden hinsichtlich ihrer strukturellen
Eigenschaften mittels XRD- und DSC-Messungen analysiert. Die Pulver weisen drei
verschiedene Sauerstoffkontaminationen von 2292 ug/g bis 600 pg/g auf. Abbildung 48 zeigt
die Kristallisationsenthalpie in Abhingigkeit zur Volumenenergiedichte E, fiir AMZ4-C2
(2292 pg/g) und AMZ4-C4 (1100 ng/g). Dabei markiert die jeweils linke grau gestrichelte Linie
bei 25 J/mm3 die untere Grenze zur dichten Verarbeitung (pre > 99,5 %) E™, abgeleitet aus

den Dichtemessungen in Kapitel 5.1.3.
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Abbildung 48: Kristallisationsenthalpie AH. der PBF-LB/M-prozessierten Dichtewiirfel der
applizierten Volumenenergiedichte gegliedert nach der jeweiligen Laserleistung von a) AMZ4-C2 mit
2292 ug/g Sauerstoff und b) AMZ4-C4 mit 1100 ug/g Sauerstoff. Daten gemessen mit 60 K/min und
entnommen aus [165].
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Die Ergebnisse der AMZ4-C2-Dichtewtirfel (Abbildung 48 a) zeigen einen stetigen Abfall der
Kristallisationsenthalpie mit steigender E,. Bei gleicher Volumenenergiedichte zeigen hohere
Leistungen geringere AH,-Werte und einen schnelleren Abfall der Kurven. Wie bereits fiir
AMZ4-G1 beschrieben, deutet die Abnahme auf einen steigenden kristallinen Anteil in den
Probekorpern hin. Bei einer applizierten Laserleistung von 40W und einer
Volumenenergiedichte von 25 J/mm3 betragt die Kristallisationsenthalpie AH. 4,5 kJ/g-atom.
Bezogen auf die Pulverreferenz lasst sich auf eine iiberwiegend amorphe Struktur der Probe
schlieBen. Im Hinblick auf eine dichte und iiberwiegend amorphe Verarbeitung ergibt sich
daraus fiir AMZ4-C2 ein Parameterfenster von etwa 25 bis 31,25 J/mm3. Im Vergleich dazu
zeigt Abbildung 48 b) die korrespondierenden Datensidtze der AMZ4-C4-Dichtewiirfel,
hergestellt mit einer Sauerstoffverunreinigung von 1100 pg/g im Ausgangspulver. Kontrar zu
AMZ4-C2  weisen alle untersuchten Dichtewiirfel eine nahezu konstante
Kristallisationsenthalpie AH von 4,34 + 1,03 kJ/g-atom auf. Von einer Untersuchung von E,-
Werten iiber 45 J/mm3 wurde aufgrund von Kollisionen der entsprechenden Proben mit dem

Beschichter abgesehen.

a) b)
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Abbildung 49: XRD-Diffraktogramme der PBF-LB/M-prozessierten Dichtewiirfel fiir ausgewdhlte Ev-
Stufen, gegliedert nach der jeweiligen Laserleistung von a) AMZ4-C2 mit 2292 ug/g Sauerstoff und b)
AMZ4-C4 mit 1100 ug/g Sauerstoff. Daten aus [165].

Weitere Analysen mittels XRD sind in Abbildung 49 zusammengefasst. Abbildung 49 a) zeigt
die Diffraktogramme ausgewdhlter E,-Stufen fiir unterschiedliche Laserleistungen fiir AMZ4-
C2-Dichtewiirfel. Die Beugungsspektren der 25-J/mms3-Proben zeigen keine ausgeprigten
kristallinen Reflexe. Das diffuse Halo weist eine Steigungsidnderung der rechten Flanke bei
26=39,8° auf. Ab einer E, von 28,125 J/mm3 prigen sich fiir Leistungen von 55 W und 70 W
erste diskrete kristalline Reflexe im besagten Bragg-Winkel aus, deren Intensitit bei Proben,
die mit 31,25 J/mm3 prozessiert wurden, fiir beide Leistungsstufen weiter zunimmt. Die mit
40 W hergestellten Proben weisen keine diskreten Peaks auf. Die Beobachtungen bestitigen

damit den Trend der DSC-Messungen aus Abbildung 48 a), dass hohere Leistungen bei
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gleicher E, eine Kristallisation des Probenmaterials begiinstigen. Im Vergleich zu den Pulvern
mit hohem Sauerstoffgehalt weisen die Diffraktogramme der hier untersuchten AMZ4-C4-
Proben weder eine Unstetigkeit des amorphen Halos noch diskrete Peaks auf. Die Beobachtung
ist dabei unabhingig von der applizierten Laserleistung und der Volumenenergiedichte.
Demnach ist im Rahmen der untersuchten Prozessbedingungen bis zu einer E,-
Stufe > 40 J/mm3 keine kristallisationsbedingte Obergrenze des Prozessfensters AMZ4-C4 zu

ermitteln.

Das schmale Prozessfenster fiir AMZ4-C2 wird durch Arbeiten von Marattukalam et al. in [174]
reproduziert. Die Autoren ermitteln in einer Parameterstudie zur dichten und
rontgenamorphen Verarbeitung von AMZ4 (Sauerstoffgehalt von etwa 2000 pg/g) auf einer
EOS M100 eine ProzessfenstergroBe von A1,25 J/mm3. Konkret ergibt sich ein Prozessfenster
von 18,75 bis 20J/mm3 bei Verwendung einer konstanten Scangeschwindigkeit von
2000 mm/s und eines konstanten Hatches von 0,1 mm. Die Verschiebung des Prozessfensters
zu niedrigeren E, in der Studie lasst sich auf den deutlich gesteigerten Hatch von 0,1 mm in

[174] zurtickfiihren.

5.1.5 Zwischenfazit — Parameterentwicklung fiir Zrs;o,3Cu-=s,8Al4,6Nby,5
Die resultierenden E,-Fenster der untersuchten AMZ4-Derivate sind in Abbildung 50 a)
zusammengefasst. Das Balkendiagramm zeigt die Spannweite der applizierbaren
Volumenenergiedichte E, der jeweiligen Charge, unter Beriicksichtigung einer relativen Dichte
iiber 99,5 % und einer Kristallinitat unterhalb der Detektionsgrenze der in dieser Arbeit
verwendeten DSC- und XRD-Methode.

a) b)
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Abbildung 50: a) Zusammenfassung der resultierenden Prozessfenster fiir eine amorphe und dichte
Erstarrung der untersuchten AMZ4-Derivate, angelehnt an [165]; b) schematischer Zusammenhang
der Laserleistung und Verfahrgeschwindigkeit mit prozesstechnischen Defektursachen des PBF-LB/M
und dem resultierenden Prozessfenster in Anlehnung an [16], adaptiert auf die Verarbeitung von
BMGs.
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Die Ergebnisse zeigen, dass der Sauerstoffgehalt des Ausgangspulvers mafBgeblich fiir das
resultierende Prozessfenster AMZ4 im PBF-LB/M-Verfahren ist. Dies ldsst sich auf die
katalytische Wirkung von Sauerstoff hinsichtlich der Kristallisation Zr-basierter BMGs
zurilickfiihren. Obwohl die nominellen kritischen Abkiihlraten von AMZ4 im PBF-LB/M-
Verfahren weit {ibertroffen werden, senkt die inhdrente Sauerstoffverunreinigung der Pulver
die GFA des Materials so weit herab, dass bei unzureichender Prozessauslegung zunehmende
kristalline Anteile in den Erzeugnissen zu beobachten sind. Es lisst sich konstatieren, dass die
Volumenenergiedichte E, nur eingeschrankt zur Bewertung und Beschreibung des
Prozessfensters geeignet ist. Es zeigt sich derivatiibergreifend fiir AMZ4-C2 und AMZ4-B1,
dass bei konstanter Volumenenergiedichte E, hohere Laserleistungen eine Zunahme
kristalliner Defekte zur Folge haben. Weiterhin spiegelt sich die Erkenntnis auch im Vergleich
zu Literaturwerten in [174] wider, bei denen die Variation des Hatches zu einer Verschiebung

des Prozessfensters fiihrt. Bezugnehmend auf die in Kapitel 3 formulierte Fragestellung:

»Welchen Einfluss hat die Pulverbeschaffenheit auf die Verarbeitung glasbildender
Legierungen im PBF-LB/M-Verfahren hinsichtlich einer moglichen Kristallisation und

Porositdt?“
lassen sich die folgenden Schlussfolgerungen festhalten:

e Die XRD- und DSC-amorphe und dichte Verarbeitung der glasbildenden Legierung
AMZ4 mittels PBF-LB/M-Verfahren ist grundsatzlich moglich.

e Das Prozessfenster wird limitiert durch Kristallisation bei hoher E, und LoF bei
geringer E,,

e Teilkristallinitat und FlieBhilfen im Ausgangspulver beeintrachtigen die Verarbeitung
im PBF-LB/M im Rahmen der Untersuchungen nicht.

e Die Packungsdichte der Pulverschiittungen korreliert mit der erforderlichen
Energiedichte zur dichten Verarbeitung.

e Bei hohen Sauerstoffgehalten im Ausgangspulver wird das Prozessfenster durch

Kristallisation bei gesteigerten Energiedichten begrenzt.

Im Hinblick auf die Vielfaltigkeit der thermischen Historie in PBF-LB/M-Bauteilen bedarf es
einer hinreichend wissensbasierten Prozessauslegung. Schematisch ergibt sich, wie in
Abbildung s50b) illustriert, fiir die Prozessentwicklung damit neben Kklassischen
Einschrankungen der Prozessparameterwahl durch Balling, LoF und Keyhole die
Kristallisation als zusétzlich zu beriicksichtigende Randbedingung. Vor diesem Hintergrund
werden in Abschnitt 5.3 grundlegende Aspekte der thermischen Historie bei der Verarbeitung
von BMGs im PBF-LB/M-Verfahren analysiert und diskutiert. Vorab werden nachfolgend die
Auswirkungen der Pulverbeschaffenheit und Prozessfiihrung auf die mechanischen

Eigenschaften evaluiert.
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5.2 Mechanische Eigenschaften PBF-LB/M-prozessierter
ZI'59,3C“28,8Al4,6Nb1,5'PI'0ben

Die makrostrukturelle Integritit spielt eine entscheidende Rolle in Bezug auf die mechanische
Festigkeit. Gasporositiaten und LoF-Fehlstellen sind wiederkehrende Herausforderungen in
PBF-LB/M-Bauteilen, die insbesondere bei sproden Materialien als kritische
Versagensinitiatoren wirken konnen [133,185]. Vor dem Hintergrund des teilweise schmalen
Prozessfensters zwischen Kristallisation und LoF bei BMGs ergibt sich die Fragestellung,
welche Mechanismen maBgebend fiir die mechanischen Eigenschaften von AMZ4 sind.
Nachfolgend werden daher die Einfliisse von Geometrie und Sauerstoffkontamination auf die

mechanischen Eigenschaften analysiert.

5.2.1 Geometrische Einfliisse

Fiinf verschiedene Biegebalkengeometrien aus AMZ4-C1 und AMZ4-C2 mit je vier Proben
wurden hergestellt. Die Wahl der Prozessparameter basiert auf den Ergebnissen aus Abschnitt
5.1.4. Dazu wurde eine Laserleistung von 40 W gewihlt (Maschine: EOS M100 - Abschnitt 4.2).
Die Scangeschwindigkeit wurde derivatabhingig auf 1600 mm/s (AMZ4-C1) und 2000 mm/s
(AMZ4-C2) eingestellt. Im Inneren der Probekorper sind gleichseitige wabenférmige
Kavitiaten (engl.: honeycombs — HCs) der Hohe h gemiaB Abbildung 51 eingebracht. Die

verbleibende Umhiillung aus Vollmaterial hat eine Wandstarke von 0,55 mm.

Lange= 25,2 mm Tiefe = 2.8 mm

Struktur A Struktur B Struktur C Struktur D Struktur E
h=0,12 mm h=0,16 mm h=0,21 mm h=0,33 mm h=0,77 mm

Abbildung 51: Darstellung der untersuchten Probegeometrien und der resultierenden Biegebalken
(geschliffen). Struktur A, B und C liegen an der Auflosungsgrenze und spiegeln damit unregelmdpfige
Porositdt anstatt einer Honeycombstruktur wider. Abbildungen in Anlehnung an [186].

Auf Basis der CAD-Daten ergibt sich durch die geometrischen Variationen eine nominelle
Reduktion der relativen Dichte von 100 % auf 64,75 % (siehe Abbildung 51). In Anbetracht der
Probekorper (Abbildung 51 rechts) zeigt sich bereits makroskopisch, dass die Strukturen A—C
unterhalb der Auflosungsgrenze der Anlage liegens. Abbildung 52 zeigt Schliffbilder
ausgewahlter Biegebalken hergestellt aus AMZ4-C2 im Querschliff. Der Bereich der HCs ist

durch gestrichelte Linien gekennzeichnet. Statt diskreter Wabenstrukturen prigen sich

5 Die Auflosungsgrenze hingt neben der Pulverbeschaffenheit und anlagenseitigen Randbedingungen
auch mafBgeblich von der verwendeten Belichtungsstrategie ab. Von einer entsprechenden
Prozessoptimierung wurde in diesem Zusammenhang abgesehen.
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unregelmaBig geformte Fehlstellen aus, die im Hinblick auf ihre Morphologie und Entstehung
LoF-Fehlstellen zugeordnet werden konnen. In Struktur A sind die nominellen HCs nicht
dargestellt worden, stattdessen zeigen sich unregelmiaBig verteilte Fehlstellen bis zu einer
Ausdehnung von 50 um. Angrenzende Schmelzspuren haben einen GroBteil der Kavititen
wieder zugeschmolzen und damit ,ausgeheilt’. Mit zunehmender WabengroBe ,h‘ nihert sich

die Morphologie den nominellen CAD-Daten an (siehe Abbildung 51 und Abbildung 52).

i e o e - - —— - -

Strukur A-—h=0,12 mm - 500‘ um StrukurB—h = 0,16 mm . 500 pym
Abbildung 52: Querschliffe der HC-Biegebalken A-C aus AMZ4-C2. Die gestrichelten Linien
kennzeichnen den Bereich der HCs.

Strukur C — h =0,2 mm .500 um |

Kavitiaten der Strukturen B konnen mit einem Durchmesser von etwa 100 um angenahert
werden. Die Verteilung entspricht den CAD-Daten, vereinzelte Waben sind zugeschmolzen
(rot markiert). Mit einer Wabenhohe von 0,2 mm (Struktur C) ist eine Abbildung aller Waben
durch Kavititen ersichtlich. Es zeigt sich eine erhebliche Formabweichung und annahernde
GroBe von 180 um. Zusitzlich zu den erzwungenen Kavitaten sind vereinzelt Gasporosititen
im Bulk und im HC-Bereich der Proben zu erkennen, die einen Anteil von ~0,05 % Porositit
an der Gesamtporositit einnehmen. Die resultierende relative Dichte als Folge der HC-

Geometrieanpassung ist in Abbildung 53 fiir AMZ4-Chargen zusammengefasst.
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Abbildung 53: Optische relative Dichte der Probekorper in Abhdngigkeit von ihren Geometrien,
hergestellt aus AMZ4-C1 (a) und AMZ4-C2 (b). Abbildungen in Anlehnung an [186].

Fiir AMZ4-C1 nimmt die relative Dichte von 99,5 % der massiven Referenzprobe graduell auf

69,9 % fiir die HC-Struktur E ab. Geometrie C weist eine erhohte Standardabweichung auf.
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Hier zeigen sich LoF-Fehlstellen im Vollmaterial und im HC-Bereich der Probe (sieche Anhang
E), die auf eine lokal fehlerhafte Pulverzufuhr zuriickzufiihren sind. Im Vergleich dazu zeigt
AMZ4-C2 leicht verringerte relative Dichten fiir Struktur A und B auf. Als Ursache dafiir kann
die verringerte PSD angenommen werden. Die kleinere PartikelgroBe verringert die
Wahrscheinlichkeit des Zuschmelzens der HC-Kavititen und verbessert damit das
Auflésungsvermogen des Prozesses. Mit einer Abweichung von 0,6 % (Struktur A) und 1,0 %
(Struktur B) ist der Effekt auBerhalb der Standardabweichung aber dennoch als geringfiigig
anzusehen. Zur Berechnung der resultierenden Spannung sind die jeweiligen
Flachentragheitsmomente erforderlich. Aufgrund der HC-Struktur variiert das
Flachentragheitsmoment I iiber die Probenliange. Dabei ist die Position der Risseinleitung wie
auch die exakte Geometrie der innenliegenden Waben im Rahmen dieser Arbeit nicht ermittelt
worden. Stattdessen wurde I anhand der gemessenen duBeren Balkendimensionen in
Kombination mit der nominellen HC-Geometrie iiber die Probenlinge gemittelt. Die
Berechnung erfolgte mittels Creo Parametric® [186]. Abbildung 54 zeigt die iiber jeweils vier
Balken gemittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir AMZ4-C1 und AMZ4-C2. Alle Proben
zeigen einen linearen Anstieg der Spannung bis hin zu einem sproden Bruch. Ausnahme davon
ist HC-Struktur E der Charge AMZ4-C2. Hier zeigt sich ein stufenweiser Bruch, der zu einem
quasiplastischen Bruchverhalten fiihrt. Beide AMZ4-Chargen weisen E-Moduli von ~83 GPa
fiir die Referenzbalken auf. HC-Strukturen groBer als 0,2 mm (Struktur C) fithren zu einer
deutlichen Abnahme des E-Moduls auf 68 GPa fiir Struktur E.
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Abbildung  54: Darstellung der  gemittelten  Spannungs-Dehnungs-Diagramme  der
Biegebalkenstrukturen A—E im Vergleich zur Referenz jewelils fiir AMZ4-C1 (1581 ug/g O--Gehalt) und
AMZ4-C2 (2292 ug/g O=-gehalt). Daten aus [186].

Die Referenzprobe von AMZ4-C1 erreicht eine Biegefestigkeit von 2070 + 15 MPa, was der
Streckgrenze von gegossenem AMZ4 entspricht, ohne jedoch die fiir gegossenes Material zu
erwartende Plastizitit aufzuweisen. AMZ4-C2 zeigt mit 1688 + 42 MPa eine etwa 20 %

geringere Festigkeit.
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5.2 Mechanische Eigenschaften PBF-LB/M-prozessierter Zr59,3Cu28,8Al4,6Nb1,5-Proben

Im Hinblick auf die HC-Strukturen ist auffillig, dass trotz sinkender relativer Dichte eine
Verfestigung des Materials im Vergleich zur Referenz zu beobachten ist. Der Zusammenhang

ist in Abbildung 55 zusammengefasst.
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Abbildung 55: Relative Dichte und Biegefestigkeit der untersuchten HC-Strukturen fiir AMZ4-C1 (a)
und AMZ4-C2 (b).

AMZ4-C1 zeigt fiir die HC-Strukturen A und B eine von 2070 + 15 MPa auf 2220 + 76 MPa
(Struktur A) und 2210 + 40 MPa (Struktur B) gesteigerte Festigkeit. Eine Entfestigung tritt ab
StrukturgréBe C auf und mindert die Biegefestigkeit bis auf 1799 + 42 MPa fiir Struktur E ab.
Ein analoges Verhalten ist auch fiir AMZ4-C2 (Abbildung 55 b) zu beobachten. Hier ist eine
Verfestigung bis zur WabengréBe von Struktur D zu beobachten. Demzufolge erfahren
AMZ4-C1 und AMZ4-C2 bis zu einer Porositit von ~15 % bzw. ~20 % keine signifikante
Entfestigung. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass die Spannungskonzentration im Biegeversuch
maBgeblich an den AuBenkanten der Proben lokalisiert ist. Fiir eine offenporige Gestaltung
solcher Leichtbaustrukturen kann demnach eine vorzeitige Entfestigung prognostiziert
werden. Fiir innenliegende Materialeinsparungen stellen die Ergebnisse eine

vielversprechende Basis dar.

5.2.2 Einfluss des Sauerstoffgehalts im Ausgangspulver

Zur Evaluation des Einflusses der Sauerstoffverunreinigung auf die mechanischen
Eigenschaften wurden aus den jeweiligen Pulvern erneut vier Biegebalken mit den
korrespondierenden Parametersatzen zur dichten und amorphen Verarbeitung (abgeleitet aus
Abschnitt 5.1) hergestellt. Abbildung 56 a) zeigt die gemittelten Spannungs-Dehnungs-
Diagramme der Versuche zusammen mit den Daten einer gegossenen Probe aus [54]. Wie
bereits fiir AMZ4-C1 und -C2 dargestellt, brechen auch Biegebalken aus den Chargen AMZ4-
C3, -C4 und -B1 sprode ohne Anzeichen makroskopischer Duktilitdt. Eine Zusammenfassung
der resultierenden Biegefestigkeit in Abhingigkeit vom Sauerstoffgehalt der Pulverderivate ist
in Abbildung 56 b) dargestellt. Es zeigt sich eine deutliche Abhingigkeit zwischen dem
Sauerstoffgehalt und den mechanischen Kennwerten. AMZ4-C5 (600 pg/g) mit dem

geringsten Sauerstoffgehalt erreicht die maximale Festigkeit von 2103 + 97 MPa, was der
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5 Ergebnisse und Diskussion

FlieBgrenze des gegossenen Materials entspricht. Mit steigendem Sauerstoffgehalt sinkt die
Biegefestigkeit zuerst moderat auf 2067 + 67 MPa bei AMZ4-C1i (1581 ug/g). Hohere
Sauerstoffgehalte von 1835 ug/g (AMZ4-B1) und 2292 ng/g (AMZ4-C2) fithren zu einer
sprunghaften Abnahme der Festigkeit auf 1795+ 16,5 MPa und 1688 + 42 MPa. Die

Beobachtung spiegelt sich auch in den erreichbaren elastischen Dehnungen beim Bruch wider.
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Abbildung 56: a) Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurven der untersuchten AMZ4-Derivate in
Abhdngigkeit zum Sauerstoffgehalt im Vergleich zu einer gegossenen Probe (Daten aus [54]). B)
ﬁ%\f;}l.tierende Biegefestigkeit in Abhdngigkeit zum Sauerstoffgehalt. Daten und Abbildungen aus
Eine Entfestigung und Versprodung PBF-LB/M-gefertigter BMGs ist zahlreich publiziert
[53,129,132,140,187]. Bordeenithikasem et al. fithren in [132] die verringerte Festigkeit und
das sprode Versagen auf Teilkristallinitit und verbleibende Restporositit in den Proben
zuriick. Zur Beschreibung des sproden Versagens eines Materials wird allgemein die
Bruchzihigkeit verwendet. Der zugehorige Kennwert, bei dem eine kritische Rissausbreitung
zu einem sproden Gewaltbruch fiihrt, ist der kritische Spannungsintensitatsfaktor Ki. (Formel
39):
Kie=0-ym-a.'Y Formel 39

Dabei ist o die vorherrschende Spannung, a. die kritische Risslainge und Y der
Geometriefaktor, der sich mit zunehmender ProbengroBe 1 annédhert. Best et al. nehmen fiir
Untersuchungen der Bruchzihigkeit von AMZ4 in [188] Y als 2/t an. Die Autoren ermitteln
eine Bruchzahigkeit K,c von 24 bis 29 MPavm fiir PBF-LB/M-prozessiertes AMZ4 mit einem
Sauerstoffgehalt von 1271 ug/g. Unter diesen Rahmenbedingungen ergibt sich eine kritische
Anrisslinge a. von 400 um und 555 um. Damit sind Poren als singuldre Ursache fiir die
Risseinleitung und das sprode Versagen aus den vorangegangenen Versuchsreihen
ausgeschlossen. Das spiegelt sich auch in den Ergebnissen aus Abschnitt 5.2.1 wider, die einen
geringen Einfluss kiinstlich erzeugter innenliegender Porositat auf die Festigkeit darlegen. Das
gewiahlte Probendesign erlaubt jedoch keinen abschlieBenden Beleg, da die maximale

Spannung im Biegeversuch an der Probenoberfliche lokalisiert ist. Demnach kann die

77



5.2 Mechanische Eigenschaften PBF-LB/M-prozessierter Zr59,3Cu28,8Al4,6Nb1,5-Proben

gemessene Spannung beim Bruch nicht auf die vorliegende Spannung in den innenliegenden
Porosititen iibertragen werden. Dennoch legt eine konstante Festigkeit bis zu einer Porositat
von 10 % mikrostrukturelle Charakteristika als Ursache fiir Entfestigung und Versprodung
nahe. Diese lassen sich insbesondere aus den unterschiedlichen Festigkeiten in Abhéangigkeit
vom Sauerstoffgehalt im Pulver ableiten. Die Vermutung wird auch durch Ergebnisse von Best
in [140,188] untermauert, die eine Steigerung der vorlaufigen Bruchzihigkeit Kq von 28,7
MPavm (PBF-LB/M-prozessiert, 1271 ug/g Sauerstoff) auf 138 MPavm (As-cast, 168 ug/g
Sauerstoff) feststellen. Ausgehend von den Ergebnissen in Abschnitt 5.1.4 werden nachfolgend

zwel wesentliche Mechanismen diskutiert.

Zum einen beeinflusst Sauerstoff die nah- und mittelreichweitige Ordnung in Zr-basierten
BMGs [48,50,51,140,188,189]. Arbeiten von Han et al. in [177] lassen darauf schlieBen, dass
eine zunehmende Anzahl ikosaedrischer Cluster die atomare Mobilitdt verringert. Dies
reduziert die Anzahl der entstehenden Scherbiander und wirkt sich versprodend auf die
amorphe Phase aus. Ein solcher Mechanismus scheint auf Basis der Ergebnisse aus Abbildung
56 a) und b) bis zu einem Sauerstoffgehalt von 1581 pug/g zu der beobachteten Versprodung

und geringfiigigen Entfestigung zu fiihren.

Ein zweiter Entfestigungsmechanismus fiihrt zur sprunghaften Reduktion der Bruchfestigkeit
ab einem Sauerstoffgehalt von 1835 ug/g im Ausgangspulver. Pacheco et al. berichten in [135],
dass je nach Prozessfiihrung Cu.Zr,O-(Nano)-Kristallite in PBF-LB/M-prozessiertem AMZ4
auftreten konnen. Solch kristalline Fehlstellen konnen als mikrostrukturelle Kerben in BMGs
wirken und so zu einer Versprodung und Entfestigung fiihren [190]. Es ist anzunehmen, dass
die Anzahl und Verteilungsdichte solcher Fehlstellen mit dem Sauerstoffgehalt
zusammenhingt und damit die schlagartige Entfestigung bei Sauerstoffgehalten iiber
1581 ug/g verursacht. Zur nidheren Analyse des Effekts wurden die Biegebalken mittels
HESXRD durch den LMW Saarbriicken analysiert. Die Messmethode ermoglicht eine
gesteigerte Auflosung und Detektionssensitivitait gegeniiber konventionellen XRD-
Messungen. Die Ergebnisse sind in Anlehnung an [165] in Abbildung 57 dargestellt. Der Graph
stellt die normierten und integrierten Diffraktionskurven (I(Q)) dar. Als Referenz gilt erneut
eine Gussprobe (As-cast), die einen kontinuierlichen Verlauf des amorphen Halos zeigt. Die
aus den sauerstoffreichen Pulvern AMZ4-C2 und -B1 hergestellten Biegebalken weisen im
Gegensatz dazu leichte Abweichungen auf (vergroBert dargestellt und mit gepunkteter Linie
gekennzeichnet). Wenngleich keine klaren kristallinen Reflexe erkennbar sind, lassen
Intensitatsspitzen auf (nano-)kristalline Anteile schlieBen. Biegebalken, die mit
sauerstoffarmen Pulvern hergestellt wurden (AMZ4-C1, -C4 und -C5), zeigen hingegen keine

derartigen UnregelmaBigkeiten im Kurvenverlauf.
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Abbildung 57: HESXRD-Analysen von Biegebalken hergestellt aus den jeweiligen AMZ4-
Pulverderivaten. Daten und Abbildung aus [165].

Wie bereits in Abschnitt 5.1.4 thematisiert, reduziert Sauerstoff die GFA von Zr-basierten
BMGs, was zur Schrumpfung des Prozessfensters fiihrt. Dies kann bei der PBF-LB/M-
Verarbeitung von AMZ4 zur Bildung von (nano-)kristallinen Cu.Zr,O-Phasen fiihren
[135,174,191]. Die hohen Abkiihlraten wiahrend des Prozesses scheinen Grofe und Anzahl
dieser kristallinen Fehlstellen ausreichend zu begrenzen, um unterhalb der Detektionsgrenzen
von XRD- und DSC-Methoden zu liegen. Die gesteigerte Brillanz der HESXRD-Strahlung
hingegen zeigt, dass sich trotz einer weitestgehend amorphen Matrix Abweichungen des
amorphen Halos auspragen konnen. Das deutet darauf hin, dass Proben hergestellt mit einem
Sauerstoffgehalt iiber 1581 ug/g (nano-)kristalline Fehlstellen aufweisen. Damit lasst sich die
Hypothese aufstellen, dass sich die sprunghafte Abnahme der Biegefestigkeit ab einem
Sauerstoffgehalt > 1581 ug/g im Ausgangspulver (siehe Abbildung 56 b) auf die Bildung
kristalliner Fehlstellen zuriickfiihren lasst. Ein Beweis der Hypothese kann beispielsweise tiber
TEM-Analysen erfolgen, die im Rahmen dieser Arbeit nicht angestrebt wurden. Im Hinblick
auf die Ergebnisse aus Abschnitt 5.2.1 (Abbildung 55) zeigt sich, dass makrostrukturelle
Defekte wie Poren im Bauteilinneren hinsichtlich der statischen Festigkeit im Biegeversuch

gegeniiber der Sauerstoffkontamination untergeordnet sind.

5.2.3 Einfluss des Prozessgases

Neben der Erschmelzung und Verdiisung des Pulvermaterials stellt der PBF-LB/M-Prozess
eine weitere Quelle fiir die Sauerstoffaufnahme entlang der Prozesskette dar. Dietrich et al.
berichten in [192] beispielsweise von einer Sauerstoffzunahme zwischen ~26 % und 40 % bei
der Verarbeitung von Ti6Al4V im  PBF-LB/M-Verfahren mit variierender
Sauerstoffkonzentration von 2 ug/g bis 1000 pg/g in der Prozesskammer. Der anlagenseitige
Grenzwert filir die maximale Restsauerstoffkonzentration der EOS M10o0 liegt bei 0,1 Vol.-%
(gemessen durch den integrierten O.-Sensor). Eine verlidngerte Spiilzeit ermoglicht die

Reduktion auf ~0,01 Vol.-%.
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Ublicherweise werden Stickstoff oder Argon als Schutzgas fiir PBF-LB/M-Prozesse verwendet
[193]. Arbeiten zur Wechselwirkung zwischen der PBF-LB/M-Prozessatmosphire und BMGs
sind im Verfassungszeitraum dieser Arbeit nicht publiziert. In Gussprozessen hingegen zeigen
Liu et al. in [194], dass Stickstoff die Bildung der priméaren Zr-Cu-Phase in Cu,eZr,,Al, hemmt
und damit die GFA steigert. Dong et al. berichten, dass das Mikrolegieren mit H, die Plastizitét
in Zr-basierten BMGs fordern kann [195]. Hinsichtlich der PBF-LB/M-Verarbeitung
metallischer Glaser ergibt sich die Fragestellung, inwiefern sich eine Interaktion des Materials
mit dem Prozessgas auf die Prozessierbarkeit auswirkt. In dem Zusammenhang werden
nachfolgend Argon (Ar), Stickstoff (N.) und ein Argon-Wasserstoff-Gemisch (ArysHs)
betrachtet. Das inerte Schutzgas Argon wird als Referenz verwendet. Dem gegeniiber sollen
der Einfluss des reaktionstragen N, und jener des auf Sauerstoff reduzierend wirkenden

Gasgemisches ArysH, betrachtet werden.

Der Einfluss auf das verarbeitbare Prozessfenster wurde analog zu Kapitel 5.1.3 und 0 anhand
von Dichteanalysen sowie DSC- und XRD-Messungen an AMZ4-C2 erprobt. Eine Ubersicht

der analysierten Prozessparameter ist in Tabelle 12 gelistet.

Tabelle 12: Parameterstudie zum Einfluss des Prozessgases auf die Verarbeitbarkeit von AMZ4-C2.
Der Hatch und die Schichtdicke wurden konstant bei 0,04 mm und 0,02 mm belassen.

Volumenenergiedichte Laserleistung (W)
Ev (J/mm3) 40 | a5 55
=
'g 1600 31,25 | 35,2 43
S~
RS
S.EE 1800 27,8 | 31,25 38,2
&3 g
=~
o
7))
o 2000 25 28,125 34,38

Abbildung 58 a) zeigt eine exemplarische Bauplattform mit der Probenanordnung und
ausgewahlte Schliffbilder (Abbildung 58 b). Wahrend bei der Verwendung von Ar und ArysH.
eine stabile Verarbeitung aller Proben zu beobachten war, mussten bei der Verwendung von
Stickstoff die 55 W-Proben, welche mit 1600-1800 mm/s verarbeitet wurden, von der
Belichtung ausgeschlossen werden. Schliffbilder von mit Stickstoff hergestellten Proben

weisen horizontale und vertikale Risse auf (siehe Abbildung 58 b).
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a) b)
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Abbildung 58: a) Exemplarische Probenanordnung und Schliffbilder zur Untersuchung des Einflusses
des Prozessgases. B) Ausgewdhlte Schliffbilder hergestellt mit verschiedenen Laserleistungen und
Prozessgasen.

Unter Ar und ArgsH. hergestellte Proben zeigen vereinzelt schwach ausgepragte Risse. Die
relative Dichte der Proben ist in Abhangigkeit zur applizierten Volumenenergiedichte und zum
verwendeten Prozessgas in Abbildung 59 aufgetragen. Analog zu Abschnitt 5.1.2 fiihrt eine
Steigerung von E, zu einer hoheren relativen Dichte. Das Prozessgas zeigt im Vergleich zu den

Prozessparametern keinen signifikanten Einfluss auf die relative Dichte.
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Abbildung 59: Einfluss des Prozessgases auf die relative Dichte in Abhdngigkeit zur applizierten
Volumenenergiedichte untersucht an Pulvercharge AMZ4-C2.

Die Analyse der DSC-Daten ergibt hingegen einen ausgepragten Einfluss des Prozessgases auf
die Auspriagung kristalliner Defekte. Analog zu den Ergebnissen aus Kapitel 5.1.4 sinkt die
Kristallisationsenthalpie AH, mit zunehmender Volumenenergiedichte. Bei der Verwendung
von Argon fiihrt dies in einem E,-Bereich von ~25 bis 31,25 J/mm3 zur DSC-amorphen
Verarbeitung. Bei der Verwendung von Ar-H zeigt sich eine allgemein geringere
Kristallisationsenthalpie, die ab einer E, von ~35J/mm3 deutlich sinkt. Stickstoff hingegen
fiihrt zu einer drastischen Abnahme der Kristallisationsenthalpie, was auf eine ausgepragte

Teilkristallinitat der Proben hindeutet.
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Abbildung 60: Einfluss des Prozessgases auf die Kristallisationsenthalpie in Abhdngigkeit zur
applizierten Volumenenergiedichte untersucht an Pulvercharge AMZ4-C2.

Die Beobachtung spiegelt sich auch in den in Abbildung 61 dargestellten XRD-
Diffraktogrammen wider. Die ausgewihlten Daten zeigen den Ubergang der XRD-amorphen
Verarbeitung von AMZ4-C2 unter Argon. Bei gleichen Prozessparametern zeigt sich bei der
Verwendung von Ar-H eine stirker ausgeprigte Schulter des amorphen Halos. Bei gesteigerter
E, prigt sich eine diskrete Intensititsspitze bei 38,8° aus. Die Verwendung von N, scheint die
Kristallisation weiter zu katalysieren. Hier pragen sich deutliche Kristallisationspeaks bei
35J/mm3 aus. Die Positionen sind charakteristisch fiir die Cu.Zr,0O-Phase. Anhand der
Ergebnisse lasst sich ableiten, dass sich der Umwandlungsmechanismus durch die Variation
des Prozessgases nicht dndert. Dennoch scheint die Prozessgasvariation die Bildung zu

beschleunigen.

N, Ar ArgH,  *Z14Cu,0 Reflexe

T L T PLINEE- P B | T AL L

(iii)

Intensitat (a.u.)

(i)

(i)
25 30 35 40 45 25 30 35 40 45 25 30 35 40 45
20 (%) 20 (°) 20 (%)

Abbildung 61: Beugungsspektren der Dichtewiirfel in Abhdngigkeit vom verwendeten Prozessgas und
von den verwendeten Prozessparametern. Ubersetzt aus [196].

Bei Betrachtung der mechanischen Eigenschaften zeigt sich, dass die Prozessparameter und
das Prozessgas sich auch auf die Harte asuwirken (siehe Abbildung 62). Bei der Verwendung

von N, ist ein Harteanstieg um ~10 % von 451,2 + 8,4 HV5 auf 496,4 + 9,7 HV5 zu beobachten.
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Im Vergleich dazu zeigen die unter Ar und ArysH. prozessierten Proben einen moderaten
Harteanstieg von 446,6 + 7,1 auf 467,4 + 5,6 HV5 und von 435 + 8,6 auf 479,6 + 4,2 HV5. In
Anbetracht der zunehmenden relativen Dichte mit steigender Volumenenergiedichte ist davon

auszugehen, dass der Harteanstieg teilweise auf die hohere Dichte zuriickzufiihren ist.
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Abbildung 62: Einfluss des Prozessgases auf die Vickers-Hdrte in Abhdngigkeit von der applizierten
Volumenenergiedichte untersucht an Pulvercharge AMZ4-C2.

Der hohere Harteanstieg der unter Stickstoff prozessierten Proben impliziert jedoch, dass die
partielle Kristallisation der Proben einen dominierenden Einfluss hat. Bei gleicher relativer
Dichte von 99,8 % bei einer E, von 35 J/mm3 zeigt eine unter Stickstoff prozessierte Probe
eine 5 % hohere Harte im Vergleich zu einer unter Argon hergestellten Probe. In Bezug auf die
Biegefestigkeit zeigt die Verwendung des Gasgemisches ArysH, eine leichte Steigerung der

Festigkeit bei gleichzeitiger Verringerung der Standardabweichung.
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Abbildung 63: Einfluss des Prozessgases auf die Biegefestigkeit von Proben hergestellt aus AMZ4-C2
Pulver (2292 ug/g 0O-).

Weitere Details zu den Untersuchungen und den Ergebnissen wurden in [196] publiziert.
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5.2.4 Zwischenfazit — Mechanische Eigenschaften von AMZ4 im
PBF-LB/M-Verfahren

Im Hinblick auf die in Kapitel 3 formulierte Fragestellung;:

»Welche mechanischen Eigenschaften prdgen sich in Abhdngigkeit der Prozessbedingungen

und der Pulverbeschaffenheit aus?“
Lassen sich die folgenden Schlussfolgerungen anhand der Ergebnisse zusammenfassen:

e Die FlieBgrenze von gegossenem AMZ4 lasst sich reproduzieren, wenn der
Sauerstoffgehalt des Ausgangsmaterials ausreichend gering ist.

e Ein gesteigerter Sauerstoffgehalt im Ausgangspulver verringert die resultierende
Festigkeit.

e Im Rahmen der Untersuchungen hat Porositiat im Vergleich zu einer Teilkristallinitat
einen untergeordneten Effekt auf die statische Biegefestigkeit.

e Ein reduzierendes Schutzgas mit 2 Vol.-% H. scheint keinen signifikanten Einfluss
auf die Festigkeit zu haben.

e Die Verwendung von Stickstoff als Schutzgas fordert Kristallinitat und resultiert in

verringerter Festigkeit und gesteigerter Hirte.

Die amorphe Verarbeitung der Chargen AMZ4-C2 und -B1 mit vergleichsweise hohen
Sauerstoffgehalten, ergo geringen GFA, unterstreicht das Potenzial des PBF-LB/M-Verfahrens
zur Verarbeitung von BMGs. Gleichzeitig stellen selbst nanokristalline Fehlstellen unterhalb
der Detektionsgrenzen iiblicher XRD- und DSC-Analysen kritische StorgroBen hinsichtlich der
mechanischen Eigenschaften dar. Im Vergleich zur Porositét lasst sich im eingeschrankten
Versuchsdesign im Hinblick auf die statische Festigkeit eine mit der Sauerstoffverunreinigung
assoziierte = Nanokristallisation als ausschlaggebender Entfestigungsmechanismus
identifizieren. Grundlegend lassen sich zur erfolgreichen Verarbeitung glasbildender
Legierungen zwei wesentliche Wirkmechanismen ableiten, die in Abbildung 64 schematisch
anhand eines ZTU-Diagramms dargestellt sind. Einerseits gilt es fiir die Verarbeitung reale
GFA der Pulver z.B. durch die materialabhingige Wechselwirkung mit Sauerstoff zu
beriicksichtigen. Trotz nominell hoher GFA und geringer kritischer Abkiihlrate von AMZ4
zeigt sich, dass je nach Sauerstoffgehalt des Pulvers Kristallisation auftreten kann.
Andererseits gilt als zweiter Wirkmechanismus die Prozessfithrung, die sich z. B. {iber die
Variation der Laserleistung und Scangeschwindigkeit auf die thermische Historie der Proben

auswirkt und dadurch unerwiinschte Kristallisation hervorruft.

Unter wirtschaftlichen Gesichtspunkten motivieren die bisherigen Ergebnisse zur Betrachtung
weiterer Legierungssysteme mit geringerem Zr-Gehalt. Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinitat

von Zirkonium und der Kristallisationskinetik von AMZ4 ist die nominell hohe GFA von
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5 Ergebnisse und Diskussion

gegossenem Material nicht uneingeschrankt auf Pulvermaterialien tibertragbar. Aufgrund der
groBen Oberflache von Pulverpartikeln ist eine groBe Sauerstoffaufnahme technisch nahezu
unvermeidbar. Obwohl Pulver mit geringen Sauerstoffgehalten (AMZ4-C4 und -Cs5) im
PBF-LB/M-Verfahren keine Anzeichen von Kristallisation zeigen, kann die Erarbeitung von
Legierungssystemen mit geringerer Sauerstoffsensitivitit aus wirtschaftlichen Aspekten
erstrebenswert sein. Ouyang et al. diskutieren in [197] den Einfluss von Keimwachstumsrate
und Keimbildungsrate bei der Verarbeitung glasbildender Legierungen im PBF-LB/M-
Verfahren. Die Autoren zeigen anhand von Zr;;CugoNizAls, und Zreo,14Cuas 5. Fe, 85Alg ,Ags, dass
trotz der nominell hoheren GFA von Zrs;;CusoNisAl,, der amorphe Phasenanteil in
ZT60,14CU22,5:Fe, 85Aly ,Ags-Proben gesteigert ist. Anhand von TEM-Analysen wird ersichtlich,
dass die Keimwachstumsrate einen groferen Einfluss auf die Kristallisation Zr-basierter BMGs
im PBF-LB/M-Verfahren als die Keimbildungsrate hat [197].

oy |

Temperatur

Unterkiihlte

Schmelze

o3

log (Zeit)

Abbildung 64: Schematische Darstellung des Wechselspiels von thermischer Historie im PBF-LB/M-
Prozess und zweier schematischer Kristallisationsnasen von Legierungen unterschiedlicher GFA.
Griine und rote Kurven deuten auf die thermischen Zyklen wdhrend der Verarbeitung hin. Dabei stellt
die rote Kurve einen Prozessablauf mit ungiinstigem Energieeintrag und resultierender Kristallisation
dar, wdhrend die griine Kurve die amorphe Verarbeitung durch eine geeignete Parameterwahl
andeutet.

Vor diesem Hintergrund wird nachfolgend zusitzlich zu AMZ4 auch die Cu-basierte
glasbildende Legierung Cuy;Ti;,Zr,;Nig (Vit101) betrachtet. Das CuTi-basierte System mit dem
Vit101 stellt durch seine sehr hohe erreichbare Festigkeit im Guss von 2900 Gpa (~30 % hoher
als AMZ4) einen attraktiven Kandidaten dar. Im Vergleich zu AMZ4 weist Vit101 im
Gussverfahren eine geringere kritische Dicke zwischen 4 mm [44] und 5 mm [150] auf, was
nach [44] mit einer kritischen Abkiihlrate von 40 bis 60 K/s korrespondiert (im Vergleich zu
~20 K/s bei AMZ4). Weiterhin weist die Legierung mit AT = 44,7 K [150] nur eine marginal

ausgepragte SCL auf, was mit einer geringeren thermischen Stabilitat gegen Kristallisation
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

assoziiert wird. Allerdings deuten Ergebnisse von Bochtler in [150] darauf hin, dass eine
geringe Sensitivitat gegeniiber Sauerstoffverunreinigung besteht. In seiner Arbeit fiihrt die
Verwendung von ,Commercial purity’-Titan (1800 pg/g Sauerstoff) nicht zu einer

Verringerung des kritischen Durchmessers im Guss.

Aus prozesstechnischer Sicht ldasst sich die Notwendigkeit eines umfassenderen
Verstandnisses der thermischen Historie des PBF-LB/M-Prozesses ableiten. Insbesondere im
Hinblick auf den atomistischen Charakter moglicher kristalliner Fehlstellen stellt die
Qualitatssicherung und Prozessentwicklung fiir die Verarbeitung metallischer Glaser mittels
PBF-LB/M eine gro8e Herausforderung dar. Ein besseres Verstindnis iiber die Zeit-
Temperatur-Verlaufe im Prozess sowie die reale GFA der Materialien unter dem Einfluss der
pulverbasierten Prozesskette ist in diesem Zusammenhang erstrebenswert. Nachfolgend
werden daher analytische und empirische Methoden zur Analyse der Zeit-Temperatur-Felder
im PBF-LB/M-Verfahren entwickelt.

5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

5.3.1 Analytische Beschreibung des Zeit-Temperatur-Verlaufs nach
Rosenthal

Anhand der Ergebnisse aus Abschnitt 5.2.4 ist ersichtlich, dass trotz der hohen Abkiihlraten
im PBF-LB/M-Prozess die teils verringerte GFA der Pulvermaterialien zur partiellen
Kristallisation der Proben fiihren kann. Weiterhin hat sich gezeigt, dass die
Volumenenergiedichte kein geeignetes Mittel ist, um das Prozessfenster zur amorphen
Verarbeitung fiir Legierungen mit geringer GFA zu beschreiben. Je nach verwendeten
Individualparametern P und v wurden bei konstanter E, deutliche Variationen im
Kristallisationsgrad der AMZ4-Ca2- und AMZ4-B1-Proben festgestellt.
Zur Ergriindung der Beobachtungen soll die analytische Beschreibung des Temperaturprofils
wihrend des PBF-LB/M-Prozesses betrachtet werden. Im Folgenden wird anhand der in
Abschnitt 2.2.4 beschriebenen Rosenthal-Gleichung eine Analyse der Temperaturfelder bei
der Verarbeitung von Zrs, ;Cuss sAl, sNb, 5 (AMZ4) und Cuy,Tis,Zr,;Nig (Vit101) durchgefiihrt.

aP,  _v(6+§)
T=Ty+—=-e 2 Formel 16
ot omks ¢ "

Basierend auf dem Ansatz von Rosenthal (siehe Formel 16) sind fiir die Berechnung die
Stoffwerte Warmeleitfahigkeit x, Warmediffusivitit 7 sowie die Prozessgrofe der Absorption a

erforderlich. Die Ermittlung der Werte wird nachfolgend beschrieben.

Bestimmung der prozesstechnischen und materialseitigen Randbedingungen
Die Wiarmeleitfahigkeit k und die Warmediffusivitét r sind bei Metallen temperaturabhingig

und insbesondere fiir BMGs nur eingeschrankt tabelliert. Die Bestimmung der relevanten
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Stoffdaten erfolgte durch Laser-Flash-Messungen am Lehrstuhl fiir Nanostrukturtechnik an
der Universitat Duisburg-Essen. Der Messaufbau limitiert den messbaren Temperaturbereich
auf die feste Phase. Die Messung der Warmeleitfahigkeit k erfolgte anhand zweier Durchlaufe
in 50-K-Schritten von Raumtemperatur bis 1073 K. Als Probenmaterial diente eine
PBF-LB/M-gefertigte Scheibe aus AMZ4-C5 (600 pg/g O.) des Durchmessers 12,8 mm mit
3,2 mm Dicke. Abbildung 65 a) zeigt die Warmeleitfiahigkeit von AMZ4 tiber die Temperatur.
Die Messung erfolgte in zwei Durchlidufen. Messlauf 1 zeigt die thermische Leitfahigkeit der
As-built-Probe.
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- 9" | —e—Messlauf 1 - -
% ° ‘/-/: * | —m— Messlauf2 % °l / —0— Messlauf 1 ]
2 e — - -Polynominaler Fit| .2, {® —&— Messlauf 2
E * Lindwall E 41 ~ — -Polynominaler Fit|
- " 1 M 1 M 1 " 1 I - " 1 M 1 " 1 M 1
= 273 473 673 873 1073 F 273 473 673 873 1073
Temperatur (K) Temperatur (K)

Abbildung 65: Laser-Flash-Messung einer Probe mit amorphem Ausgangszustand (Messlauf 1) und
der im Versuch kristallisierten AMZ4-Probe (Messlauf 2). Ergdnzende Daten von Lindwall aus [198].

Diese weist einen zunachst linearen Anstieg der Warmeleitfahigkeit von k%‘gi"kl = 5,7 W/(mK)

bis kf(%{‘é'l = 11,5 W/(mK) auf. Ab ~673 K nimmt die Steigung der Warmeleitfahigkeit zu, bis

sich die Kurve asymptotisch kiprar' = 23,3 W/(mK) annihert. Bei erneuter Messung der

Probe zeigt sich eine initiale Warmeleitfahigkeit von k;‘é‘glzﬂf = 16,3 W/(mK), die sich mit

ko242 = 23,4 = ki072%1 stetig dem Endwert des ersten Messlaufs anniihert. Die Abweichung
zwischen den beiden Durchldufen lasst sich auf die Phasenumwandlung der Probe
zuriickfiihren. Verfahrensbedingt ist eine Kristallisation der Probe als Folge niedriger Heiz-
und Abkiihlraten des Versuchs unausweichlich. Die beobachtete Diskontinuitit des ersten
Messlaufs oberhalb des Glasiibergangs zeigt demnach die Anderung der Wirmeleitfahigkeit
als Folge der Kristallisation. Die Beobachtungen decken sich mit Messungen von Yamasaki et
al. in [199], die ein analoges Verhalten bei Zr,;Ti,,Cu;.Ni;oBe,s und Zrs;Al0NisCus, feststellen.
Lindwall ermittelt in [198] fiir AMZ4 anhand der Methode ,transient plane source’ die
Wairmeleitfahigkeit und -Diffusivitdt anhand von drei Punkten von 373 K, 473 K und 573 K.
Die Datenpunkte sind ergianzend in Abbildung 65 dargestellt. Im Vergleich zu den im Rahmen

dieser Arbeit mittels Laser-Flash ermittelten Daten ergibt sich eine relative Abweichung von

etwa 25 %. Eine Bewertung der Differenz ist aufgrund der unbekannten Rahmenbedingungen
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der Messungen von Lindwall nicht moglich. Eine Wiederholung der Messung an einer zweiten
Probe zeigt eine Reproduzierbarkeit der Messergebnisse von + 0,08 W/mK. Im Vergleich zu
AMZ4 zeigen die Daten zu Vit101 ein weitestgehend analoges Verhalten (siehe Abbildung 65
rechts). Auffilligerweise fordert der gesteigerte Kupfergehalt in Viti0o1 (47 at.-% gegeniiber
28 at.-%) nicht die Warmeleitfihigkeit der Legierung. Stattdessen weist die kristallisierte

Probe im Messlauf 2 eine leicht verminderte Warmeleitfahigkeit von ~14 W/mK auf.

Aufgrund der hohen Autheiz- und Abkiihlraten im PBF-LB/M-Verfahren ist davon
auszugehen, dass die Probekorper wiahrend des PBF-LB/M-Prozesses weitestgehend amorph
sind. Nachfolgend werden daher die Messdaten der initialen Messung (Messlauf 1) vor dem
Kristallisationsereignis verwendet. Zur Extrapolation der Warmeleitfahigkeit tiber T, hinaus

dient ein asymptotisches Regressionsmodell gemaB Formel 40:

k(T)=a—bx*cT Formel 40

Die Konstanten der Fitfunktion fiir Vit101 und AMZ4 sind in ,,Anhang - Tabelle 8* aufgefiihrt.
Die Warmediffusivitat 7 ist definiert als das Verhiltnis aus Warmeleitfahigkeit zum Produkt
der Dichte und Wiarmekapazitit (sieche Formel 41) und wird somit indirekt bestimmt.

k(T)
P Cp

T(T) = Formel 41
Die spezifische Warmekapazitat c; und c; der fliissigen und kristallinen Phase lasst sich nach

Kubaschewski [200] als Polynom gemaB Formel 42 und Formel 43 approximieren:

cp(T)=3R+aT+bT™2 Formel 42
cy(T) =3R+cT?+d'T? Formel 43

Anhand der Fitparameter fiir AMZ4 aus [25] und fiir Vit101 aus [150] (Anhang - Tabelle 7)
ergibt sich damit die jeweilige Warmekapazitit. Im festen Zustand ist die Warmekapazitit des
Glaszustands nahezu identisch mit dem kristallinen Pendant. Gleichzeitig lasst sich die
Warmekapazitat mit konventionellen Methoden oberhalb T, bzw. Ty nicht bestimmen®. Im
Folgenden wird daher die Warmekapazitit der kristallinen Phase fiir T < T\, genutzt. Unter der
Annahme konstanter Dichte p ergibt sich die Warmediffusivitdt der amorphen und kristallinen
Phase bei bekannter Warmeleitfahigkeit aus Formel 41. Die resultierende Warmediffusivitat t
der beiden Messldufe unter Annahme der Warmekapazitit c; gemdB Formel 43 ist

entsprechend in Abbildung 65 b) dargestellt.

6 Neuartige kalorimetrische Methoden wie das Flash-DSC stellen in diesem Zusammenhang eine
perspektivische Moglichkeit dar, durch hohe Aufheiz- und Abkiihlraten umfassendere
thermophysikalische Daten zu ermitteln [39,201].
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a) Temperatur (°C) b) Temperatur (°C)
0 200 400 600 800 0 200 400 600 800

G\ T T T T G\ T T T T
T O [amz4] o g—8—s | T O[|Vit101 —e— Messlauf 1 ]
E8f /-/'_" { EB8} —a— Messlauf 2 |
57 A /o ] 87} - — - Polynominaler Fit| |
= ® =
a 6 =T 1 4 6 i ’_-_._,_.—l—l—.——"%' 1
55} =77 1 Es[a" / ]
© P o [ f -7 K
< 4F 4 4 e - - -
S —@— Messlauf 1 2 -0
€3} —m— Messlauf 2 {1 €3} —® 1
g o F | - Polyn?minaler F'it_ E 2 3./0/. | | E

273 473 673 873 1073 273 473 673 873 1073

Temperatur (K) Temperatur (K)

Abbildung 66: Thermische Diffusivitdt von AMZ4 (a) und Vitio1 (b), ermittelt anhand von zwei
Messldufen. Die thermische Diffusivitdt des amorphen Ausgangszustands ist mit Hilfe eines
polynominalen Fits extrapoliert und gestrichelt dargestellt. Die Fitparameter sind im Anhang
aufgelistet (Anhang - Tabelle 8).

Als weitere EinflussgroBe zihlt die Absorption bzw. der Energieeinkopplungsgrad oyes x (siehe
Abschnitt 2.2.2). Die Bestimmung erfolgte anhand des am Lehrstuhl fiir FT vorhandenen
Messaufbaus gemaB Abschnitt 4.3.2 kalorimetrisch nach Trapp et al. in [84]. Um
Fluktuationen der effektiven Schichtdicke zu bertiicksichtigen, wurden die Daten ab der vierten
Schicht ausgewertet und fiir die Schichten 4—6 gemittelt. Abbildung 67 a) stellt die gemessene

Temperatur iiber die Zeit dar.
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Abbildung 67: a) Exemplarische Messdaten fiir die Temperaturmessungen in zwei Schichten bei der
Verarbeitung von AMZ4 zur Bestimmung der kalorimetrischen Energieeinkopplung. Die Daten
wurden ermittelt anhand des Priifstands aus Abschnitt 4.3.2. Als Prozessparameter wurden die
Laserleistung P = 80 W, die Scangeschwindigkeit v = 1600 mm/s und der Spurabstand h = 70 um
verwendet. B) Resultierende Energieeinkopplungsgrade fiir AMZ4 und Vit101 nach [84].
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Die maximal gemessene Temperaturdifferenz zwischen Umgebungstemperatur und Substrat
nimmt mit zunehmenden Schichten leicht zu. Ursachlich dafiir kann die effektive Schichtdicke
sein, die in der Regel mit zunehmender Bauhohe abnimmt, bis ein steady state erreicht wird
[114]. Die resultierenden Energieeinkopplungsgrade fiir AMZ4 und Vit101 sind in Abbildung
67 b) aufgetragen. Im arithmetischen Mittel iiber drei Schichten ergibt sich fiir AMZ4 ein oyes x
von 0,315 + 0,004 und fiir Vit101 ein oresx von 0,318 + 0,008. Damit zeigen beide Legierungen

eine nahezu identische Energieeinkopplung.

Iterative Erweiterung des Rosenthal-Ansatzes:

Die urspriingliche analytische Losung nach Rosenthal geht vereinfachend von konstanten
thermophysikalischen Eigenschaften der Materialien aus. In Anbetracht der Ergebnisse aus 0
lassen sich aufgrund der Temperaturabhingigkeit der Warmeleitungseigenschaften grofe
Fehler in der Bestimmung der Zeit-Temperatur-Verldufe prognostizieren. Der Sachverhalt

wird exemplarisch fiir die Stoffwerte von AMZ4 in Abbildung 68 dargestellt.
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Abbildung 68: Vergleich der Rosenthal-Losung unter Annahme der Stoffwerte T und x von AMZ4 bei
293 K und bei 1073 K. Links dargestellt ist der Zeit-Temperatur-Verlauf. Die Kurven unter der
Verwendung der Stoffwerte bei Raumtremperatur mit Warmeleitfdahigkeit k(293K) = 5,66 W/m K und
Wiarmediffusivitdt 1(293 K) = 2,67 mm2/s sind in blau dargestellt. Rot reprdsentiert die Losung mit
k(1073 K) = 17,25 W/mK und Wirmediffusivitdt 1(293 K) = 6,67 mm2/s. Die Berechnung erfolgte fiir
zwei exemplarische Positionen, an der Oberfldche (z =0) und 60 um unterhalb der Oberfldche
(z = 60 um). Rechts ergdnzend die jeweiligen x-y-Plots der Temperaturverteilung.

Abbildung 68 a) zeigt nach Rosenthal berechnete Zeit-Temperatur-Verlaufe fiir je zwei Punkte
zentral unterhalb des Scanvektors in einem Abstand von 20 um und 60 um zur Oberflache.
Aufgrund der Vernachladssigung von Verdampfung sowie unbekannter Stoffwerte der fliissigen
Phase sind die Spitzentemperaturen oberhalb von 7T; nicht reprasentativ fiir den technischen
Sachverhalt und werden nicht weiter betrachtet. Blau dargestellt sind die 7-t-Verlaufe unter
der Verwendung der Wairmeleitfahigkeit und -diffusivitit bei Raumtemperatur. Dem

gegeniibergestellt wird der Zeit-Temperatur-Verlauf unter der Annahme der Stoffwerte bei
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1073 K in Rot aufgezeigt. Die oberflichennahen Temperaturverlaufe zeigen einen rapiden
Anstieg auf hohe Spitzentemperaturen. Unterhalb von T; zeigt sich ein deutlich steilerer Abfall
der roten Kurve im Vergleich zur blauen Kurve, was sich auf die gesteigerte Warmeleifahigkeit
und -diffusivitit zuriickfiihren lasst. Betrachtet man die Schnittpunkte der beiden Kurven mit
der Liquidustemperatur 7; und der Glasiibergangstemperatur 7, ldsst sich die
Schmelzbadverweilzeit abschitzen. Fiir das hier gewdhlte Beispiel ergibt sich eine
Schmelzbadverweilzeit von 0,42 ms fiir die rote und 1,3 ms fiir die blaue Kurve. In Anbetracht
der Abweichung von 300 % zwischen den beiden Prognosen lasst sich eine stark
eingeschrankte Aussagekraft der T-t-Kurven bei Annahme konstanter Stoffwerte ableiten.
Analog dazu zeigen auch die beiden oberflichenferneren Punkte (z = 60 um) deutliche
Abweichungen in den erreichten Maximalwerten (~50 % Abweichung) und dem jeweiligen
Abklingverhalten. Der Effekt ist weiterhin in x-y-Plots der Isothermen in Abbildung 68 b)
veranschaulicht. Zur Optimierung der Vorhersagegenauigkeit des Modells wird anhand der
temperaturabhingig ermittelten Stoffwerte eine iterative Losung der Gleichung angewendet.
Dazu wird anhand der Stoffwerte bei Raumtemperatur (293 K) eine Ausgangsmatrix A,
ermittelt. Daraufhin erfolgt eine Neuberechnung der Temperatur unter Verwendung der

korrespondierenden Stoffwerte k(T) und t(T). Der Vorgang wird iterativ bis zur Konvergenz

wiederholt.
Startwert n=0 Ausgang
ko (293 K) Kkns1(An)
— =A, ™ = T(5,t) =A
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Abbildung 69: Schematische Darstellung der iterativen Losung der Rosenthal-Gleichung

Validierung des Modells
Zur Validierung des zuvor beschriebenen Ansatzes wird die Schmelzbadbreite von physischen
Einzelspuren mit den analytischen Prognosen verglichen. Unter der Voraussetzung, dass die

Breite einer Schmelzbahn der maximalen y-Ausdehnung entspricht, ergibt sich die
Schmelzbadbreite 2D an der Stelle g—; = 0. Fiir den empirischen Vergleich wurden Winde aus

AMZ4-C1 mit einer Hohe und Liange von je 5 mm bestehend aus einem Vektor pro Schicht

hergestellt.
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Abbildung 70 a) Drei ausgewdhlte Einzelspurwdnde hergestellt aus AMZ4-C1 resultierend aus
unterschiedlichen Prozessparametern und Leistungsdichten. b) Iterative Losung des Rosenthal-
Ansatzes fiir die ausgewdhlten Spuren.

Abbildung 70 a) zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen drei ausgewahlter Einzelspuren in der
Draufsicht. Abhingig von den verwendeten Prozessparametern stellen sich verschiedene
Wanddicken ein. Mit 20 W und 1000 mm/s représentiert Spur 1 eine niederenergetische
Parameterkombination. Hier ergibt sich eine Schmelzbahnbreite von 48,7 + 13 um. Mit
zunehmender Linienenergiedichte steigt die Schmelzbahnbreite. Bei konstanter Leistung
nimmt die Schmelzbahnbreite mit hoherer Scangeschwindigkeit ab. Ein Vergleich der
empirisch  ermittelten = Schmelzbahnbreiten mit den iterativ  prognostizierten
Schmelzbahnbreiten ist in Abbildung 70 b) exemplarisch dargestellt. Fiir Spur 1 und Spur 2
ergeben sich Schmelzbahnbreiten von 45,8 um und 104,6 um, was einem Fehler von 5,8 % und
7,6 % entspricht. Bei Spur 3 prognostiziert der Ansatz eine Schmelzbahnbreite von 68,4 um,

womit der Prognosefehler auf ~13,7 % ansteigt.
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Abbildung 71: Vergleich der gemessenen Schmelzbahnbreiten von AMZ4-C1-W¢inden mit den mittels
der Rosenthal-Lésung prognostizierten Werte in Abhdngigkeit zur Linienenergiedichte. Die
Laserleistung P betrug konstant 40 W. Als Absorption wurde der in Abschnitt 5.3.1 kalorimetrisch
ermittelte Wert 0,32 angenommen. Gestrichelte Linien geben die Schmelzbahnbreiten nach Rosenthal
anhand der Stoffwerte bei 1073 K (HT) und bei Raumtemperatur (LT) an.

Abbildung 71 a) zeigt die Schmelzbahnbreite der prozessierten AMZ4-C1-Winde iiber die
eingebrachte Linienenergiedichte E; verglichen mit prognostizierten Schmelzbahnbreiten der

iterativen und konventionellen Rosenthal-Losung. Die berechneten Schmelzbahnbreiten
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5 Ergebnisse und Diskussion

beider Ansitze liegen bis 50 J/m innerhalb der Standardabweichung der gemessenen
Schmelzbahnbreiten. Eine weitere Steigerung der Energiedichte verringert die
Prognosegenauigkeit. Bei einer Energiedichte von 66,67 J/m resultiert ein relativer Fehler von
23 % fiir die iterative Losung. Erginzend dazu ist der Sachverhalt fiir Vit101-Einzelspuren in

Abbildung 71 b) dargestellt, die an der SLM 280 HL hergestellt wurden.

Die Abhingigkeit des Fehlers der Rosenthal-Gleichung von der Energiedichte beschreiben
auch Promoppatum et al. in [106]. Hier ermitteln die Autoren ebenfalls eine Abnahme der
Prognosegenauigkeit fiir Schmelzbadbreiten von IN718 mit steigenden Energiedichten.
Insbesondere bei gesteigerten Temperaturen oberhalb des Schmelzpunkts oder groéBSer
werdenden Schmelzbddern ist mit wachsenden Fehlern zu rechnen. Urséchlich dafiir sind die
Vereinfachungen, die allgemein analytischen Ansédtzen zugrunde liegen [101]. Diese konnen in

Bezug auf den Rosenthal-Ansatz folgendermaBen zusammengefasst werden:

1. Die thermophysikalischen Stoffwerte der schmelzfliissigen und gasformigen Phase
sind unbekannt und als diskontinuierlich anzunehmen. Auch der temperaturabhangige
iterative Ansatz, der hier vorgestellt wurde, kann diese aufgrund der mangelnden
Datenbasis nicht beriicksichtigen.

2. Vernachlissigte Verlustwidrmestrome wie Konvektion und Temperaturstrahlung
nehmen mit zunehmenden Temperaturen und Temperaturgradienten zu.

3. Die Schmelzbad- und die Partikeldynamik wirken sich nachweislich auf die
Temperaturverteilung in der Laser-Material-Wechselwirkungszone aus. Diese werden
im Rosenthal-Modell vernachlassigt.

4. Die als konstant angenommene Absorption ist eine weitere systematische Fehlerquelle.
Wie in Abschnitt 2.2.2 der Grundlagen beschrieben, kann die Absorption je nach
Prozessparameter variieren. Insbesondere der Ubergang in ein Keyhole-Regime wird

mit einer signifikanten Steigerung der Absorption assoziiert.

Die Daten bestitigen den fiir AMZ4 beobachteten Trend. Es zeigt sich, dass die iterative
Losung im Vergleich zu der konventionellen Berechnung mit konstanten Stoffwerten bei
Raumtemperatur keine gesteigerte Prognosegenauigkeit hinsichtlich der Schmelzbahnbreite
ermoglicht. Ursdchlich dafiir kann unter anderem die Extrapolation der Stoffwerte tiber
1073 K hinaus sein. Ein Riickschluss auf die Prognosegenauigkeit fiir die feste Phase hingegen
lasst sich anhand der Schmelzbahnbreiten nicht treffen. Die Abweichung der Prognose fiir die
im Rahmen dieser Arbeit ermittelten Prozessfenster von AMZ4 und Vit101 (20—40 J/m,
korrespondierend mit 25-50J/mms3) liegt innerhalb der Standardabweichung der
gemessenen Schmelzbahnbreiten. Vor diesem Hintergrund wird fiir weitere Betrachtungen
eine ausreichende Genauigkeit der Methodik angenommen, um das Zeit-Temperatur-

Verhalten wihrend der PBF-LB/M-Verarbeitung der beiden glasbildenden Legierungen zu
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

analysieren. Perspektivisch kann eine weitere Korrektur der Daten durch die Anpassung der
Absorption a,..; anhand der Schmelzbahndicke erfolgen. Nach der empirischen Ermittlung der
Schmelzbahndicken 2D kann mittels entsprechender Umformung bei bekannten
thermophysikalischen Materialeigenschaften die Energieeinkopplung o,.s  ndherungsweise

gemalB Formel 44 ermittelt werden:

oM oo~ |2 Ores ' P >

dy = |me p-v-Cy (T —Tp)
Formel 44

. ~4D2*p-Cp-v-(Tl—T0)*ne

res,R ~ S« P

Dieser Ansatz soll im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter betrachtet werden. Erginzende
Informationen konnen den Quellen [106,108] entnommen werden. Eine weitere Moglichkeit
zur Erweiterung der Methodik ist die Verwendung einer doppelellipsoiden Warmequelle nach
Goldak [202]. Im Vergleich zu der punktf6rmigen Warmequelle nach Rosenthal kann mit Hilfe
des Goldak-Modells die Vorhersagegenauigkeit potenziell gesteigert werden. Das Modell
profitiert dabei von der geometrischen Beschreibung der Schmelzbaddimensionen
und -morphologie iiber die Gestalt der doppelellipsoiden Warmequelle. Die Eignung eines
solchen Ansatzes wird ab Januar 2023 im DFG-Vorhaben KL 3357/1-1 am Lehrstuhl
Fertigungstechnik in Zusammenarbeit mit dem LMW Saarbriicken an Ti-basierten BMGs

erprobt.

Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe in  Abhingigkeit zu den
Prozessparametern

In Abschnitt 5.1.4 konnte partielle Kristallisation als Fehlstelle in Abhangigkeit zur
Prozessfiihrung fiir AMZ4-C2- und -Bi-Dichtewiirfel beobachtet werden. Vor diesem
Hintergrund sollen die zugrunde liegenden Temperatur-Zeit-Verldufe mit Hilfe des iterativen
Rosenthal-Ansatzes naher betrachtet werden. Die kritische Abkiihlrate in Gussprozessen ist
iiblicherweise als das Zeitintervall der Abkiihlung zwischen Liquidustemperatur T und
Glasbildung T, definiert (Formel 44) [203].

_T—T,

R= N, Formel 45

Aufgrund der zyklischen Charakteristik des PBF-LB/M-Verfahrens kann es im Gegensatz zum
Guss sowohl wahrend der Abkiihlung aus der Schmelze als auch wahrend der Autheizung und
Abkiihlung in der WEZ zu einer Kristallisation kommen. Grundsatzlich lassen sich damit zwei

Mechanismen fiir eine kristalline Defektauspragung ableiten:

1. unzureichende Abkiihlung aus der Schmelze,

2. Kristallisation in der WEZ durch zyklische Wiedererwarmung.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Der Sachverhalt ist in Abbildung 72 a) anhand der Abkiihlkurven mit zunehmendem Abstand
zur Oberfliche dargestellt. Unter der Annahme, dass mogliche Kristallite bei Uberschreiten
von T; wieder aufgeschmolzen werden, wird das Zeitintervall einer moglichen Kristallisation
ab Unterschreitung von 7T; bis zum Erreichen von T, beschrieben. Fiir die dargestellte
Parameterkombination von 100 W und 800 mm/s wird fiir Vit101 eine Schmelzbadtiefe von
~48 um prognostiziert. Mit groBer werdendem Abstand zur Warmequelle (§ > 50 um) wird T
nicht erreicht. Demnach kann eine Kristallisation sowohl wahrend der Aufheizung als auch bei
der Abkiihlung erfolgen. Da sich die Temperatur im jeweils betrachteten Punkt langer
zwischen T7und 747 befindet wird auch das Zeitintervall At,schlagartig langer. Der Sachverhalt
ist fiir die genannte Parameterkombination in Abbildung 72 b) aufgetragen. Das Zeitintervall
At, nimmt bis zur Grenzfliche kontinuierlich ab. An der Grenzfliche kommt es zu einer

sprunghaften Zunahme von At, gefolgt von einer rapiden Abnahme.
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Abbildung 72: Darstellung der Zeit-Temperatur-Kurven von Vitio1r nach Rosenthal bei einer
Belichtung mit P =100 W, v =800 mm/s und der Annahme einer Absorption von are = 0,315 in
unterschiedlichen Abstinden (z) zur Oberfliche. b) Darstellung des Zeitintervalls Atx, in dem die
Temperatur des betrachteten Punkts zwischen Ty und T liegt.

Das Material an der Grenzflache zwischen Schmelzbad und WEZ (Abbildung 72 a, rote Kurve)
befindet sich am langsten oberhalb von T, und ist damit pradestiniert fiir eine mogliche
Kristallisation. Die Mechanismen der Keimbildungsrate und des Keimbildungswachstums der
jeweiligen Legierungen sollen in diesem Zusammenhang nicht differenziert betrachtet werden.
Fiir die nachfolgende Beurteilung der T-t-Verlaufe unterschiedlicher Parameter werden daher
neben den Abkiihlraten auch die maximalen At.-Werte betrachtet.

Abbildung 73 a) stellt die ermittelten maximalen Abkiihlraten fiir z = 0 in Abhéingigkeit zu den

Prozessparametern dar. ErwartungsgemaB sinkt die Abkiihlrate mit steigender Laserleistung

7 Der Glasiibergang T, und die Kristallisationstemperatur T hingen sowohl von der chemischen Zusammensetzung als auch von

der Heiz- bzw. Kiihlrate und dem strukturellen Ausgangszustand der Probe ab. Aufgrund der limitierten Datenbasis werden zur
Veranschaulichung Werte resultierend aus DSC-Messungen mit einer Heizrate von 20 K/s zugrunde gelegt. Perspektivisch ist die

Ermittlung umfassender ZTU-Diagramme mittels Flash-DSC erstrebenswert.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

und steigt mit zunehmender Scangeschwindigkeit. Fiir den betrachteten Parameterbereich
ergeben sich maximale Abkiihlraten in der Gr68enordnung von 105 von 10°¢ K/s.

Erginzend dazu sind die prognostizierten At.-Werte fiir AMZ4 in Abhéngigkeit zu den
verwendeten Prozessparametern in Abbildung 73 b) abgebildet. Dargestellt sind die Werte
iiber die Linienenergiedichte fiir konstante Leistungen von 70 W und 40 W. Ergédnzend dazu
sind die Kristallisationsenthalpien der korrespondierenden Dichtewiirfel aus Abschnitt 5.1.4
fiir AMZ4-C2 als Inset dargestellt (entnommen aus Abbildung 49 a). Das Zeitintervall einer
moglichen Kristallisation Aty nimmt mit der Linienenergiedichte E, linear zu. Beides spiegelt
sich qualitativ auch in den fiir AMZ4-C2 und -B1 gemessenen Kristallisationsenthalpien aus
wider. Kontrar zu den DSC-Daten der Dichtewiirfel impliziert eine gesteigerte Laserleistung
jedoch keinen ausgepragten Einfluss auf At,. Die Analyse steht damit zunachst im Widerspruch
zu den in bisherigen Ergebnissen aus Abschnitt 5.1.4. Hier fithrten gesteigerte Laserleistungen
bei konstanter Energiedichte zu hoheren kristallinen Anteilen in den Dichtewiirfeln (siehe
Inset in Abbildung 73 a). Weiterhin liegt die GroBenordnung der Abkiihlraten mit 100 K/s
deutlich iiber den dokumentierten kritischen Abkiihlraten fiir AMZ4.
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Abbildung 73: a) Maximale Abkiihlrate R nach Rosenthal fiir AMZ4 in Abhdngikeit von den
Prozessparametern. b) Das Zeitintervall At., in dem eine Kristallisation stattfinden kann, bestimmt
nach dem iterativen Rosenthal-Ansatz fiir 40 W und 70 W iiber die Linienenergiedichte Er fiir AMZ4.
Ergdanzend dazu die Kristallisationsenthalpie iiber die Linienenergiedichte EL fiir AMZ4-C2 aus
Abschnitt 5.1.4.

Wie bereits thematisiert, ist die GFA der Materialien im PBF-LB/M-Prozess aufgrund der
Sauerstoffkontamination verringert. Yang et al. ermitteln mittels Flash-DSC in [170] fiir
AMZ4-Pulver mit Sauerstoffgehalten von 961pug/g und 2202 ug/g minimale
Kristallisationszeiten von 14,2 ms (~37,5-104 K/s) und 22,4 ms (~23,75-104 K/s). Abweichend
dazu beschreiben Sohrabi et al. in [137] kritische Aufheizraten von 45-104 K/s und eine

kritische Abkiihlrate von 2500 K/s fiir AMZ4-Pulver mit einem Sauerstoffgehalt von
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5 Ergebnisse und Diskussion

1300 ug/g. Im Vergleich zu beiden Studien prognostizieren die mittels Rosenthal ermittelten
Zeitspannen fiir At. (0,5-1,5 ms) fiir die betrachteten Prozessfenster ausreichend kurze
At.-Intervalle. Folglich wire eine amorphe Erstarrung der untersuchten Derivate zu erwarten.
Dass dennoch Kristallisation in AMZ4-C2- und -B1-Proben festgestellt wurde (siehe Abschnitt
5.1.4), fiihrt zu der Fragestellung, welche prozesstechnischen Mechanismen ungiinstige Zeit-

Temperatur-Verlaufe provozieren und eine Kristallisation beglinstigen.

In diesem Zusammenhang lasst sich die Hypothese aufstellen, dass eine kumulative
Autheizung aufeinanderfolgender Vektoren und Schichten die lokalen Abkiihlgradienten
verringert und At, steigert. Die in Abschnitt 5.1.4 untersuchten Probekorper mit einer
Kantenldnge von 5mm wurden mit einer rotierten bidirektionalen Streifenbelichtung
belichtet. Im Hinblick auf die zyklische Wiedererwarmung und eine kumulative Aufheizung ist
unter anderem die Repetitionszeit At, zwischen zwei Vektoren entscheidend [204]. Diese ist
abhingig von der Sprungzeit, der Scangeschwindigkeit und dem Rotationswinkel8. Unter der
Annahme einer anlagenseitig konstanten Sprungzeit zwischen zwei Vektoren ist die
Repetitionszeit nur noch vom Verhiltnis aus Vektorlinge und Scangeschwindigkeit abhéngig.
Der Sachverhalt ist exemplarisch fiir zwei Parameterkombinationen gleicher Energiedichte

anhand einer quadratischen Schicht in Abbildung 74 dargestellt.
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Abbildung 74: Darstellung der T-t-Diagramme bei aufeinanderfolgenden Scanpfaden
(Scanvektorlinge 2,75 mm) prognostiziert mittels der Rosenthal-Gleichung. Dargestellt sind zwei
unterschiedliche = Parameterkombinationen = mit nominell gleicher  Energiedichte. Die
Vektorlingendnderung von ~2 % pro Vektor wurde vernachldssigt.

Wenn ein Vektorstreifen nicht parallel zu einer AuBenkante des Quadrats angeordnet ist,
nimmt die Vektorlinge zum Eckpunkt sukzessive ab und At, sinkt. Bei ausreichend kurzer
Vektorlinge in Kombination mit hoher Verfahrgeschwindigkeit kommt es damit zu einer
schrittweisen Erwarmung des Betrachtungspunkts. Exemplarisch zeigt sich der Sachverhalt
anhand des Parametervergleichs gleicher Energiedichte in Abbildung 74. Bei einer
angenommenen Vektorlange von 2,75 mm und Prozessparametern von 40 W und 2000 mm/s

heizt sich ein betrachteter Punkt innerhalb von drei Vektoren marginal auf. Bei gleicher

8 Die Repetitionszeit kann weiterhin auch durch Streifenbreite und -liberlapp beeinflusst werden.
Diese wurden im Rahmen dieser Arbeit konstant gehalten und werden daher vernachlassigt.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

Energiedichte, aber einer schnelleren Scangeschwindigkeit (hier exemplarisch 3500 mm/s)
kiihlt der betrachtete Punkt zwischen zwei konsekutiven Vektoren nicht unter 7, ab. Damit
iibersteigen die realen At,-Werte eines Punkts bei einer Flichenbelichtung die eines
singuldren Vektors um ein Vielfaches. Der Sachzusammenhang erklart somit die Diskrepanz
zwischen den mittels der Rosenthal-Gleichung ermittelten Abkiihlraten und der beobachteten
Kristallisation in Abschnitt 5.1.4. Weiterhin wird deutlich, dass trotz nominell d4quivalenter
Energiedichte und Abkiihlrate eines einzelnen Vektors das Temperaturniveau innerhalb einer
Schicht bei den beiden dargestellten Parameterkombination abweichen kann. Dem liegt
zugrunde, dass At, mit steigender Scangeschwindigkeit abnimmt und somit eine Aufheizung
der Schicht zunimmt. Das fihrt zu der kontraintuitiven These, dass bei konstanter
Energiedichte gesteigerte Scangeschwindigkeiten kombiniert mit unzureichenden

Scanvektorlingen oder Wartezeiten die Abkiihlrate verringern bzw. At, verlangern konnen.

Gleichzeitig ldsst sich daraus ableiten, dass eine Anpassung der Sprungzeiten bzw. des
Skywritings ein geeignetes Mittel darstellen konnen, um auch marginale Glasbildner zu
vitrifizieren. Als mogliches Gestaltungskriterium fiir die Prozessauslegung kann ein
Sicherheitsfaktor fiir die Datenvorbereitung abgeleitet werden. Dazu bietet sich u. a. das
Verhaltnis zwischen At,_, und At, an. Durch gezielte Anpassungen des Skywritings bzw. der
Sprungzeiten konnten somit geometrieunabhéngig ausreichende Abkiihlraten gewahrleistet
werden. Unter wirtschaftlichen Aspekten konnen numerische Methoden eine kostengiinstige
Option fiir die Prognose des minimal erforderlichen Sicherheitsfaktors und zur Minimierung
der Wartezeiten sein. In Anbetracht der Abkiihl- und Repetitionszeiten lisst sich die in Kapitel
5.1.4 beobachtete Kristallisation auf eine kumulative Aufheizung als Folge zyklischer
Wiedererwarmung bei gesteigerten Scangeschwindigkeiten identifizieren. Gleichzeitig
unterstreichen die Ergebnisse das Potenzial, auch marginale Glasbildner mittels PBF-LB/M zu

verarbeiten. Die Kernaussagen des Abschnittes werden nachfolgend kurz zusammengefasst:

e Vitio01 und AMZ4 weisen vergleichbare Warmeleitungseigenschaften und einen
weitestgehend identischen Energieeinkopplungsgrad auf.

e Der Rosenthal-Ansatz ist geeignet zur Prognose der Schmelzbaddimensionen.
e Die Abkiihlraten und Aty sind abhingig von der applizierten Energiedichte.

e Die mit den in Abschnitt 5.1 ermittelten Prozessfenster korrespondierenden
(nominellen) Abkiihlraten liegen deutlich {iber den kritischen Abkiihlraten von AMZ4
auf (R>>Rxit).

» Kumulative Warmestauung in der WEZ scheint der dominierende Mechanismus bei
der Kristallisation der Probekorper zu sein.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Zur Beschreibung mehrerer konsekutiver Scanvektoren sind analytische Methoden nur
bedingt geeignet. Weiterhin fiihren die zahlreichen unbekannten EinflussgroBen bei der
analytischen wie auch simulativen Beschreibung von Zeit-Temperatur-Zyklen des PBF-LB/M
zu groBen Unsicherheiten. Daher wird im Folgenden ein messtechnischer Ansatz zur Analyse
der Zeit-Temperatur-Zyklen entwickelt. Dieser soll eine integrale Beschreibung der
multiphysikalischen Mechanismen der Laser-Material-Wechselwirkung ermoglichen. Dazu
wird wihrend der Verarbeitung der glasbildenden Legierungen mittels Highspeed-

Quotientenpyrometrie die Oberflichentemperatur der Proben im Prozess gemessen.

5.3.2 Messtechnische Analyse mittels Highspeed-Pyrometrie

Nachfolgend wird die Entwicklung einer Methodik zur Temperaturmessung einzelner
Schmelzspuren und zusammenhingender Schichtbelichtungen mittels Highspeed-Pyrometrie
im PBF-LB/M-Prozess beschrieben. Die Messungen werden angewendet, um bisherige
Ergebnisse hinsichtlich des zugrunde liegenden T-t-Verlaufs wihrend der Verarbeitung
glasbildender Legierungen zu diskutieren und Handlungsempfehlungen fiir die
Prozessgestaltung abzuleiten. Die Untersuchungen erfolgten im Rahmen des AiF-IGF-
Vorhabens ,,LaSaM*“ (21227 N) und behandeln die CuTi-basierte Legierung Vit101. Initial wird

ein Prozessfenster zur amorphen und dichten Verarbeitung fiir die Legierung abgeleitet.

Initiale Parameterfindung fiir Vit1o1:

Voraussetzung fiir die dichte Verarbeitung einer Legierung im PBF-LB/M-Verfahren ist unter
anderem ein hinreichender Energieeintrag zur Vermeidung von LoF [107,205]. Der
notwendige Energieeintrag hangt maBgeblich von dem Absorptionsgrad, der Warmekapazitat
und der Schmelztemperatur der Materialien ab. AMZ4 und Vit101 weisen eine vergleichbare
Wiarmekapazitdt und Schmelztemperatur sowie einen vergleichbaren kalorimetrischen
Absorptionsgrad auf. Davon ausgehend lasst sich fiir Viti01 ein gleichartiges Prozessfenster
prognostizieren. Die Validierung des Prozessfensters von Vit101 erfolgte analog zum Vorgehen
fiir AMZ4 anhand von Dichtewiirfeln. Im Gegensatz zu den AMZ4-Chargen wurde fiir die
Verarbeitung eine PBF-LB/M-Anlage des Typs ,SLM 280 HL' genutzt (sieche Abschnitt 4.2).
Die Evaluation des Parameterfensters ist detailliert unter dem Titel ,On the Interplay of
Toughness and Thermal Stability and its Impact on the Additive Manufacturing of CuTi-
based Metallic Glasses through Laser Powder Bed Fusion“ zur Publikation eingereicht [206].
Abbildung 75 a) stellt die relative Dichte p. fiir Vit101 tiber die aufgebrachte Energiedichte im
Vergleich zu AMZ4-C1 dar. Zur anlagen- und materialiibergreifenden Vergleichbarkeit des
Parameterfensters zwischen AMZ4 und Vit101 beziehen sich die Daten auf die normierte
Volumenenergiedichte F; gemaB Abschnitt 2.2.5 (siehe Formel 21). Die Ergebnisse zeigen eine

dichte Verarbeitung (> 99,5 %) von Vit101 ab Ej > 2, was mit einer Volumenenergiedichte E,
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von ~29 J/mm3 korrespondiert. Damit folgt das Verarbeitungsfenster weitestgehend der

Prozessentwicklung von AMZ4-C1.
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Abbildung 75: Relative Dichte von Vit101-Dichtewiirfeln (prozessiert an der SLM 280 HL) im Vergleich
zu AMZ4-C1-Dichtewiirfeln (EOS M100) iiber die normierte Energiedichte E;. Der Parameterbereich
zur dichten Verarbeitung von Vitio1 ist grau hinterlegt. b) DSC-Ergebnisse aus [207]. Die
Kristallisationsenthalpie einer amorphen Gussreferenz aus [150] ist als Punkt-Strich-Linie in grau
ergdnzt. Der Parameterbereich zur dichten Verabeitung aus a) ist grau hinterlegt.

Ergebnisse von Frey et al. in [206] zeigen keine Anzeichen von Kristallisation der Viti01-
Dichtewiirfel fiir das dargestellte Parameterfenster (sieche Abbildung 75 b). Ausgehend von der
dichten und amorphen Verarbeitung von Vitio1 folgt die Analyse der Zeit-Temperatur-

Verlaufe.

Bestimmung spektraler Bandemissivititen

Die Bestimmung der Temperatur eines realen Strahlers mittels Quotientenpyrometrie setzt die
Kenntnis der Bandemissivititen der Kanile bzw. deren Verhiltnis voraus. Aufgrund der
unzureichenden Datenbasis in der Literatur wurde im Vorfeld der Pyrometermessungen eine
Methodik zur Ermittlung der spektralen Bandemissivititen erarbeitet (siehe Kapitel 4.3.1).
Nachfolgend werden die ermittelten spektralen Bandemissivitaten fiir Vit101 vorgestellt und
diskutiert. Abbildung 76 a) zeigt die spektrale Temperaturstrahlung einer PBF-LB/M-Vit101-
gefertigten Probe mit integrierter Schwarzkorperstrahlenfalle fiir eine exemplarisch gewéhlte
Sequenz des Versuchs (siehe Abschnitt 4.3.1). Bei Messung des schwarzen Strahlers der Probe
zeigen beide Kanile annahernd dieselbe Strahlungstemperatur von 992 + 1,5 K an. Nach
Rejustage des Messflecks auf die Probenoberfliche nimmt die Strahlungstemperatur
sprunghaft auf 916 K fiir K1 und 923 K fiir K2 ab. Unter der Annahme eines vernachlassigbar
kleinen Temperaturunterschieds zwischen der Probenoberflache und des Schwarzen Strahlers
ergeben sich gemdB Formel 28 folgende Werte: &7 % x = 0,49 und %X = 0,53. Die so
ermittelten spektralen Bandemissivititen sind in Abbildung 76 b) iiber die Temperatur

dargestellt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Daten zeigen eine rapide Abnahme der Bandemissivitaten &; zwischen 763 K und 903 K.
Oberhalb von 903 K zeigt sich eine Zunahme der Bandemissivititen &; bis 1041 K. Eine weitere
Steigerung der Temperatur fiihrt zu einer Abnahme spektraler Bandemissivitit der Kanile bis
zur Messgrenze von 1080 K. Vergleichswerte aus der Literatur fiir die untersuchte Legierung
und Wellenldnge liegen nicht vor. Busch et al. untersuchten in [208] die hemisphdrische
Emissivitdt von amorphem Zr,; 2 Ti;58Cu,2 5Ni0Bess 5. Die Autoren ermitteln einen Anstieg der

Emissivitit innerhalb einer Temperaturspannweite von ~623 bis 1003 K.
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Abbildung 76: a) Exemplarische Darstellung der Rohdaten des Schwarzstrahlervergleichversuchs fiir
T = 992 K. b) Resultierende spektrale Emissionsgrade fiir K1 und K2 fiir Vitio1 zusammen mit dem
resultierenden Emissiongsgradverhdltnis.

Im hier behandelten Experiment vergehen zum Erreichen von 903 K ca. 30 Minuten. Mit
Ty =718 Kvon Vit101 ist daher, entgegen den Untersuchungen von Busch et al. [208], von einer
partiellen Kristallisation der Proben auszugehen. Folglich konnen Phasenumwandlungen die
Messergebnisse beeinflussen. Wie in Abschnitt 2.2.2 beschrieben, Kkorrelieren die
Strahlungseigenschaften Absorption und Emissivitit von Metallen mit ihrem spezifischen
elektrischen Widerstand u [76,209—211]. Obwohl diese Stoffwerte fiir AMZ4 und Vit101 bisher
nicht publiziert wurden, lassen Untersuchungen zu Zr-basierten BMGs in [212] und [213]
qualitative Riickschliisse zu. Die Autoren zeigen die Abnahme des spezifischen elektrischen
Widerstands p fiir eine Reihe Zr-basierter BMGs im Zuge ihrer Kristallisation [212]. Gu et al.
dokumentieren ebenfalls in [213] eine Abnahme des spezifischen elektrischen Widerstands p
flir Zrs,5Cuy7,0Niyy6AloTi; in Abhidngigkeit zur Glithdauer und Temperatur. GemaB der
Hagens-Rubens-Formel (Formel 12 in 2.2.2) ist e~V Somit ist analog zur Beobachtung in den
Versuchen eine Abnahme der spektralen Emissivitit durch Kristallisation zu erwarten.
Oberhalb von 903 K ist die fiir Metalle iibliche Steigerung der Emissivitat mit der Temperatur
wieder zu beobachten. Der erneute Abfall der Emissivitit kann mit dem erneuten

Phasenwechsel oberhalb von Ty, zusammenhingen.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

Die gemessenen Ergebnisse sind aufgrund der Kristallisation nur eingeschrankt reprasentativ
fiir die Strahlungseigenschaften von Vitio1 im PBF-LB/M-Verfahren. Unter der Annahme
weitestgehend amorpher Probekorper und Pulver wihrend des Prozesses ist von einer
tendenziellen Unterschitzung der Emissivitat auszugehen. Eine Optimierung der verwendeten
Messmethode durch eine Anpassung der Probengeometrie und der Heizquelle kann zukiinftig
genauere Aussagen iiber die Bandemissivitdten der amorphen Phase ermdglichen. Trotz der
verbleibenden Unsicherheit bei der Bestimmung der Bandemissivititen der Kanile zeigen sich
nur geringe Abweichungen in ihrem Verhailtnis. Das Bandemissivitatsverhaltnis ergibt sich fir
763 K zu 1,02 und in der Temperaturspannweite von 903 bis 1080 K zu 1,08 + 0,01, was einer
relativen Abweichung von 5% entspricht. Unter der Annahme einer verminderten
Kristallisation der Probe bei 763 K werden die entsprechenden Emissiongsgrade (K1 0,59 und
K2 0,6) und ihr Verhiltnis nachfolgend fiir die Aufbereitung der Pyrometermesssignale im
PBF-LB/M-Verfahren genutzt.

Highspeed-Quotientenpyrometrie — Auswertung:

Einfilhrend werden die Pyrometersignale von Einzelspuren zur Evaluation des Rosenthal-
Modells aus Abschnitt 5.3.1 analysiert. Dazu wurde in einem Wiirfel der Grundflache 10 mm?2
schichtweise prozessiert. Nach der reguldren Belichtung wurde ein einzelner Vektor erneut
belichtet, der den Messfleck zentral durchstreift. Der Aufschmelzvorgang erfolgte, im Hinblick
auf die Vereinfachungen des Rosenthal-Modells, ohne vorherigen Pulverauftrag. Erganzend zu
den Quotientensignalen sind in Anhang F und Anhang G die Kanalsignale von K2 dargestellt.
Abbildung 77 a) zeigt die ermittelte Quotiententemperatur unter Annahme des in Abschnitt

5.3.2 ermittelten Bandemissivititsverhaltnisses zﬂ = 1,02 iiber die Zeit. Ergianzend dazu ist
K1

auch der in der Zeit zuriickgelegte Verfahrweg des Lasers Asy, dargestellt. Asx wird anhand der
Zeit und der Geschwindigkeit der Vektoren (s = v*t) ermittelt. Als Referenzpunkt (Nullpunkt)
gilt das Intensititsmaximum des jeweiligen Peaks. Die Liquidustemperatur von Vit101 von
887K ist gestrichelt dargestellt. In a) sind die T-t- bzw. T-s-Verlaufe der einzelnen
Scanvektoren bei konstanter Scangeschwindigkeit von 1600 mm/s und variierender Leistung
in einem E;-Bereich von 50 bis 200J/m illustriert. Alle betrachteten
Parameterkombinationen weisen einen steilen Anstieg der Temperatur von ~10° K/s auf. Die
Spitzentemperatur der jeweiligen Peaks nimmt erwartungsgemaB mit der Laserleistung zu.
Parametersatze mit E, > 50 J/m iiberschreiten in ihrer Maximaltemperatur den Messbereich
des Pyrometers von 1473 K und konnen daher nicht iiber die gesamte Messzeit aufgelost
werden. Nach Durchschreiten des Messflecks nimmt die Temperatur exponentiell bis zum
unteren Ende des Messbereichs von 673 K ab. Die Abkiihlrate nimmt mit steigender

Laserleistung und Energiedichte ab.
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Abbildung 77: Zeit-Temperatur-Diagramme von Einzelspurbelichtungen von Vitio1 ermittelt mit

iﬁ = 1,02. Der Abstand zum Messfleck wird iiber die Scangeschwindigkeit und die Kanalzeit ermittelt.
K1

Dabei wird das Intensitdtsmaximum als Nullpunkt verwendet. a) Einfluss der Laserleistung bei
konstanter Scangeschwindigkeit v =1600 mm/s. b) Einfluss der Scangeschwindigkeit auf die
Abkiihlung bei konstanter Laserleistung P = 160 W. Die Substratplattenvorheizung betrug 423 K.

Abbildung 77 b) zeigt den Einfluss der Verfahrgeschwindigkeit auf das Temperaturprofil bei
konstanter Laserleistung. Zur Vergleichbarkeit unterschiedlicher Verfahrgeschwindigkeiten
wird der mit der Zeit korrespondierende Weg des Lasers zum Messfleck As;, in b) auf der
Abszisse aufgetragen. Analog zu Abbildung 77 a) steigt der zwischen T; und T zuriickgelegte
Weg des Lasers Asi, mit hoherer E;. Eine Zusammenfassung der Abkiihlraten und thermischen
Gradienten ist in Abbildung 78 a) und b) abgebildet.
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Abbildung 78: a) Abkiihlraten von Einzelspuren in Abhdngigkeit zur Leistung und Energiedichte im
Vergleich zur Rosenthal-Losung. b) Temperaturgradienten in Bezug auf die Distanz zwischen Laser
und Messfleck iiber die Energiedichte. Zwei Parameterkombinationen mit nominell gleicher
Energiedichte, aber unterschiedlichen Verfahrgeschwindigkeiten sind durch vergroferte Datenpunkte
hervorgehoben.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

Ausschnitt a) stellt die Abkiihlrate R iiber E.. fiir die Laserleistungen 80 W, 160 W und 320 W
dar. Ergdnzend dazu sind mittels Rosenthal-Gleichung ermittelte Abkiihlraten als analytische
Referenz aufgetragen. Eine niedrigere Laserleistung zeigt tendenziell eine hohere Abkiihlrate
bei gleicher E;. Diese Varianz nimmt jedoch mit steigender E; ab. Mit zunehmender E;, sinkt
die Abkiihlrate von ~10° K/s (50 J/m) auf ~3,5 104 K/s mit. Die mittels Rosenthal bestimmten
Abkiihlraten liegen in der gleichen GroBenordnung der Messdaten, die Vorhersagegenauigkeit
nimmt jedoch fiir niedrigere E; ab. Eine Erklarung fiir die Abweichung stellt die riumliche
Ausdehnung des Pyrometermessflecks gegeniiber der punktweisen Analyse der Rosenthal-
Gleichung dar. Weiterhin fiihren die Vereinfachungen, die der Rosenthal-Losung zugrunde
liegen, zu einer systematischen Abweichung. Beispielsweise kann die Vernachladssigung der
Schmelzbaddynamik und ihr Einfluss auf die Temperaturverteilung zu einer Unterschéitzung
der Abkiihlrate fiihren, da Redistribution und Abkiihlung des Schmelzbades durch
Konvektionsstrome vernachlissigt werden. Andererseits kann auch die Verwendung eines
konstanten Emissivitatsverhaltnisses bei der Auswertung der Pyrometerdaten eine mogliche
Fehlerquelle darstellen. Hier konnen perspektivisch temperaturabhingige Korrekturen der
Daten eine hohere Genauigkeit der Messmethode ermoglichen. Basierend auf den
vergleichbaren Warmeleiteigenschaften und Ergebnissen der Rosenthal-Analysen lasst sich

fiir AMZ4 ein analoges Verhalten prognostizieren.

Die ermittelten Abkiihlraten der relevanten Parameterkombinationen und Energiedichten
liegen (50—100 J/m) in einer GroBenordnung von ~10° K/s. Damit liegen die Abkiihlraten
einzelner Vektoren weiterhin deutlich tiber der kritischen Abkiihlrate von AMZ4 und Vit101,
auch bei Beriicksichtigung einer verringerten GFA von AMZ4-C2 und -B1 (siehe Abschnitt
5.1.4). Selbst eine Reduktion der Verfahrgeschwindigkeit auf 160 mm/s bei 80 W
Laserleistung (korrespondierend mit Er, = 500 J/m) fiihrt zu Abkiihlraten von 4*104 K/s und
liegt damit deutlich oberhalb der nominellen kritischen Abkiihlrate von Vit101 im Guss (40—
60 K/s). Die Messungen untermauern damit die Hypothese, dass eine Kristallisation aus der
Schmelze im PBF-LB/M-Prozess im Hinblick auf die determinierten Prozessfenster
ausgeschlossen werden kann.

Im Hinblick auf den Einfluss einer moglichen kumulativen Aufheizung stellt Abbildung 78 b)
den Temperaturgradienten ATi.g/As;, dar. Der Kennwert beschreibt damit die Abkiihlung
innerhalb des Messflecks in Bezug auf die in der Zeit vom Laser zuriickgelegte Strecke. Die
Daten sind kategorisiert nach der applizierten Laserleistung. Der Vergleich unterschiedlicher
Energiedichten zeigt analog zu den Betrachtungen der Abkiihlraten in Abbildung 78 a) eine
Abnahme des Temperaturgradienten mit steigender Energiedichte. Im Vergleich zur
Abkiihlrate vervielfacht sich bei konstanter Energiedichte der Temperaturgradient mit der
Scangeschwindigkeit, wie die hervorgehobenen Datenpunkte in Abbildung 78 b) darstellen.

Demnach fithren unterschiedliche Parameterkombinationen auch trotz konstanter
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5 Ergebnisse und Diskussion

Energiedichte zu unterschiedlichen Temperaturgradienten. Daraus lasst sich ableiten, dass bei
der Belichtung konsekutiver Vektoren nicht nur der nominelle Energieeintrag, sondern auch
die Scangeschwindigkeit bzw. der Temperaturgradient entscheidend fiir die Abkiihlrate der
jeweiligen Schicht ist. Insbesondere bei hohen Scangeschwindigkeiten bzw. kurzen
Scanvektorlangen konnte ein hoher Temperaturgradient zu einer kumulativen Aufheizung in
konsekutiven Vektoren fithren und damit die Abkiihlrate der Schicht verringern. Die These
stellt einen Erklarungsansatz fiir die in Kapitel 5.1.4 beobachtete Kristallisation in AMZ4 dar.
Hier zeigten unterschiedliche Proben mit nominell konstanter Volumenenergiedichte
abweichende Kristallisationsenthalpien. Dabei wiesen Proben mit gesteigerter
Scangeschwindigkeit tendenziell groBere kristalline Anteile auf. Zusammen mit den
Ergebnissen aus diesem Abschnitt lasst sich schlieBen, dass die Interaktionszeit zwischen zwei
Vektoren (abhidngig von Scanvektorlinge und Scangeschwindigkeiten) eine entscheidende
Auswirkung auf eine mogliche Warmestauung und damit mdégliche Kristallisation hat. Die
Ergebnisse unterstreichen die in Abschnitt 5.1.4 herausgearbeitete Erkenntnis, dass die
Volumenenergiedichte E, nur eingeschriankt zur Beschreibung geeigneter Prozessfenster fiir
BMGs genutzt werden kann. Die Ursache fiir die Entstehung kristalliner Fehlstellen bei der
Verarbeitung glasbildender Materialien wird daher nachfolgend durch die Betrachtung

kumulativer Auftheizung anhand der Pyrometersignale bei Vit101 erortert.

Kumulative Aufheizung — Einfluss der Scanvektorlinge

In diesem Abschnitt wird die These aufgegriffen, dass kumulative Warmestauungen ursachlich
fiir Kristallisation bei der PBF-LB/M-Verarbeitung glasbildender Legierungen sind. Dies
wurde beispielsweise fiir das hochsauerstoffhaltige Derivat AMZ4-C2 beobachtet. MaBgebliche
EinflussgroBe fiir einen Warmestau ist die Repetitionszeit At.. Diese beschreibt das
Zeitintervall zwischen der wiederholten Warmezufuhr angrenzender Scanvektoren an einem
Punkt im Bauteil. At; ist abhéngig von der Scanvektorliange, der Scangeschwindigkeit und der
Totzeit, die durch Skywriting und Spriinge zwischen zwei Vektoren entsteht. Nachfolgend soll
der Mechanismus exemplarisch anhand von Pyrometermessungen an Vit101 nachvollzogen
werden. Der Effekt wurde anhand verschiedener Scanvektorlingen untersucht. Dazu wurde
die in Abbildung 79 dargestellte Stufenpyramide als Probekorper gewihlt, dessen Ebenen in
x-Richtung jeweils eine Scanvektorliange reprasentieren. Die Breite der jeweiligen Stufen bzw.
die Scanvektorlange wurde von 10 mm bis 0,35 mm reduziert (siehe Abbildung 79). Zwischen
den Schichten wurden Pausenzeiten von 10 s eingehalten, um eine Aufheizung iiber die
Schichten hinweg zu vermeiden. Als Prozessparameter wurden 80 W und 800 mm/s bei einer
Vorheizung von 423 K gewahlt. Die Prozessparameter orientieren sich an der Parameterstudie,
die anhand von 5-mm3-Dichtewliirfeln in Abschnitt 5.3.2 ermittelt wurde. Die resultierenden
Schliffbilder der x-z- und y-z-Bauteilebenen sind in Abbildung 80 dargestellt. Bauteilregionen

mit Scanvektorlingen von 2,5 mm bis 0,7 mm weisen deutliche Fluktuationen der Grauwerte
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

auf. Die Veranderung der optischen Eigenschaften deutet auf eine partielle Kristallisation des

Materials hin.

Abbildung 79: Probengeometrie zur Untersuchung unterschiedlicher Scanvektorlingen. Die Probe
wurde zentriert in den Messfleck positioniert. Ein Schliffbild des halbierten Probekdrpers entlang der
x-z-Ebene zeigt die einzelnen Stufen ab einer Scanvektorldnge von 5 mm.

Die Pyramidenspitze (0,35 mm) und der untere Teil der Pyramide (5—10 mm) zeigen im
Rahmen der Auflosungsgrenzen des Lichtmikroskops keine Anzeichen fiir Kristallisation.
Weiterfiihrende Untersuchungen mittels HESXRD von Frey et al. in [207] an Quadern der
Kantenlinge 5 mm belegen ebenfalls eine amorphe Verarbeitung unter vergleichbaren

Prozessbedingungen.

0,35 mm: At,=1,25 ms
0,7 mm: At,= 2,5ms
1,25 mm: At = 3,25 ms
2,5mm: At,=4,8 ms

>5mm: At,.>7,8ms

Abbildung 80: Lichtmikroskopie der Vitio1-Stufenpyrimade in der x-z- und y-z-Ebene. Entlang der
Bauhéhe deuten je nach Scanvektorlidnge unterschiedliche Grauwerte auf kristalline Phasen hin.

Im jeweiligen Schichtmittelpunkt wurden die Zeit-Temperatur-Verldaufe in Abhingigkeit zur
Scanvektorlinge mittels Highspeed-Pyrometrie bestimmt. Aufgrund des gilinstigeren Signal-
Rausch-Verhiltnisses werden statt der Quotiententemperatur die Kanaltemperaturen
ausgewertet und, anhand der in Abschnitt 5.3.2 ermittelten Bandemissivitiaten, korrigiert.
Abbildung 81 zeigt die gemittelten T-t-Verlaufe der Schichten von 10 mm bis 0,7 mm.

Die Intensitatsspitzen reprasentieren jeweils einen Scanvektor. Mit voranschreitender
Belichtung der Schicht nihern sich die Scanvektoren dem Messfleckmittelpunkt und die

Spitzentemperaturen nehmen zu.
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Abbildung 8i1: Strahlungstemperatur wvon Vitio1 in Abhdngigkeit zur Scanvektorlinge
10 mm — 0,7 mm (a—e) bei Verarbeitung des Probekérpers aus Abbildung 79; 10 mm (a) und 0,7 mm
sind ergdnzend vergrdfiert dargestellt. Als Prozessparameter wurde eine Leistung von 80 W und eine
Scangeschwindigkeit von 800 mm/s verwendet.

Nach Durchschreiten des Messfleckmittelpunkts nehmen die Spitzentemperaturen sukzessive
ab. Bei einer Scanvektorlange von 5 mm (b) und der damit korrespondierenden At; von 6,7 ms
fallt die Temperatur zwischen zwei Schmelzspuren unter die Detektionsgrenze des Pyrometers
von 673 K. Bei kiirzeren Scanvektorlangen von 1,25 mm (d) und 0,7 mm (e) verkiirzt sich At
auf 3,2ms und 2,5ms. Als Folge der kiirzeren Abkiihlphasen kommt es zu einer
Wirmestauung, sodass die Temperatur zwischen zwei aufeinanderfolgenden Vektoren nicht
unter 673 K fillt, was in etwa der T, von Vit101 entspricht (674 K bei einer Heizrate von
20 K/min [150]).

Die Warmestauung auBert sich in einer ausgepragten Baseline, die die Intensitatsspitzen der
Scanvektoren iiberlagert (Abbildung 82 Inset). Zur Quantifizierung der Warmestauung sollen
nachfolgend die zeitliche Ausdehnung tx (Abbildung 82 a) und die maximale Temperatur Thwax
(Abbildung 82 b) der Baseline betrachtet werden. Dazu wurden die unteren Hiillkurven der
Daten aus Abbildung 81 ausgewertet. Die so ermittelten Werte fiir t, und T2, sind jeweils
iiber die Scanvektorlinge in Abbildung 82 aufgetragen. Scanvektorlingen, bei denen

lichtmikroskopisch eine Kristallisation identifiziert werden konnte, sind grau gekennzeichnet.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

Die Lange des Zeitintervalls tx (a), in dem die Temperatur oberhalb von T, liegt, nimmt bis zu
einer Scanvektorlange von 5 mm zu und fallt daraufthin ab. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass
die untere Hiillkurve bei einer Scanvektorlinge von 10 mm vom Messrauschen iiberlagert
wird. Die maximale Temperatur der Baseline (b) nimmt von 770 K bei einer Scanvektorliange
von 0,35 mm auf 893 K bei 0,7 mm zu. AnschlieBend sinkt die Temperatur mit steigender

Scanvektorlange bis auf 693 K (10 mm).

a) b)
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o 823 ]
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Abbildung 82: Einfluss der Scanvektorlinge auf ausgewdhlte Baseline-Charakteristika der
Pyrometermessung: a) Dauer der Baseline, b) maximale Baselinetemperatur.

Der deutliche Abfall der Temperatur bei einer Scanvektorlange von 0,35 mm lasst sich darauf
zuriickfiihren, dass das aufgeschmolzene Volumen abnimmt und den Messfleck nicht
vollstindig ausfiillt. Gleichzeitig fithrt die Abnahme des Schmelzvolumens auch zu einer
schnelleren Abkiihlung und damit méglicherweise zu einer Vermeidung von Kristallisation.
Zusammen mit den Schliffbildern aus Abbildung 80 ldsst sich damit folgern, dass eine
Autheizung von T}, . iiber 823 K zusammen mit tx > 0,05s zu einer ausgeprigten
Kristallisation von Viti01 im PBF-LB/M-Verfahren fiihrt. Dabei zeigen gesteigerte
Temperaturen einen groBeren Einfluss auf die Kristallisation als die Zeitspanne t.
Scanvektorlangen mit vergleichsweise langen ti-Werten (5 mm und 10 mm) weisen keine
Hinweise auf Kristallisation im Schliffbild.

Trotz der gesteigerten Basistemperatur und des damit verringerten thermischen Gradienten
weisen die jeweiligen Schmelzbahnen weiterhin Abkiihlraten in der GréBenordnung 105 K/s
auf. Damit ist eine Kristallisation aus der Schmelze heraus als unwahrscheinlich anzusehen.
Stattdessen ist eine Kristallisation in der WEZ wihrend der thermischen Zyklen als zugrunde
liegender Mechanismus naheliegend.

Phanomenologisch lasst sich die Beobachtung anhand des in Abschnitt 2.1.1 beschriebenen
Keimbildungsvorgangs begriinden. Demnach steigt die Keimbildungsrate exponentiell mit der

Temperatur an, sodass gesteigerte Temperaturen gegeniiber der Zeit eine Kristallisation
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5 Ergebnisse und Diskussion

starker begilinstigen. Fiir eine quantitative Analyse ist die kombinatorische Betrachtung von
Zeit und Temperatur hinsichtlich der Detektion von Kristallisation perspektivisch als sinnvoll
anzunehmen. Hier kann beispielsweise der Flacheninhalt fiir die Bewertung der
Pyrometerdaten herangezogen werden. In diesem Zusammenhang wire die Korrelation
zwischen der Kristallisationsenthalpie aus DSC-Messungen und den zugehorigen
Pyrometersignalen der Probekorper eine sinnvolle Ergdnzung. Insbesondere die Verwendung
nanokalorimetrischer Methoden wie Flash-DSC-Messungen [214—216] sind vielversprechende
Methoden zur Schaffung einer Datenbasis fiir die gezielte Prozessauslegung mittels
Highspeed-Pyrometrie. Kiihl- und heizratenabhéangige Kristallisationsenthalpien und
Glastlibergangstemperaturen sind hier als relevante Werte hervorzuheben. Diese
Untersuchungen werden im Rahmen dieser Dissertationsschrift nicht mehr angestrebt, stellen
aber in der Zukunft vielversprechende Ansétze fiir die Prozessentwicklung und ggf. auch fiir
die gezielte Mikrostrukturierung von BMGs dar. Erste Ergebnisse von Flash-DSC-Messungen
an AMZ4 in [191] zeigen, dass die transienten Heiz- und Kiihlraten des PBF-LB/M-Prozesses
zu Keimbildungsraten fithren, welche von denen der Kklassischen (stationiren)
Keimbildungstheorie abweichen. Die Autoren ermitteln, dass die Keimbildungsrate wahrend
des Heizens unter PBF-LB/M-Bedingungen um das 7-Fache gesteigert ist. Wahrend der
Abkiihlung hingegen ist die Keimbildungsrate um das 15-Fache verringert [191]. Demzufolge
ist eine erweiterte Datenbasis hinsichtlich des Zeit-Temperatur-Umwandlungsverhaltens
unter hochdynamischen Temperaturanderungen essenziell fiir eine wissensbasierte
Prozessentwicklung fiir metallische Glaser.

Abschlieend zeigt sich die kumulative Aufheizung durch konsekutive Vektoren neben den
applizierten Prozessparametern als entscheidender Einflussfaktor fiir Kristallisation in der
PBF-LB/M-Verarbeitung von BMGs. Diese Erkenntnis ist besonders fiir feingliedrige
Strukturen, spitz zulaufende Geometrien und Streifenbelichtungen relevant.

Die gezielte Applikation von Haltezeiten zwischen aufeinanderfolgenden Scanvektoren kann
in diesem Zusammenhang als zielfiihrende MaBnahme ergriffen werden, um solche

Wairmestauungen zu vermeiden.
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Abbildung 83: Einfluss der Repetitionszeit At- auf die Strahlungstemperatur einer Schicht bei der
Verarbeitung von Vit101 mit 80 W und 800 mm/s bei einer Scanvektorldnge von 0,35 mm.
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5.3 Analyse der Zeit-Temperatur-Verlaufe

Abbildung 83 veranschaulicht exemplarisch die gezielte Nutzung von Wartezeiten zwischen
aufeinanderfolgenden Vektoren, um eine Aufheizung zu vermeiden. Durch eine Steigerung der
Sprungzeiten zwischen zwei Vektoren von 1 ms auf 2 ms nimmt die Warmestauung deutlich
ab. Bei einer Sprungzeit von 6ms zeigt sich keine Aufheizung innerhalb des
Detektionsbereichs des Pyrometers.

Aus den Ergebnissen lisst sich ableiten, dass die Interaktionszeit At, als Designparameter bei
der Auslegung von Prozessfenstern fiir die Verarbeitung von BMGs beriicksichtigt werden
sollte. Auf globaler Bauteilebene konnen Elevationswinkel, der warmeableitende Querschnitt
[217] und die Zeit pro Schicht [218] den Temperaturhaushalt wihrend des Prozesses weiterhin

beeinflussen.

5.3.3 Zwischenfazit — Zeit-Temperatur-Analyse
Die resultierenden Zeit-Temperatur-Felder bei der Verarbeitung von AMZ4 und Vit101
wahrend des PBF-LB/M-Prozesses wurden messtechnisch und analytisch evaluiert. Im

Hinblick auf die in Kapitel 3 formulierte Fragestellung:

»Welchen Wirkzusammenhang gibt es zwischen der thermischen Historie im PBF-LB/M-

Verfahren und kristalliner Defektausprdgung?*

Lassen sich abschlieBend zu diesem Kapitel die wesentlichen Erkenntnisse wie folgt

zusammenfassen:

e Die analytische Rosenthal-Losung  ermoglicht eine  Vorhersage  der
Schmelzbaddimensionen wund Abkiihlraten basierend auf den ermittelten

Stoffeigenschaften.

e Die empirische und theoretische Evaluation der Prozessparameter ermittelt
Abkiihlraten fiir singuldre Schmelzbahnen von 104 bis 10° K/s. Eine Kristallisation aus
der Schmelze heraus kann fiir Vit1o1 und AMZ4 damit weitestgehend ausgeschlossen

werden.

e Temperaturmessungen von ganzen Schichten zeigen, dass kumulative Aufheizung
durch aufeinanderfolgende Vektoren ein entscheidender Mechanismus fiir eine

Kristallisation sein kann.

e Kurze Interaktionszeiten (z. B. bei Scanvektorlangen < 2,5 mm) fiihren bei Vit101 zu

Wairmestauung begleitet von einer (partiellen) Kristallisation.

e Wartezeiten zwischen den Vektoren sind ein effektives Mittel, um Warmestauungen zu

verringern und Kristallisation auch in feingliedrigen Strukturen zu vermeiden.
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6 Applikationsmoglichkeiten und Potenziale:

Nachgiebige Mechanismen

Die additive Fertigung hat sich als disruptive Technologie zur Verarbeitung von BMGs
etabliert. Sowohl im akademischen als auch im industriellen Umfeld konnte die herstellbare
GroBe und Komplexitit von BMGs betrdachtlich gesteigert werden. Aktuell ist die
Fertigungstechnik damit der Applikationsentwicklung deutlich voraus, weswegen wenig
industrialisierte Anwendungen von PBF-LB/M-BMGs etabliert sind. Im Folgenden werden
Ausblicke auf die Potenziale fiir Applikationsmoglichkeiten der in dieser Arbeit behandelten

Legierungen beschrieben.

Mechanismen sind Vorrichtungen zur Ubertragung von Kraft oder Bewegungen.
Ublicherweise umfasst dies mehrkomponentige Baugruppen, die mit Hilfe von Gelenken
Relativbewegungen ihrer Bestandteile ermdglichen. Im Gegensatz dazu iibertragen
kompliente Mechanismen (engl.: Compliant Mechanisms — kurz CMs) Krafte und Bewegung
durch elastische Verformung. Dadurch konnen Schlupf, Spiel und Reibverschleil eliminiert
werden, was insbesondere fiir Prazisionsanwendungen von Vorteil ist. Weiterhin sind die
Teileanzahl und der Montageaufwand in den monolithischen Strukturen deutlich reduziert.
Die industrielle Anwendung von CMs wird jedoch u. a. durch die hiufig komplexen und
feingliedrigen Geometrien der Strukturen erschwert, was in der Regel auch mit einem hohen

Zerspanungsvolumen einhergeht [219,220].

Die Verwendung von AM ist durch die geometrischen Freiheitsgrade der Technologie geeignet,
um die bisherigen Herausforderungen in der Fertigung von CMs zu minimieren [220]. Die
Auslegung und Applikation von CMs ist neben der Geometrie jedoch auch an das
Eigenschaftsprofil des jeweiligen Materials gekoppelt. Die realisierbare translatorische oder
rotatorische Bewegung ist abhingig von der elastischen Verformbarkeit der verwendeten
Materialien. Kunststoffe weisen zwar tiblicherweise sehr hohe Elastizitat auf, allerdings nur
eine geringe Steifigkeit, Festigkeit und VerschleiBbestandigkeit, was sie fiir viele strukturelle
Anwendungen ungeeignet macht. Kristalline Metalle hingegen verfiigen in der Regel iiber
geringe elastische Dehnbarkeit, wodurch die umsetzbare Bewegung in CMs stark limitiert
wird. Die Eignung von Materialien zur Anwendung in CMs kann durch ihre Resilienz U,
quantifiziert werden [221,222]. Sie beschreibt die Fahigkeit zur elastischen Verformung eines
Werkstoffes und wird durch den Flacheninhalt unterhalb der Hook’schen Gerade des
Spannungs-Dehnungs-Diagramms beschrieben (Abbildung 84). Mathematisch kann sie aus
dem Verhiltnis zwischen FlieBgrenze und dem E-Modul gemaB Formel 46 berechnet werden.

1L 9% (J
Ur = ESelO'f = E (W) FOI‘mel 46
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Abbildung 84 zeigt das Spannungs-Dehnungs-Verhalten von Ti6Al4V im Vergleich zu AMZ4
und Vit101. Aufgrund der hohen FlieBgrenze von 2,1 GPa von AMZ4 in Verbindung mit der

hohen elastischen Dehnbarkeit & ergibt sich eine U,von 28,8 J/m3.

F Zr59 3C U5 gAl10 4ND; 5
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Abbildung 84: Darstellung der Resilienz unter Biegebeanspruchung von kristallinem Ti6Al4V (Daten
aus [223]), amorphem AMZ4-C5. Ubersetzt aus [224].

Obwohl Ti6Al4V unter kristallinen Materialien fiir den PBF-LB/M-Prozess eine
vergleichsweise hohe elastische Dehnung von etwa 1,1 % aufweist, werden nur etwa 30 % des
U,-Wertes von AMZ4 erreicht. Noch deutlicher pragt sich der Effekt bei anderen etablierten
Materialien wie 316L oder AlSitoMg auf (siehe Tabelle 13).

Tabelle 13: Ausgewdhlte Materialeigenschaften im PBF-LB/M-Prozess etablierter Legierungen im
Vergleich zu AMZ4.

Dichte E-Modul E FlieBgrenze oy Resilienz U:
[g/cm3] (GPa) (GPa) (MPa)
AMZ4
Zr50.5Cu28,8ALo s Nbis 6,7 [149] 87 [149] 2,2 [225] 28,8
Vitio1
Cu,TisZr:Nis 6,9 109 2,47 [207] 20,23
Ti6AlgVvV 4,4 [226] 105 [226] 0,85 [226] 3,44
AlSiioMg 2,1[165] 75 [225] 0,27 [225] 0,53 [227]
316L 7,9 [227] 185 [227] 0,48 [225] 0,75 [227]

Damit weisen Zr-basierte BMGs eine einzigartige Eignung fiir CMs auf [228], was
insbesondere mit der geometrischen Freiheit des PBF-LB/M-Verfahrens ein
Alleinstellungsmerkmal fiir eine synergetische Kombination der drei Technologien ermoglicht.
Im Folgenden soll das Potenzial anhand eines ,Deltoid Q-type‘ Mechanismus nach Howell aus
[221,229] (siehe Abbildung 85 a) aufgezeigt werden. Der Mechanismus wurde, angelehnt an
Shuib et al. in [230] auf eine Scherengeometrie adaptiert (siehe Abbildung 85 b). Das Bauteil
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6 Applikationsmoglichkeiten und Potenziale: Nachgiebige Mechanismen

besteht im Wesentlichen aus zwei Gelenkpaaren (A und B), zwei Griffen und zwei

angedeuteten Schneiden.

b=
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a) b) 1 Gelenke LA“ R=2.6mm
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Abbildung 85: a) Skizzenhafte Darstellung eines ,Deltoid Q-type-CMs nach Howell [221,229].
b) Adaption auf einen Scherenmechanismus in Anlehnung an [230]. Ubersetzt aus [224].

Zur Vorhersage der auftretenden Von-Mises-Spannungen in den Gelenken wurde eine
FEM-Simulation mittels COMSOL Multiphysics durchgefiihrt. Als Randbedingung wurde die
Verformung des CMs bis zur SchlieBung der Schneiden mit 2y - 0 unter Ausschluss von
parasitiren Bewegungen festgelegt. Das schneidenseitige Gelenk B galt dabei als Festlager, das
schneidenferne Gelenk B als Loslager mit freier Bewegung entlang der Symmetrieachse. Als

Versagenskriterium wird das Uberschreiten der FlieBgrenze mit dem Sicherheitsfaktor S = 1,3

festgelegt.
a) R=2mm b) r r T T
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Abbildung 86: FEM-Simulation der Scherengeometrie unter der Bedingung 2y = 0. Die Von-Mises-
Spannung ist in Falschfarben dargestellt. Maximale Spannungen in den jeweiligen Gelenken sind
indiziert. Daten und Abbildungen iibersetzt aus [224].

Die Gelenke des Typs B erfahren die hohere Von-Mises-Spannung im Vergleich zu Typ A und
werden nachfolgend fiir die Bewertung der Eignung genutzt. Ubertragen auf die maximal
ertragliche Verformung unter Einhaltung der vorab formulierten Versagenskriterien ergibt
sich Abbildung 86 b). Es zeigt sich, dass die betrachteten kristallinen Materialien eine
vollstandige reversible Verformung des CMs nicht ermdglichen. AMZ4 hingegen iibererfiillt

die Anforderung um 1,4°.
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Auf Basis der Ergebnisse wurden die Geometrien aus AMZ4 in zwei Skalierungen prozessiert
(Abbildung 87 a und b). Das Funktionsprinzip und die Deformation des Mechanismus bei
geoffneter und geschlossener Schere sind in ¢) und d) veranschaulicht. Videos des

Verformungsverhaltens und weitere Details konnen [224] entnommen werden.

Abbildung 87: a) Hergestellte Demonstrator-CMs aus AMZ4-Cs5 auf der Ti6Al4V-Substratplatte nach
dem Bauprozess; b) Bauteile nach dem Drahterodieren; c) Schere im gedffneten Zustand; d) Schere im
geschlossenen Zustand. Abbildungen aus [224].

Im Rahmen der Zielsetzung von Kapitel 3 wurde folgende Fragestellung formuliert:

,»Welche potenziellen technologischen Mehrwerte konnen mit PBF-LB/M-prozessierten

BMGs erzielt werden? ,,

Die hier beschriebenen Daten zeigen ein hohes Potenzial zur Anwendung metallischer Glaser
in CMs. Insbesondere Applikationen in der Medizintechnik, der minimalinvasiven Chirurgie,
der Luft- und Raumfahrt sowie in hochprizisen Positioniermechanismen fiir die Messtechnik
konnen von einer solchen Anwendung profitieren. Mit einer Resilienz von 20 MPa (Vit101)
und 29 MPa (AMZ4) iibertreffen die betrachteten glasbildenden Legierungen kristalline
Standardwerkstoffe’ um ein Vielfaches und konnen disruptive Mehrwerte fiir die

Produktentwicklung entfalten.

Solche technischen Applikationen motivieren jedoch auch die Fragestellungen nach den
Ermiidungseigenschaften PBF-LB/M-prozessierter BMG-Strukturen. Ergebnisse von Sohrabi
et al. in [133] implizieren eine geringe Ermiidungsfestigkeit im Biegeschwellbereich von
lediglich 175 MPa. Vorhandene Restporositat und Teilkristallinitat der Proben lassen jedoch
darauf schlieBen, dass Optimierungspotenzial gegeben ist. Im Zusammenhang mit der
Ermiidungsfestigkeit ist eine friihzeitige Risseinleitung aufgrund der Kerbwirkung der

inharent hohen Oberflachenrauheit PBF-LB/M-prozessierter Materialien zu berticksichtigen.
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6 Applikationsmoglichkeiten und Potenziale: Nachgiebige Mechanismen

Gerade mit steigender geometrischer Komplexitat spielen geeignete Methoden zur
endkonturnahen Oberflichennachbehandlung eine entscheidende Rolle. Einfliisse etablierter
spanender Verfahren wie Friasen, Strahlen und Trowalisieren sind bisher nur in Ansitzen
untersucht. Dariiber hinaus erméglicht die ausgeprigte SCL metallischer Glaser auch das TPF
als mogliches Oberflichenfinish. Das aus der Bearbeitung thermoplastischer Kunststoffe
bekannte Verfahren nutzt die temperaturabhéngige Viskositdt der Materialien, um unter
Anwendung von Wiarme und Druck eine plastische Forménderung zu erzielen. Dazu wird das
Material iiber T, aufgeheizt und unter Krafteinwirkung verformt. Erste Untersuchungen der
Methodik an AMZ4 in [53] zeigen, dass eine Verringerung der Oberflichenrauheit von R,
14,2 um auf R, 1,1 um erreicht wird und eine komplexe Oberflichentexturierung moglich ist
[53]. Da konventionelle HIP-Prozesse fiir BMGs nicht geeignet sind, deuten sich hier auch
Potenziale zur nachtréiglichen Verdichtung der Materialien durch TPF an. Details hinsichtlich
des Einflusses auf die strukturellen und mechanischen Eigenschaften des Verfahrens sind

ausfihrlich in [53] beschrieben.
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7 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden zentrale Einflussgr68en bei der Verarbeitung von
Zr- und CuTi-basierten BMGs im PBF-LB/M-Verfahren untersucht und diskutiert. Die
Ergebnisse zeigen, dass bisherige Einschrinkungen in der Verarbeitung von BMGs
hinsichtlich der herstellbaren Gro8e und Komplexitit durch die additive Fertigung, im
speziellen durch das PBF-LB/M-Verfahren, iiberwunden werden konnen. Damit ergeben sich
synergetische Mehrwerte, die durch die Kombination der herausragenden mechanischen
Eigenschaften mit den hohen Abkiihlraten des PBF-LB/M-Verfahrens ein
Alleinstellungsmerkmal der Prozesskette darstellen. Die Verarbeitung von BMGs stellt jedoch
neue Herausforderungen an die Prozessfiihrung. Im Rahmen der Arbeit wurden Einfliisse der
Pulvercharakteristika und der Prozessparameter auf die strukturellen und mechanischen

Eigenschaften sowie mégliche Applikationspotenziale erortert.

Die hohe Schmelzviskositdt der untersuchten Legierung AMZ4 fiihrt zu einer aspharischen
Pulvermorphologie, welche die FlieBfahigkeit beeintrichtigt. Im Rahmen dieser Arbeit
konnten dabei die Verwendung von FlieBhilfen und die Steigerung des mittleren
Partikeldurchmessers als geeignete Methoden zur Verbesserung der FlieBfahigkeit erarbeitet
werden. Perspektivisch kénnen die Ansétze auch zur Nutzung breiterer PSDs und damit zur

Steigerung der Wirtschaftlichkeit des Zerstaubungsprozesses geeignet sein.

Die Prozessqualifizierung fiinf verschiedener AMZ4-Pulverderivate hat gezeigt, dass die
intrinsisch hohe Sauerstoffverunreinigung eine mafgebliche Herausforderung und
EinflussgroBe hinsichtlich der Verarbeitung im PBF-LB/M-Prozess ist. Das fiihrt dazu, dass
die Prozessgestaltung nicht nur eine ausreichende Dichte, sondern auch die amorphe
Verarbeitung sicherstellen muss. Diese hat Einfluss auf das resultierende Prozessfenster zur
defektarmen Verarbeitung und auf die mechanischen Eigenschaften der Erzeugnisse.
Transiente Temperaturzyklen wihrend des Prozesses ermoglichen die rontgenamorphe
Verarbeitung trotz einer Sauerstoffbelastung von ~2300 ppm. Allerdings werden das
Prozessfenster und die mechanische Festigkeit dadurch beeintrachtigt. Allgemein sind vor
diesem Hintergrund minimale Sauerstoffkontaminationen im Ausgangspulver anzustreben.
Priexistente Kristalle oder die nanoskalige FlieBhilfe hingegen konnten als ungewollte
Keimbildner ausgeschlossen werden. Bei geeigneter Prozessfiihrung und geringer
Sauerstoffverunreinigung wurden hohe Festigkeiten von 2,1 GPa in Kombination mit einer
elastischen Dehnung von > 2 % fiir AMZ4 erreicht. Damit ldsst sich fiir AMZ4 der linear-
elastische Bereich von Gussproben reproduzieren. Mit einer Harte von 465 HV10 und einer
spezifischen Festigkeit von ~320 MPa/(g(cm3)) ist damit ein hohes Potenzial fiir eine
Applikation in hoch beanspruchte strukturelle Bauteile gegeben. Im Gegensatz zu Gussproben

ist jedoch keine plastische Verformung in den verarbeiteten Proben zu beobachten. Weitere
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7 Zusammenfassung

Untersuchungen an PBF-LB/M-gefertigten Proben aus Vit101 erreichen eine Biegefestigkeit
von 2,47 GPa und iibertreffen damit die mechanischen Eigenschaften von AMZ4. Beide
Festigkeitswerte stellen in der aktuellen Publikationslandschaft die Bestmarken hinsichtlich

der Festigkeit im Vergleich zu anderen PBF-LB/M-verarbeiteten BMGs dar.

Die mit der Sauerstoffverunreinigung einhergehende verminderte GFA von AMZ4 motivierte
zur analytischen und empirischen Untersuchung der Abkiihlraten im PBF-LB/M-Verfahren.
Dazu wurde eine Erweiterung des analytischen Rosenthal-Ansatzes entwickelt, die den
klassischen Ansatz um eine iterative Losung anhand temperaturabhangiger Stoffwerte
erganzt. Die Temperaturanalyse zeigt, dass fiir die betrachteten Legierungen AMZ4 und Viti01
innerhalb einzelner Scanvektoren Abkiihlraten zwischen 105 K/s und 10¢ K/s herrschen. Damit
ist theoretisch eine Kristallisation aus der Schmelze weitestgehend ausgeschlossen. Daraus
leitet sich ab, dass die fiir bestimmte Randbedingungen beobachtete Kristallisation eine Folge
kumulativer Erwarmung ist. Zur Analyse des Phdnomens wurde folglich ein Ansatz zur
Messung der Zeit-Temperatur-Verlaufe mittels Highspeed-Quotientenpyrometrie entwickelt.
Die Analyse identifizierte die Scanvektorlinge bzw. Repetitionszeit als entscheidenden

Einflussfaktor fiir kumulative Erwarmung und Kristallisation.

Abbildung 88: Auswahl PBF-LB/M-prozessierter Bauteile und Demonstratoren aus AMZ4.

AbschlieBend wurde anhand der charakteristischen mechanischen Eigenschaften zusammen
mit den geometrischen Freiheiten der additiven Fertigung die Verwendung in nachgiebigen
Mechanismen als exemplarische Applikation ausgearbeitet. Insbesondere die hohe Elastizitit
eroffnet disruptive Moglichkeiten in der Gestaltung nachgiebiger Systeme (Compliant
Mechanisms). Anhand einer Demonstratorgeometrie konnte gezeigt werden, dass PBF-LB/M-
verarbeitetes AMZ4 etablierte kristalline Materialien um ein Vielfaches iibertrifft. Das
Verfahren 16st damit bisherige geometrische Restriktionen von BMGs auf (sieche Abbildung
88). Die Verarbeitung von BMGs in dieser GroBenordnung und Komplexitat stellt ein
Alleinstellungsmerkmal fiir die PBF-LB/M-Technologie dar, das es ermoglicht, disruptive

Mehrwerte hinsichtlich mechanischer Performanz zu schaffen.
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8 Ausblick

Aus den Ergebnissen der Arbeit lassen sich einige Handlungsfelder fiir die weitere Forschung

und Entwicklung an der PBF-LB/M Verarbeitung metallischer Gliser ableiten:

Im Hinblick auf zielgerichtete Qualitatssicherung und Prozessauslegung sind tiefgreifende
Kenntnisse iiber die Kristallisationsmechanismen erforderlich. Die Arbeit hat gezeigt, dass
dabei sowohl materialseitige als auch prozessseitige EinflussgroBen eine Rolle spielen.
Materialseitig gilt es ein besseres Verstandnis iiber die thermophysikalischen Eigenschaften
der Legierungen unter transienten Temperaturzyklen und gesteigerten Sauerstoffgehéltern zu
erarbeiten. Bisherige Forschung an gegossenen BMGs lasst sich nur bedingt iibertragen.
Insbesondere Analysen mittels FDSC konnen hier eine Grundlage fiir die gezielte Einstellung
der thermischen Historie im PBF-LB/M Prozess darstellen. Daraus konnen sich neue
Potenziale und Strategien fiir die Entwicklung und Anpassung glasbildender Legierungen
speziell fiir den PBF-LB/M Prozess ergeben. Es zeigte sich im Kontext dieser Arbeit, dass auch
Legierungen mit kurzer SCL wie Vit101 mittels PBF-LB/M amorph verarbeitet werden konnen.
Die hohen Abkiihlraten des Verfahrens ermoglichen theoretisch auch die amorphe
Verarbeitung von Legierungen mit marginaler GFA. Am Beispiel von Vit101 konnte in [207]
gezeigt werden, dass die Bruchzihigkeit gegeniiber der GFA ein dominierendes Merkmal fiir

die Legierungsauswahl und -entwicklung darstellen sollte.

Prozesstechnisch hangt die industrielle Applikation von additiv gefertigten BMGs wesentlich
von Fragestellungen der Qualititssicherung und Nachbehandlung ab. Insbesondere
Rissbildung als Folge von Eigenspannungen, wihrend oder nach dem Prozess, sind bestehende
Herausforderungen in der Verarbeitung von BMGs. Die Verwendung klassischer Methoden
zur  Reduktion von Eigenspannungen wie Vorheizung oder nachgelagerte
Warmebehandlungen sind fiir BMGs nur bedingt geeignet und wenig erprobt. Hier ergeben
sich zahlreiche Ansitze fiir weitere Arbeiten hinsichtlich moglicher technologischer
Kompromisse zwischen der Einhaltung der erforderlichen Abkiihlraten und der Verringerung
der vorherrschenden Eigenspannungen. Hierzu kann perspektivisch auf Basis des
vorgestellten Pyrometersystems weiteres Grundlagenwissen geschaffen werden. Dieses stellt
weiterhin auch einen Ansatz fiir zukiinftige Qualitatssicherung dar. Aufgrund des
atomistischen Charakters moglicher kristalliner Fehlstellen sind iibliche Methodiken zur
Qualitatssicherung von PBF-LB/M Bauteilen nur schwer applizierbar. Stattdessen ist das
Einhalten der erforderlichen Abkiihlraten fundamental fiir strukturell belastete Bauteile.
Insbesondere fiir komplexe Strukturen mit variierenden Warmeableitungsquerschnitten und
im Hinblick auf gesteigerte Bauraten kann die Erarbeitung eines On-Axis Ansatzes auf Basis
der vorgestellten WEZ-Uberwachung eine zielfithrende Strategie darstellen, um geeignete

Monitoringsysteme zu entwickeln und Regelkreise zu etablieren. Als langfristige Perspektive
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kann bei geeigneter Legierungsauswahl und Prozessfiihrung die gezielte Strukturierung von
BMG-Kompositen mit gezielter Strukturierung durch lokal angepasste Prozessfiihrung weitere
Mehrwerte eroffnen. So konnten beispielsweise sprode kristalline Phasen den
Nachbearbeitungsaufwand von Supportstrukturen verringern und gleichzeitig die
Wairmeleitung wiahrend des Bauprozesses fiir das Bauteil erhéhen (vergleiche Abbildung 89).
Ein weiterer Ansatz kann darin bestehen das sprode Versagen von additiv gefertigten BMGs
durch duktile kristalline Phasen zu tiberwinden. Beispielhaft konnte ein solcher Mechanismus

unter anderem in [231] anhand von Ti;>Cu.3Ni;;Mo,Fe, in der Gussroute gezeigt werden.

Schlussendlich gilt es, zukiinftig geeignete Post-Processing Methoden zu identifizieren und
entwickeln, welche die im PBF-LB/M-Verfahren allgemein ausgepragte Oberflichenrauheit an
Funktionsflachen fiir die Anwendung qualifizieren. Aufgrund der thermischen Sensibilitdt und
hohen Sauerstoffaffinitit gilt es zu priifen, inwiefern zerspanenden Verfahren ggf. strukturelle
Defekte an der Oberflache erzeugen konnen und inwiefern solche Defekte die Eigenschaften
kompromittieren. Gleichzeitig bietet die thermoplastische Verformbarkeit von BMGs auch
neue Potenziale zur automatisierten Oberflichennachbearbeitung und -strukturierung wie

exemplarisch von Frey et al. in [53] dargestellt.

Anbindung Bauteil-Support

a) Konventionell: b) Potenzial Metallische Gléser:

- | 1) Amorphe Anbindung
Geometrische Sollbruchstellen Gezielt teilkristalline Sollbruchstellen

:lnhiﬁiil

I1) Teilkristalline Anbindung

il S
'|'. | \ HI
ottt TN

Abbildung 89: Darstellung eines perspektiven Supportkonzeptes fiir die Verarbeitung glasbildender
Legierungen mit teilkristallinen Sollbruchstellen im Bauteil-Support Ubergang.
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Anhang

A. Erganzende Formeln

Schmelzbadbreite 2D Nach Rosenthal als Ableitung von Formel 16

Abkiihlrate Nach Rosenthal als Ableitung von Formel 16

dy a-P

aP - v?

N PO S A )(
ot Je+zz2 vE+2%)) \dmir [e2 + 22

B. Ergianzende Tabellen

8
—=0=>2D= |[—-
a¢ > \/T[e p-Cpu(Ty—To)

Formel 47

v(f+1/£2+z2)
—— =z Fiir y= 0 Formel
48

Anhang - Tabelle 1: Einstellungen — Nasstrennmaschine Struers Accutom 50

Anhang - Tabelle 2:

Parameter Wert
Drehzahl (rpm) 3200
Vorschubgeschwindigkeit (mm/s) 0,010
Kiihlwasser an

Einstellungen der Einbettpresse Buehler Simplimet 1000

Parameter Wert
Probendurchmesser (imm) 30
Heizdauer (min) 6
Kiihlzeit (min) 6
Druck (bar) 180
Temperatur (°C) 180

Anhang - Tabelle 3:

Einstellungen der Schleif- und Polierautomaten

Parameter Wert
Schleifen

Kraft (Ibs) 4
Drehzahl (rpm) 180
Zeit (min) 4
Polieren

Kraft (N) 20
Drehzahl (rpm) 150
Zeit (min) 4
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Anhang - Tabelle 4: Ubersicht der untersuchten Parametervariationen und die resultiertende
Volumenenergiedichte. Proben wurden mittels konnstantem Hatch von 0,04 mm und einer
Schichtdicke von 0,02 mm prozessiert. Parameterkombinationen die wdhrend der Studie von der
Belichtung ausgeschlossen werden mussten sind rot hinterlegt. [166]

Volumenenergiedichte Scangeschwindigkeit (mm/s)
(J/mm3) 1000 1200 1400 1600 1800 2000
30 37,50 31,25 26,79 23,44 20,83 18,75
Laser-
. 40 50,00 41,67 35,71 31,25 27,78 25,00
leistung 3
50 39,0 34,72 31,25
w)
60 37,5

Anhang - Tabelle 5: Fitparameter der relativen Dichte von AMZ4 iiber die Volumenenergiedichte

a b c

AMZ4-C1 100 326,1 0,83

AMZ4-B1 100 100 0,86

AMZ4-G1 100 100 0,8744

Anang - Tabelle 6: Fitparameter fiir die Warmeleitfdahigkeit k fiir Vitio1 und AMZ4 gemdf; Formel 40.
a b c
AMZ4 372,24 367,45 0,99996
Vit101 50,1 44,82 0,99962

Anhang - Tabelle 7: Fitparameter fiir die Wdrmekapazitdt von AMZ4 und Vitio1 aus [150].

a’ b’ ¢’ d’

(J/(mol*K2) (J*K/mol) J/(mol*K2) J/(mol*K-3)
AMZ4 5,224%104 1,031%107 0,00623 -6,047*%107
Vitio1 5,9616%1073 7,8161%10° -0,1549%1073 6,9447%10°°

Anhang - Tabelle 8: Fitparameter der thermische Leitfdhigkeit zu AMZ4 und Viti01 gemdf} Formel 40.

a b c
AMZ4 2,25 0,00711 3,1¥10°°
Vit101 1,78 0,005 1,710
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C. Erganzende Abbildungen
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Abbildung g9o: Vergleich des DSC-Signals von AMZ4-C2 mit und ohne Aerosil (SiO-)
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Anhang A: Verteilungssumme und Verteilungsdichte von AMZ4-C1
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Anhang B Verteilungssumme und Verteilungsdichte von AMZ4-C2
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Anhang C: Verteilungssumme und Verteilungsdichte von AMZ4-G1

Partikelgrofienverteilung B1

100 b [ Verteilungsdichte p3
—a— Verteilungssumme Q3 -—

— 60

—0—]

[42]
o

8o} / _
60} / _
al / _

LA e
0 =,
0 20 40 60 80

100 120 140
PartikelgréfRe (um)

'S
o

[
o

Verteilungssumme Q; (%)
W
o
Verteilungsdichte p;(%)

—
o

Anhang D: Verteilungssumme und Verteilungsdichte von AMZ4-B1

Strukur C—h =0,2 mm

AMZ4-C1

Anhang E: LOF-Fehlstellen von AMZ4-C1 Biegebalken der HC-Struktur C.
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Anhang F: Strahlungstemperatur (K2 mit €x,=0,598) von Einzelspurmessungen bei der Verarbeitung
von Vit101.
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Anhang G: Weg-Temperatur und Zeit-Temperatur Diagramme von Einzelspurbelichtungen von
Vitio1 ermittelt iiber die Einkanalmessungen (K2 mit &==0,598). Der Abstand zum Messfleck wird
tiber die Scangeschwindigkeit und Kanalzeit ermittelt. Dabei wird das Intensitdtsmaximum wird als
Nullpunkt verwendet. a)Einfluss der Laserleistung bei konstanter Scangeschwindigkeit
v=1600 mm/s. b) Einfluss der Scangeschwindigkeit auf die Abkiihlung bei konstanter Laserleistung
P=160 W. Die Substratplattenvorheizung betrug 423 K.
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