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»The future is already here - it's just not very evenly distributed.”

William Ford Gibson



Kurzfassung

Das pulverbettbasierte Laserstrahlschmelzen (PBF-LB/M, laser-based powder bed fusion of metals) er-
maglicht als additives Fertigungsverfahren die endkonturnahe Herstellung komplexer Bauteile in einem
Schritt. In Kombination mit dem Einsatzharten konnten so kiinftig leichtere, funktionsintegrierte Getriebe-
bauteile hergestellt werden, die sich durch hochfeste Randschichten bei ausreichend zéhem Bauteilkern
auszeichnen. Die prozessbedingt neuen Ausgangszustande infolge sehr hoher Erstarrungsraten beim
PBF-LB/M flihren zu Fragestellungen hinsichtlich der Einsatzharteergebnisse bei Anwendung von Stan-
dardparametern fiir diese Warmebehandlung. Diesen Fragestellungen wird in der vorliegenden Arbeit
durch werkstoffwissenschaftliche Untersuchungen anhand der Einsatzstahle 20MnCr5 (Werkstoffnum-
mer 1.7147) und 17CrNi6-6 (Werkstoffnummer 1.5918) nach Verarbeitung im PBF-LB/M-Prozess nach-
gegangen. Diese Stahle finden eine breite Anwendung insbesondere im Maschinen- und Getriebebau.
Um die Qualitat der Einsatzharteergebnisse beurteilen zu kdnnen, erfolgte ein stetiger Vergleich mit Pro-

ben aus der konventionellen schmelzmetallurgischen Fertigungskette.

Als wirtschaftlichste Variante wurde angenommen, die PBF-LB/M-Bauteile ohne Weichzerspanung in den
Aufkohlungsprozess zu geben und im Anschluss daran ein Direktharten durchzufiihren. Die Kenntnis tiber
die Prozesskette ist insofern wichtig, als dass auch die Wechselwirkungen zwischen den einzelnen Pro-
zessschritten z.B. infolge hdherer Rauigkeiten nach dem PBF-LB/M-Prozess beriicksichtigt werden mus-
sen. Welche Eigenschaften fiir einen PBF-LB/M-Einsatzstahl in dieser Prozesskette erreichbar sind und
welche Chancen und Herausforderungen bei diesen Bauteilen in einem konventionellen Einsatzhartepro-
zess entstehen, wird umfanglich dargestellt und diskutiert. Kohlenstoff- und Hartetiefenverlaufe wurden
ermittelt. Die resultierenden Geflige in Rand und Kern wurden auBerdem auf ihre KorngroBenverteilungen
untersucht. Bei allen Prozessrouten wurde der Einfluss der Oberflachenrauheit infolge verschiedener

Baurichtungen und spanender Oberflachenbearbeitung bertcksichtigt.

Grundlegende Erkenntnisse konnten durch die in-situ-Untersuchung der Umwandlungskinetik im Werk-
stoff durch Dilatometerexperimente an beiden Stahlen aus den unterschiedlichen Fertigungsketten beim
Erwarmen und Abkuhlen erlangt werden. Die mikrostrukturellen Veranderungen, Kohlenstoff- und Harte-
tiefenverlaufe nach Durchlauf in industriellen Warmebehandlungsanlagen wurden ermittelt. Neben tber-
zeugenden Ergebnissen bzgl. Geflige, Harte- und Kohlenstofftiefenverlaufen fihrte das Einsatzharten mit
Standardparametern aufgrund des mehrstlindigen Haltens bei hohen Temperaturen wahrend der Auf-

kohlung zu erhéhtem und teilweise unregelméaRigem Kornwachstum.



Abstract

Laser-based powder bed fusion of metals (PBF-LB/M) is an additive manufacturing process that enables
near-net-shape production of complex components in a single step. In combination with case-hardening,
lightweight and functionally integrated gear components could be produced in the future which feature
high-strength surfaces combined with a tough core. However, the process-related initial microstructure
resulting from very high solidification rates in PBF-LB/M can lead to case-hardening results that differ from
those conventionally achieved. This was investigated using case-hardening steels 20MnCr5 (1.7147) and
17CrNi6-6 (1.5918) after manufacturing via PBF-LB/M. These steels are widely used in mechanical engi-
neering and gear manufacturing. In order to be able to assess the quality of the case-hardening results,

a continuous comparison was made with samples from the conventional production chain.

As the most economical option it was assumed to transfer the PBF-LB/M components directly into the
carburising process without soft machining, and to perform direct hardening. Knowledge of the process
chain is important insofar as the interactions between the different process steps must also be taken into
account (e.g. surface roughness caused by PBF-LB/M). The properties that can be achieved for a case-
hardened PBF-LB/M steel, and the opportunities and challenges that arise for these components in a
conventional case-hardening process are presented and discussed in detail. Carbon and hardness pro-
files were determined. The resulting microstructures in the surface and core were also analysed for their
grain size distributions. For all process routes, the influence of surface roughness due to different building

directions and surface machining were observed.

Fundamental findings were obtained through in-situ investigations of transformation kinetics in the mate-
rial by dilatometry on small samples of both steels from different production chains during heating and
cooling. The microstructural changes, carbon and hardness profiles were determined after passing
through industrial heat treatment furnaces. In addition to promising results regarding microstructure, hard-
ness and carbon profiles, case-hardening with standard parameters led to increased and sometimes ir-

regular grain growth because of soaking at high temperatures for several hours during carburisation.
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1 Einleitung

Mit weltweit 1.888 Millionen Tonnen Rohstahlerzeugung fur das Jahr 2023 [1] ist Stahl einer der wichtigs-
ten Werkstoffe des heutigen industrialisierten Lebens. Durch hohe Festigkeit, Zahigkeit, vergleichsweise
geringe Kosten und eine breite Verflgbarkeit und Verarbeitbarkeit findet Stahl vielseitige Anwendung in
allen ingenieurwissenschaftlichen Bereichen und bleibt damit gegentber anderen Werkstoffen wettbe-
werbsfahig [2]. In allen diesen ingenieurwissenschaftlichen Anwendungen sorgen Themen wie Ressour-
cenknappheit, Mangel an Wasser und landwirtschaftlich nutzbaren Flachen, zuriickgehende Artenvielfalt,
Naturkatastrophen, Abfallprodukte, giftige und umweltbelastende Emissionen sowie allgegenwartig der
Klimawandel fiir ein stetiges Umdenken hin zu mehr Nachhaltigkeit in allen Lebensbereichen und insbe-
sondere im technischen Bereich. Es wird nicht mehr nur die Nutzungsphase von Produkten hinsichtlich
Energieverbrauch und Emissionen kritisch betrachtet. Auch die Rohstoffgewinnung, Produktherstellung,
Transportwege sowie das (vorlaufige) Ende des Lebenszyklus riicken zunehmend in den Fokus der Ge-
sellschaft [3]. Gleichzeitig steigt die Nachfrage nach innovativen und flexiblen Technikldsungen fir eine
grine, emissionsarme Zukunft insbesondere in den Bereichen erneuerbare Energien und Elektromobili-
tat. Daher verwundert es nicht, dass die umsatzstarksten Sparten des deutschen Maschinenbaus aus
dem Werkzeugbau und der Antriebstechnik bestehen [4]. Eine Fertigungstechnologie, die in diesem Zu-
sammenhang Potential birgt und zunehmend an industrieller Bedeutung gewinnt, ist die additive Ferti-
gung (AM). AM entwickelt sich als vergleichsweise junges Fertigungsverfahren seit mehr als drei Jahr-
zehnten und wird inzwischen nicht mehr nur fur den Modell- und Prototypenbau, sondern auch zur Her-
stellung von Werkzeugen, (Schnitt-)Mustern und Bauteilen genutzt. Die groRe Designfreiheit bringt viele
potenzielle Vorteile mit sich. Zum Beispiel konnen hoch individualisierte, funktionsoptimierte, biomimeti-
sche und/oder generative! Designbauteile ohne zuséatzliche Produktionshilfsmittel oder Werkzeuge um-

gesetzt werden. Weiterhin konnen zwei Bauteile oder eine Bauteilgruppe zu einem Einzelbauteil umkon-

1 Mit dem generativen Designansatz ist gemeint, dass mit Hilfe von Algorithmen automatisiert zahlreiche Bauteilentwirfe er-
zeugt werden. Diese Entwirfe basieren aulRerdem auf Eingaben wie Werkstoff und vorherrschende Beanspruchungsarten,
sodass aus den vielen verschiedenen Bauteildesigns systematisch die am besten angepassten Versionen herausgefiltert wer-
den kdnnen. [5]
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struiert werden. Dadurch verringert sich die Anzahl an Einzelbauteilen und Fertigungsprozessen, Lager-
bestanden sowie im besten Fall auch der Aufwand fir Montage, Instandhaltung und Qualitatskontrolle.
Dar(ber hinaus flhrt die Optimierung von Strukturen und Topologie zu Material- und Gewichtsreduktion
sowie zu erhdhten Steifigkeiten und Festigkeiten, die jedoch nur mit AM-Systemen kosteneffizient umge-
setzt werden konnen. [6] Ein Beispiel, das diese Punkte sehr gut veranschaulicht, ist in Abbildung 1-1
dargestellt. In dieser Studie von Kluge et al. wurde ein Differentialgehause mit Stirnrad neu entworfen und
zu einem Gesamtbauteil zusammengefasst, da diese Konstruktion das hdchste Gewichtseinsparungspo-
tential bot [7].

Abbildung 1-1: a) eine konventionelle Baugruppe aus Differentialgehduse und Stirnrad, die in b) eine Neukonstruktion
umgewandelt wurde und mittels AM zu fertigen ist [7]

Weitere Vorteile bestehen in kurzen Durchlaufzeiten vom digitalen Konstruktionsentwurf zum fertigen
Bauteil, die hohe Flexibilitat bei der Anderung von Bauteildesigns und die on-demand Fertigung, die eine
besondere Rolle bei Ersatzteilen und kurzfristigen Reparaturen spielt. Der Aspekt der Nachhaltigkeit ist
in Bezug auf AM jedoch umstritten. Am Beispiel des pulverbettbasierten Laserstrahlschmelzens von Me-
tallen (PBF-LB/M, Abkirzung nach DIN EN ISO/ASTM 52900 [8]) zeigt sich ein hoher Ressourcenauf-
wand sowohl bei der Bereitstellung der Ausgangsmaterialien als Pulver als auch wahrend des AM-Pro-
zesses. Erst die Betrachtung des gesamten Bauteillebenszyklus wird zeigen, ob sich der erhdhte Res-
sourcenaufwand in der Bauteilherstellung mit einem komplexen Design in der Nutzungsphase auszahlt
und Ressourceneinsparungen erzielt werden konnen. Abbildung 1-2 zeigt die steigende Nachfrage an
metallischen Werkstoffen im AM-Bereich. Mit einem Anteil von rund 18 % am Gesamtmaterialumsatz
(Stand 2022) besitzen Metalle also eine bedeutende Marktposition in der additiven Fertigung. [6] Wichtig
zu verstehen dabei ist, dass AM-Technologien nicht die konventionellen Fertigungsverfahren verdrangen
werden. GroRe Bauteilstiickzahlen werden auch in Zukunft vor dem Hintergrund der Nachhaltigkeit kon-
ventionell gefertigt werden. Ein konventionelles Bauteil einfach durch ein AM-Teil gleichen Designs zu
ersetzen, ist zu vermeiden und fiihrt lediglich zu héheren Kosten bei langeren Fertigungszeiten. AM stellt



vielmehr eine erganzende Mdglichkeit dar, den Wert eines Produkts zu steigern, wenn es um kleine Fer-
tigungsserien bis Einzelanfertigungen geht. So flhrt beispielsweise eine gesteigerte geometrische Kom-
plexitat des AM-Bauteils nicht automatisch zu hoheren Produktionskosten, wie es bei der konventionellen
Fertigung der Fall ware. Wenn die geometrische Komplexitat zu einer Materialreduktion fiihrt, sinken die
Stlickkosten im AM-Prozess. Denn jeder Uberschlssige Materialeinsatz bedeutet den Anstieg der Pro-
zesszeit und somit der Kosten. Entscheidend ist dabei die Berticksichtigung des Design for Additive Ma-
nufacturing (DfAM), welches durch einen optimalen Materialeinsatz eine Massereduktion von 30 bis 90 %

im Vergleich zu einem entsprechenden Bauteil aus Vollmaterial generieren kann. [6]
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Abbildung 1-2: Globale Entwicklung der Anzahl von AM-Systemen zur Verarbeitung von Metallen (links) sowie der
Ausgaben fiir die Endfertigung von AM-Komponenten (rechts) in Anlehnung an [6]

Die Mikrostrukturen und Eigenschaften metallischer Bauteile unterscheiden sich jedoch deutlich zwischen
der konventionellen oder additiven Fertigungsweise (siehe hierzu z.B. [9]). Bei Betrachtung des pulver-
bettbasierten Laserstrahlschmelzens (PBF-LB/M) zeigt sich ein sehr feinkdrniges und im Hinblick auf
hohe Abkuhlraten charakteristisches Ungleichgewichtsgefiige [10]. Die Hauptparameter Laserstrahlleis-
tung, Scangeschwindigkeit, Spurabstand und Schichtdicke bestimmen den Energieeintrag (J/mm3) in das
pulverformige Ausgangsmaterial und sind ausschlaggebend flr die Gefiuigeausbildung [11] und auftreten-
den Eigenspannungen [7] im erstarrten Werkstoff. Darliber hinaus tragen auch die Bauteilorientierung,
damit einhergehender Support, wechselnde Parametersatze in Abhéangigkeit von Bauteilkontur oder -in-
nenbereich und die Auslastung der Bauplattform zur Werkstoffqualitat bei [6]. Alle diese Faktoren beein-
flussen die mechanischen Bauteileigenschaften maRgeblich. Parameterkombinationen zum Erzeugen ei-
nes dichten Bauteils (mindestens 99,5 % relative Dichte) kdnnen je nach Werkstoff variieren. Es ist mog-
lich, denselben Werkstoff in einem Spektrum von einem geringen bis zu einem hohen Energieeintrag zu
verarbeiten [12]. Geflige, Bauteileigenschaften, Oberflachengiite aber auch die Fertigungszeit sind davon
abhangig (siehe beispielsweise [13]). Im industriellen Fertigungsumfeld werden effiziente Parametersétze
mit hohen Aufbauraten bei guter Bauteilqualitat bevorzugt.

Zur Ausschopfung des Werkstoffpotentials und zum Einstellen einsatzgerechter, reproduzierbarer Eigen-

schaften ist es (iblich, metallische Bauteile im Laufe der Prozesskette thermisch oder thermochemisch zu
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behandeln [14]. Das Einsatzharten von Stahlen beispielsweise ist ein weit verbreitetes Verfahren zur Ein-
stellung hochfester Werkstoffzustande in den Randschichten von hochbeanspruchten Bauteilen. Es ge-
hort zu den thermochemischen Verfahren, wobei niedrig kohlenstoffhaltige Stahle in der Randschicht
aufgekohlt und anschliefend gehéartet werden. So entsteht eine hochfeste, verschleiRbestandige Bauteil-
randschicht in Kombination mit einem duktilen Bauteilkern [15]. Das Ergebnis der Warmebehandlung am
Bauteil wird wesentlich durch den Werkstoffausgangszustand beeinflusst. In diesem Zusammenhang
konnen die besonderen Ausgangsgefluge additiv gefertigter Werkstoffe die Entwicklung spezifischer War-
mebehandlungsparameter erfordern (siehe beispielsweise [10]). Das Einsatzharten additiv gefertigter
Stahlbauteile wirde die Vorteile beider Verfahren kombinieren: die hohe Designfreiheit und Flexibilitat der
additiven Fertigung mit den guten Eigenschaften einsatzgeharteter Stahle. Eine entsprechende potenti-
elle Prozesskette ist nachfolgend im direkten Vergleich zu einer typischen konventionellen Prozesskette

dargestellt.

Pulverherstellung PBF-LB/M

Abbildung 1-3: Additive und konventionelle Fertigungskette im Vergleich

Einsatzharten Hartzerspanen

Die Verarbeitung von Einsatzstahlen im PBF-LB/M-Prozess ist bisher nur wenig verbreitet. Der Fokus der
wenigen Untersuchungen lag zumeist auf dem PBF-LB/M-Prozess. Die Charakterisierung der Einsatz-
harteergebnisse unter Berticksichtigung der Warmebehandlungsparameter wurde, wenn Uberhaupt, nur
knapp dokumentiert. Wenn in Zukunft jedoch PBF-LB/M-Bauteile tatsachlich einsatzgehartet werden sol-
len, werden vertiefte wissenschaftliche Erkenntnisse darliber bendtigt, was entlang der Prozesskette im
Werkstoff passiert und welche Einsatzharteergebnisse unter gegebenen Parametern (sowohl bezogen
auf das PBF-LB/M als auch das Einsatzharten) erwartbar sind. Denn nur die exakte Beherrschung der
Werkstoffstrukturen und Eigenschaften flihrt zu reproduzierbaren, verlasslichen Werkstoffkenndaten flir
die sichere Bauteilauslegung in der industriellen Praxis. Die vorliegende Arbeit geht einen ersten Schritt
in diese Richtung und enthalt eine umfassende Darstellung und Diskussion zahlreicher Einsatzharteer-
gebnisse der Werkstoffe 20MnCr5 (Werkstoffnummer 1.7147) und 17CrNi6-6 (Werkstoffnummer 1.5919),
die mittels PBF-LB/M verarbeitet wurden. Diese Einsatzstahle finden eine breite Anwendung insbeson-
dere im Maschinen- und Getriebebau. Das Einsatzharten wurde zunachst mit Standardparametern durch-
geflihrt. Um die Qualitat der Einsatzharteergebnisse beurteilen zu kdnnen, erfolgte ein stetiger Vergleich
mit Proben aus der konventionellen Fertigungskette. Fir die Industrie verbleibt eine sorgféltige Prifung,
fur welche Bauteile sich die Kombination dieser zwei energieintensiven Prozesse (PBF-LB/M und Ein-
satzharten) vorteilhaft eignet, insbesondere vor dem Hintergrund des zunehmend achtsameren Umgangs

mit den endlichen Ressourcen dieser Welt.
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2.1 Einsatzstihle

In erster Linie werden die in DIN EN ISO 683-3 [16] genannten unlegierten und niedriglegierten Einsatz-
stahle mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,07 - 0,28 Ma.-% industriell verarbeitet. Zum Einsatzharten vor-
gesehene Stahlhalbzeuge besitzen im Anlieferungszustand typischerweise einen flir die Weichbearbei-
tung vorteilhaften weichen Geflgezustand. Dartiber hinaus kdnnen auch einsatzhartbare Werkzeug- und
Walzlagerstahle, Stahle zum Kaltstauchen und KaltflieBpressen sowie Automateneinsatzstahle behandelt
werden [17]. Nach der Kohlenstoffanreicherung der Bauteilrandschichten ergibt sich ein Kohlenstoffprofil
und nach dem Harten ein entsprechendes Harteprofil. Somit liegt ein gradiertes Werkstoffgefiige mit ei-
nem kontinuierlichen Ubergang vom Randbereich, der typischerweise auf einen Kohlenstoffgehalt von
0,6 - 1,0 Ma.-% aufgekohlt wird, zum Kern vor. Wahrend das Geflige im Randbereich Uberwiegend aus
Martensit und teilweise Restaustenit besteht, kann das Kerngefiige je nach Einsatzstahl und Bauteilma-
Ren aus Martensit, Bainit, Perlit und Ferrit bestehen. [18] Ein grundlegendes Unterscheidungsmerkmal
der Einsatzstahle besteht in ihrer Hartbarkeit. So werden Einsatzstahle mit niedriger, mittlerer und hoher
Hartbarkeit unterschieden (siehe Abbildung 2-1).
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Abbildung 2-1: Regressionskurven des Grenzkohlenstoffgehaltes in Abhangigkeit des Rundprobendurchmessers le-
gierter und unlegierter Einsatzstahle, damit in einem definierten Randabstand eine Harte von 550 HV
erreicht wird [19]
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Abbildung 2-1 besagt, dass verschiedene Grenz-
kohlenstoffgehalte in Abhangigkeit der Werkstoff- 8901

hartbarkeit und Bauteilabmessung angesetzt wer-
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Geflige zu. In Abbildung 2-2 sind entsprechende Bereiche, in denen Hartewerte und Geflige korreliert
wurden, fir unlegierte Stahle dargestellt. So kénnen im Kern und Rand die vorliegenden Geflige in erster

Naherung bestimmt werden.

Der Begriff der Hartbarkeit eines Werkstoffes setzt sich aus der Auf- und Einhartbarkeit zusammen. Die
Aufhartbarkeit wird durch den Kohlenstoffgehalt bestimmt und beeinflusst die maximal erreichbare
Werkstoffharte. Die Einhartbarkeit dagegen wird von den weiteren Legierungselementen determiniert
und beschreibt den Harteverlauf iiber den Bauteilquerschnitt. Fiir einsatzgehéartete Bauteile ist zu beach-
ten, dass die Hartbarkeit des Grundwerkstoffes und die Hartbarkeit des mit Kohlenstoff angereicherten
Randbereichs differenziert betrachtet werden muss. [14,20] Entsprechende Harteverlaufskurven mit ihren
Streubandern verschiedener Einsatzstahle, aufgenommen anhand von Stirnabschreckproben, kénnen
DIN EN ISO 683-3 [16] entnommen werden. Gesteigert wird die Einhartbarkeit insbesondere von den
Legierungselementen Chrom, Mangan, Molybdén und besonders stark durch Nickel [17,18,21]. Grund
dafiir ist die Herabsetzung der Diffusionsfahigkeit des Kohlenstoffs, wodurch der austenitische Zustand
stabilisiert wird - es entsteht mit steigendem Legierungsgehalt eine steigende Umwandlungstragheit. Die

Umwandlungen werden zu langeren Zeiten und zu tieferen Temperaturen verschoben. [17]

Beim Aufkohlen besitzen das Bauteil und das umgebende Aufkohlungsmedium unterschiedliche Kon-
zentrationen von wirksamem Kohlenstoff, auch Kohlenstoffaktivitat genannt. Das Bestreben, diesen
Aktivitatsunterschied auszugleichen, dient als Antrieb fiir die Kohlenstoffdiffusion. Legierungselemente
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verandern die Kohlenstoffaktivitat des Grundwerkstoffes Eisen. Beispielsweise durch die Legierung mit
Silizium, Nickel, Bor, Stickstoff oder Kobalt wird eine Erhéhung der Kohlenstoffaktivitat bewirkt. Das be-
deutet, bei gleicher Kohlenstoffaktivitat des Aufkohlungsmediums erreicht der legierte Werkstoff im Mo-
ment des Gleichgewichtszustandes gegenliber Reineisen eine geringere Kohlenstoffkonzentration. Die
Legierungselemente Chrom, Mangan, Molybdan, Wolfram, Titan und Vanadium wirken dazu entgegen-

gesetzt. [22] Im Allgemeinen senken Carbidbildner die Kohlenstoffaktivitat [14].

Die Entstehung von Carbiden kann sowohl als Vorteil wie auch als Nachteil angesehen werden. Insbe-
sondere Chrom und Molybdan werden als wichtige Carbidbildner der Einsatzstéhle beschrieben, die die
VerschleiRbestandigkeit der Randschicht erhohen kénnen. Gleichsam verringern Carbide die Zahigkeit
des Werkstoffs und kénnen in Form von Korngrenzencarbiden versprodend wirken. [17,18,22] Nitride
sowie Carbide gehdren zu den thermisch bestandigen Phasen im Austenit, die lokale Hindernisse fiir die
Bewegung von Korngrenzen darstellen und somit das Kornwachstum begrenzen konnen [23]. Aluminium
wird aus wirtschaftlichen und technologischen Griinden bevorzugt eingesetzt, aber auch Titan, Niob, Va-
nadium und Molybdan sind fur ihre kornwachstumshemmende Wirkung durch Nitrid- oder Carbidbildung
bekannt [17]. Vorteilhaft flr die Bildung von Aluminiumnitriden ist die Kombination aus einem Stickstoff-
gehalt 0,01 Ma.-% < N < 0,02 Ma.-% und einem Aluminiumgehalt 0,025 Ma.-% < Al < 0,05 Ma.-% [24].

Diese Angaben variieren in der Literatur geringfugig.
211 20MnCr5

Der Mangan-Chrom-legierte Stahl 20MnCr5 mit der Werkstoffnummer 1.7147 gehdrt zu den niedrigle-
gierten Einsatzstahlen und wird fir Steuerungs- und Getriebeteile sowie weitere verschleillbeanspruchte
Teile des Maschinenbaus, beispielsweise Kolbenbolzen, Spindeln, Nockenwellen usw., empfohlen.

[25,26] Die chemische Zusammensetzung nach Norm ist nachfolgender Tabelle 2-1 zu entnehmen.

Tabelle 2-1: Chemische Zusammensetzung des 20MnCr5 nach DIN EN ISO 683-3 [16], alle Angaben in Ma.-%

(s Si Mn P S Cr Cu
0,17-0,22 0,40 1,10-1,40 0,025 0,035 1,00-1,30 0,40

Laut Abbildung 2-1 gehért der 20MnCr5 zu den Einsatzstahlen mittlerer Hartbarkeit. Der empfohlene ma-
ximale C-Gehalt fiir restaustenitarme Randschichtgeflge liegt bei 0,70 Ma.-%. (Derjenige des &hnlichen
16MnCr5 betragt 0,72 Ma.-%.) [27] Nach DIN EN ISO 683-3 umfasst der Temperaturbereich zur Aufkoh-
lung 880 - 980 °C. Fir einen direkt angeschlossenen Hartevorgang wird eine Hartetemperatur von 820 -
860 °C empfohlen. Die Anlasstemperaturen liegen bei 150 - 200 °C. Bei Betrachtung der ZTU-Dia-
gramme einer sehr ahnlichen Legierung 16MnCr5 im nicht aufgekohlten Zustand wird eine mittlere Ab-

kihlgeschwindigkeit von rund 100 K/s bendtigt, um ein vollstdndig martensitisches Geflige herzustellen
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(siehe [28], S.90). Nach der Aufkohlung auf einen Randkohlenstoffgehalt von 0,9 Ma.-% erfolgt die mar-
tensitische Umwandlung schon bei einer mittleren Kiihlrate von etwa 18 K/s, wobei jedoch auch Restaus-

tenit zum Gefligebestandteil wird (siehe ebenfalls [28], S.90).

Die Hauptlegierungselemente sind Mangan und Chrom. Wie oben bereits beschrieben, férdern beide die
Einhartbarkeit, da sie die kritische Abkihlgeschwindigkeit herabsetzen. Chrom ist ein Carbidbildner und
kann hierdurch sowohl zu einer Erhdhung der Verschleillbestandigkeit als auch zu einer Verringerung der
Zahigkeit fihren. Aulerdem kann Chrom zur Restaustenitbildung beitragen. Mangan dagegen sorgt fir
eine Steigerung der Kernfestigkeit. [17] Die Zugabe von Schwefel (max. 0,05 Ma.-%) sorgt dariber hinaus
flr eine bessere Zerspanbarkeit [29]. Laut Herstellerangaben ist der 20MnCr5 Ublicherweise schweilge-
eignet [25]. Die Berechnung des Kohlenstoffaquivalents nach Gleichung 2.3 (siehe Abschnitt 2.3) ergibt
unter Beriicksichtigung der hdchsten Legierungsgehalte nach Norm jedoch einen Wert von 0,74 %. D.h.
die Schmelzschweileignung wird durch die Legierungselemente (im Vergleich zu einem unlegierten
Stahl) deutlich gemindert, sodass ein Vorwarmen auf 200 bis 350 °C vor einem Schweillprozess gesche-

hen sollte.
21.2 17CrNi6-6

Der Chrom-Nickel-legierte Stahl 17CrNi6-6 mit der Werkstoffnummer 1.5919 gehdrt ebenfalls zu den
niedriglegierten Einsatzstahlen und wird flir den Automobil- und Getriebebau eingesetzt, wie beispiels-
weise flr Antriebskegelrader, Wellen, Bolzen, Teller- und Zahnrader. [30,31] Die chemische Zusammen-

setzung nach Norm ist Tabelle 2-2 zu entnehmen.

Tabelle 2-2: Chemische Zusammensetzung des 17CrNi6-6 nach DIN EN 1SO 683-3 [16], alle Angaben in Ma.-%

C Si Mn P S Cr Ni Cu
0,14 -0,20 0,40 0,50-0,90 0,025 0,035 140-1,70 1,40-1,70 0,40

Laut Abbildung 2-1 gehért auch der 17CrNi6-6 zu den Einsatzstahlen mittlerer Hartbarkeit und ist dem
20MnCr5 geringflgig voraus. Der empfohlene maximale C-Gehalt fur restaustenitarme Randschichtge-
flige ist in der Norm nicht angegeben. Allerdings liegt er fiir den sehr ahnlichen 15CrNi6 bei 0,65 Ma.-%.
[27] Die Temperaturrichtwerte flr Aufkohlung, Direktharten und Anlassen nach DIN EN ISO 683-3 sind
identisch mit denen des 20MnCr5. Bei Betrachtung der ZTU-Diagramme einer ahnlichen Legierung
15CrNi6 liegt die kritische Abkihlgeschwindigkeit bei etwa 140 K/s (siehe [32], Tafel 1I-122 E). Ein eben-
falls ahnlicher 18CrNi8 im nicht aufgekohlten Zustand dagegen bedarf einer kritischen Abkihlgeschwin-
digkeit von rund 10 K/s, um ein martensitisches Geflige mit Carbiden herzustellen (siehe [28], S.147).
Nach der Aufkohlung auf einen Randkohlenstoffgehalt von 0,9 Ma.-% erfolgt die martensitische Umwand-

lung schon bei einer Kiihirate von etwa 6 K/s, wobei etwa 15 % Restaustenit entstehen (siehe ebenfalls
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[28], S.149). Knapp eine Grolenordnung liegt zwischen den kritischen Abkilihlgeschwindigkeiten von
15CrNi6 und 18CrNi8, was den erheblichen Einfluss auf die Umwandlungstragheit durch die Legierungs-

elemente Nickel und Chrom verdeutlicht.

Die Hauptlegierungselemente sind Chrom und Nickel. Auch Nickel fordert die Einhartbarkeit des Werk-
stoffs. Weiterhin erhdht es die Zahigkeit, indem die Ubergangstemperatur der Kerbschlagarbeit zu nied-
rigeren Temperaturen verschoben wird. AuRerdem verstarkt Nickel die Restaustenitbildung. [17] Laut
Herstellerangaben ist der 17CrNi6-6 in der Regel schweigeeignet [30]. Die Berechnung des Kohlen-
stoffaquivalents nach Gleichung 2.3 (siehe Abschnitt 2.3) ergibt unter Beriicksichtigung der hochsten Le-
gierungsgehalte nach Norm einen Wert von 0,83 %. D.h. die Schweileignung ist noch geringer als die
des 20MnCr3.

2.2 Einsatzharten

Grund flr das Einsatzharten ist, Stahlbauteile mit hochfesten und verschleibestandigen Randschichten
zu versehen, wobei der Bauteilkern duktil bleibt. Typische Hartewerte dieser einsatzgeharteten Rand-
schichten liegen bei etwa 600 bis 800 HV. Auerdem werden mit diesem Verfahren Druckeigenspannun-
gen in der Randschicht induziert, die die Rissinitiierung und -ausbreitung bei Bauteilen unter dynamischer
Beanspruchung erschweren. [14,17] Das Einsatzharten nach DIN 17022-3 [27] setzt sich aus den Teil-
schritten Aufkohlen, Harten und Anlassen zusammen. Wahrend des Aufkohlens wird die Randschicht des
austenitisierten Werkstiicks mit Kohlenstoff angereichert, sodass sich ein charakteristisches Tiefenprofil
ergibt (siehe Abbildung 2-3a). Es erfolgt der Ubergang des Kohlenstoffs an der Grenzfliche von einem
Aufkohlungsmittel in den Werkstoff, von wo der Kohlenstoff im Werkstoff dann Richtung Kern diffundiert.
[14,18]

Sowohl das Aufkohlen als auch das Abschrecken kann in unterschiedlichen Medien erfolgen. Typische
Aufkohlungsmedien sind Granulate/Pulver, Salzschmelzen und Gase [27]. Am weitesten verbreitet ist das
Aufkohlen in einer Gasatmosphare, wobei zwischen dem klassischen Gasaufkohlen unter Atmospharen-
druck und dem Niederdruckaufkohlen unterschieden werden muss [14]. Typische gasférmige Kohlungs-
mittel sind kurzkettige Kohlenwasserstoffe wie u.a. Methan, Propan und Acetylen. Ziel ist die Entstehung
von Kohlenmonoxid CO im atmosphérischen Prozess, welches an der Werkstoffoberflache adsorbiert
und in Sauerstoff bzw. atomaren Kohlenstoff dissoziiert. Wahrend der Kohlenstoff ins Geflige diffundiert,
reagiert der Sauerstoff zu CO2 bzw. Wasserdampf. Beim Niederdruckaufkohlen wird unter Direktbega-

sung gearbeitet, wobei ein deutlich héherer Kohlenstofflibergang vorherrscht. [18]

Der quasistatische Ubergang des Kohlenstoffs in den Werkstoff entspricht dem Massestrom pro Flachen-

einheit m in g/(m2 h) und wird mit Hilfe des ersten Fick’schen Gesetzes beschrieben (siehe z.B. [14]),
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wobei D dem Diffusionskoeffizienten, C der Konzentration und x dem Abstand von der Oberflache ent-

sprechen:

. . dC
m—-Dg 21.

Die instationare Kohlenstoffdiffusion (im Stahl) wird durch das zweite Fick’sche Gesetz beschrieben und
wird maRgeblich durch das Gefalle der Kohlenstoffkonzentrationen, durch den Diffusionskoeffizienten,

die Temperatur sowie die Kohlenstoffaktivitaten von C-Spender und Stahl bestimmt (siehe z.B. [14]):

— =D —= 2.2.

Diese Differenzialgleichung (vereinfacht eindimensional) beschreibt die értliche und zeitliche Variabilitat
der Kohlenstoffkonzentration C, wobei x dem Oberflachenabstand entspricht. Das Kohlenstofftiefenprofil
ist durch die Aufkohlungstiefe, den Rand- und den Kernkohlenstoffgehalt gekennzeichnet. Die Aufkoh-
lungstiefe wird typischerweise fiir einen Grenzkohlenstoffgehalt von 0,35 Ma.-% bestimmt. Aus der Lo-
sung von Gleichung 2.2 ergibt sich fur die n-fache Aufkohlungstiefe die n>fache Aufkohlungsdauer. Ab-
bildung 2-3b veranschaulicht diesen Zusammenhang in Abhangigkeit unterschiedlicher Temperaturen.
Durch héhere Temperaturen wird der Diffusionskoeffizient des Kohlenstoffs erhoht und somit dessen
Massenstrom verstarkt. Daraus resultiert entweder eine verkurzte Aufkohlungsdauer oder bei gleichblei-
bender Prozessdauer eine erhdhte Aufkohlungstiefe. Jedoch muss bei hdheren Temperaturen berck-
sichtigt werden, dass Kornwachstum beguinstigt wird. Weiterhin muss beachtet werden, dass die Aufkoh-
lungstiefe insbesondere bei gekrimmten Bauteiloberflachen durch das Oberflachen-Volumen-Verhaltnis
mitbestimmt wird. Eine konvexe Bauteilkontur prasentiert eine dem eingeschlossenen Volumen gegen-
uber grofle Flache zum Eindiffundieren des Kohlenstoffs, sodass eine hdhere Aufkohlungstiefe erreicht

wird als bei einer konkaven Kontur [33].

20 .
a) b) “ [ Stahisorte:C15 | [850°C | /|
Randkohlenstoffgehalt T 16 C.=1.0 | | | 900°C ‘

e Cr =) 930°C |
5 B 1000 °C ||
< o 1050°C_| |
= o ‘
80,35 8
(3 Kernkohlen- 5 6
0] /stoffgehalt ‘; 4

Cy < 2 ! ‘

. 0 | J
Aufkohlungstiefe Ar 1 tand von der Oberflache in mm 0 0204060810 121416 18 20 mm 24

Aufkohlungstiefe —

Abbildung 2-3: a) Schematische Darstellung eines Kohlenstoffprofils aus DIN 17022-3 [27], b) Zusammenhang von
Aufkohlungsdauer, -temperatur und -tiefe eines unlegierten Stahls C15 [22]
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Nach dem Aufkohlen folgt das Harten in Form des Direkthartens, Einfachhartens, des Hartens nach iso-
thermischer Umwandlung oder des Doppelhértens (siehe Abbildung 2-4a). Zu beriicksichtigen ist, ob da-
bei ein Kernharten oder Randharten vorgenommen werden soll. Das Kernharten bedeutet, dass auch im
nicht aufgekohlten Kernbereich nach dem Hérten méglichst hohe Festigkeiten durch ein martensitisch
umgewandeltes Geflige entstehen. Das Randharten dagegen konzentriert sich auf die martensitische
Umwandlung im Randbereich, wahrend der Kern nur unvollkommen oder auch gar nicht martensitisch
umgewandelt wird. D.h. beim Kernharten werden hohere Hartetemperaturen gewahlt, damit auch der
Kernbereich vollstandig austenitisiert ist. [22]

a) aufkohlen Acs- Kern

T\
| abschrecken Acs- Rand

anlassen

Direkthérten \

aufkohlen
___—-abschrecken
anlassen

aufkohlen harten b)

Einfachhérten

volle Martensitharte

- Einfluss der Anlasstemperatur

- Einfluss von Restaustenit

WM =

s -
y4a - Hérten nach |2 ™ «
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—— )

>
1)
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Abbildung 2-4: Schematische Darstellung a) méglicher Zeit-Temperatur-Verldufe beim Einsatzhérten nach DIN 17022-
3 [27] und b) eines Hartetiefenverlaufs in Anlehnung an [20]

Jede der flinf Arten des Hartens hat unterschiedliche Einsatzharteergebnisse zur Folge. Die Direkthar-
tung ist am weitesten verbreitet und am kostengtinstigsten. Falls jedoch beim Aufkohlen ein grobkérniges
Geflige entsteht, gehen damit unglnstigere Festigkeitseigenschaften einher. Das Einfachharten
(ohne/mit Zwischengliihen) bietet die Mdglichkeit, dass vor dem eigentlichen Harten noch Zwischenbear-
beitung bzw. Richtarbeiten getatigt werden kénnen. AulRerdem kommt es zu einer Rlckfeinung der Korn-
struktur und es muss mit vergleichsweise grofieren Maf3- und Formanderungen gerechnet werden. Wah-
rend des isothermen Halteschritts vor dem Harten wird die Bildung von Carbiden angestrebt, von de-

nen auch nach dem Hartevorgang madglichst viele erhalten bleiben sollen. Weiterhin entsteht auch hier
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Kornfeinung durch die mehrmalige Phasenumwandlung bei einem vergleichsweise geringeren Energie-
aufwand, da nicht bis auf Raumtemperatur abgekuhlt wird. Die Verzugs- und Rissgefahr fallen bei diesem
Vorgehen vergleichsweise geringer aus. Aufgrund des hohen Aufwandes findet das Doppelharten nur
noch wenig Anwendung. Es besteht aus einem direkten Kernharten nach dem Aufkohlen und einem an-
geschlossenen Randharten, sodass zusatzlich eine Kornfeinung im Rand passiert, der Kern jedoch wei-
cher und zaher als nach dem Direktharten ist. [14,17,22] Aus dem Hartevorgang resultiert ein Hartetie-
fenverlauf, der durch die Einsatzhartungstiefe, Rand- und Kernharte gekennzeichnet wird (siehe Abbil-
dung 2-4b). Die Einsatzhartungstiefe (case hardening depth CHD) wird typischerweise bei 550 HV be-
stimmt [34]. Der sich einstellende Harteverlauf ist abhangig von der Einhartbarkeit des Werkstoffes, der
Héartetemperatur und der Kihlintensitat des Abschreckmediums [14]. Bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,3
- 0,35 Ma.-%, nach martensitischer Hartung mit anschlieRender Anlassbehandlung bei 150 - 180 °C, er-
reicht die Harte ublicherweise einen Wert von ca. 550 HV. In diesem Fall stimmen Aufkohlungs- und

Einsatzhartungstiefe tberein [20].

Als Geflugebestandteil kann in aufgekohlten Randschichten Restaustenit auftreten, sobald wahrend des
Hartens die Martensitfinishtemperatur (M) nicht mehr unterschritten wird. Ab einem Kohlenstoffgehalt von
etwa 0,5 - 0,6 Ma.-% liegt Ms unterhalb Raumtemperatur [14,20]. Fiir restaustenitarme Randschichtgeflige
werden in Abhangigkeit von Art und Gehalt der Legierungselemente nach DIN 17022-3 [27] verschiedene
maximale Randkohlenstoffgehalte empfohlen. Der duktile Restaustenit bewirkt eine Absenkung der
Randharte und somit der VerschleiBbestandigkeit. Vorteilhaft kann er sich jedoch dahingehend auswir-
ken, dass Rissentstehung und -wachstum unter Walzbeanspruchung vorgebeugt werden. [35] Der
Restaustenitanteil wird durch die Legierungselemente Molybdan, Nickel, Chrom, Vanadium und Mangan
in angegebener Reihenfolge erhoht, da diese eine Absenkung der Martensitstart- und Martensitfinishtem-
peratur bewirken [20]. Weiterhin konnen in sauerstoffhaltigen Aufkohlungsatmosphéaren je nach Oxidati-
onspotential der Legierungselemente Oxide in der Randschicht entstehen, die sog. Randoxidation. Ti-
tan, Silizium, Mangan und Chrom gehdren zu den affinen Elementen, wahrend Eisen, Wolfram, Nickel
und Kupfer nicht zur Oxidation neigen. Chromoxide reichern sich vorwiegend in der &ufReren Randschicht
an, wahrend mangan- und siliziumreiche Oxide diffusionsbedingt bevorzugt auf Korngrenzen entstehen.
[18] Durch das Binden der Legierungselemente in Carbid- oder Oxidform tragen diese nicht mehr zur
Einhartbarkeit bei [22].

Die Abschreckintensitat verschiedener Abschreckmedien - Luft, Hochdruckgas, beheiztes Olbad, Salz-
bad, unbeheiztes Olbad, wassrige Polymerldsungen, Wasser, Salzwasser - nimmt in der genannten Rei-
henfolge zu [14]. Eine schematische Veranschaulichung dessen ist in Abbildung 2-5b dargestellt. Der
Warmelibergang geschieht bei der Abschreckung mit Gasen vollstandig konvektiv, wahrend dieser sich
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bei Flussigkeitsabschreckung aufgrund des Leidenfrost-Effektes in mehrere Phasen unterteilt. Ein quali-
tativer Vergleich der variierenden Abkihlgeschwindigkeiten bei Verwendung der Abschreckmedien Gas
und Wasser ist in Abbildung 2-5a gezeigt.

langsames Abkuhlen

a) T - b) (z.B. an Luft)
- as

" m= Wasser 25 °C gestuftes Abklhlen
i T (z.B. in Salzschmelze,
£ anschlieffend an Luft)
2 = Abschrecken
e [ .
g 5 (z.B. in Ol oder
2 g. in Salzwasser)
= k2
TWasser

TGas

Abkuhlgeschwindigkeit in °C/s Zeit —

Abbildung 2-5: Schematische Darstellungen der Abschreckcharakteristik fliissiger und gasférmiger Medien a) nach
Hoffmann 1992 (a) aus [14] und b) nach DIN 17022-3 [27]

Abschliefend werden einsatzgehartete Bauteile oberhalb von 150 °C, typisch sind 180 °C oder héher,
fir 30 bis 120 min angelassen. Das fuhrt dazu, dass die Harte und Eigenspannungen geringfligig abneh-
men, dafir aber Duktilitdt und Zahigkeit zunehmen. Nach Niemann et al. ist durchschnittlich mit einer
Hartereduktion von 2 HRC zu rechnen [29], was etwa 20 HV entspricht. Die Rissgefahr wird gemindert.
Potentieller Restaustenit wird wesentlich erst bei Anlasstemperaturen ab 200 °C abgebaut. [18,22,27] Es
kommt zu einer leichten MaRanderung, da Kohlenstoff in Form von Carbiden aus dem Martensit ausge-

schieden wird und sich dadurch das spezifische Volumen verkleinert [36].

Der bei der Hartung entstandene Martensit besitzt Eht1 < Eht2
im Vergleich zum Austenit ein groReres spezifi-

sches Volumen. Durch die (iber den Querschnitt

+

ungleichmafig ablaufenden Geflgeumwandlun-

- 7

gen in Verbindung mit Temperaturgradienten ent- Abstand von der Oberflache

stehen zum einen Eigenspannungen (siehe Abbil-

dung 2-6) und zum anderen Malk- und Forménde-

Langseigenspannungen g,

rungen [18]. Diese fallen bei der Abschreckung in

gasformigen Medien aufgrund der maRigeren Ab-

kiihigeschwindigkeit und vor allem gleichméaRige- Rand Kem

ren Abkiihlung geringer aus [15]. APbiIdung! 2-6:: Eigenspann.ungspr?fil nach. dem Einsatz-
hérten, mit Einfluss der Einsatzhartungstiefe (Eht statt
CHD) nach Macherauch 1992 aus [14]
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Um Rickstande aus der vorangegangenen Prozesskette vor dem Einsatzhérten zu entfernen, kann ne-
ben einem kombinierten Wasch- und Trocknungsprozess eine Voroxidation der Chargen durchgefiihrt
werden. Mdgliche Riickstande kénnen Kihlschmierstoffe, Reinigungs-/Konservierungsmittel, Beschich-
tungsuberreste oder auch eine passivierende Oxidschicht sein, die eine Kohlenstoffaufnahme hemmen
kénnten. Auerdem wird beim Voroxidieren auch von der Aktivierung der Oberflache gesprochen, was in
einem Temperaturbereich 300 bis 400 °C passiert. Gleichzeitig kann die Voroxidation fiir ein Vorwarmen
genutzt werden, bevor die Bauteilchargen in den Durchlaufofen Uberfihrt werden. [14,22] Insbesondere
bei dunnwandigen additiv gefertigten Bauteilen kann es vorkommen, dass Funktionsflachen und andere
Bauteilbereiche vor dem Aufkohlen geschitzt werden sollen. Solche Flachen konnen mit verschiedenen
Schutzpasten, mechanisch oder durch eine Beschichtung, wie beispielsweise eine galvanisch erzeugte
Schicht aus Kupfer, abgedeckt werden [18,22]. Entsprechende Nachbehandlungsschritte unterschiedli-
cher Invasivitdt werden dann notwendig, um diese nach dem Einsatzharten wieder zu entfernen [14].
Auch kann ein mechanischer Schutz in Form von zuséatzlichem Material an geeigneter Stelle im PBF-

LB/M-Prozess hinzugefligt werden.

Gas-2 und Niederdruckaufkohlen im Vergleich

Die verfugbaren Aufkohlungsverfahren unterscheiden sich in ihren diversen Vor- und Nachteilen. Da das
Gas- und Niederdruckaufkohlen in der Industrie am weitesten verbreitet sind, wurden sie flr die Untersu-
chungen in der vorliegenden Arbeit herangezogen. Beim Gasaufkohlen unter Atmospharendruck werden
die Bauteilchargen permanent von einem Gasgemisch, welches als Aufkohlungsmittel fungiert, umgeben.
Unter Messung und Einstellung des Kohlenstoffpegels (C-Pegel) erfolgt die Prozessregelung. Der C-Pe-
gel ist laut DIN EN ISO 4885 [37] als Kohlenstoffgehalt einer austenitisierten Reineisenprobe definiert,
den sie bei einer bestimmten Temperatur im Gleichgewicht mit dem Aufkohlungsmedium annimmt. Der
C-Pegel des Gasgemischs kann beispielsweise durch eine Sauerstoffsonde oder die Widerstandsmes-
sung eines Drahtes bestimmt und dann durch verschiedene Verfahren (z. B. Tragergas-Verfahren, Ein-
tropf-Verfahren) angepasst und verandert werden [22]. Im Gegensatz dazu lauft das Niederdruckverfah-
ren in einer Atmosphéare aus Kohlenwasserstoffen bei Driicken unterhalb des Atmospharendrucks bei
etwa 5 - 10 mbar ab, eine sog. Direktbegasung. Diese sauerstofffreie Ungleichgewichtsatmosphare be-
sitzt keinen definierten C-Pegel als RegelgréRe. Das Aufkohlen erfolgt aufgrund der hohen Kohlenstoff-
massenstrome in gepulster Art, damit die Kohlenstoffldslichkeitsgrenze nicht Gberschritten und somit die
Carbidbildung in den Bauteilrandschichten weitestgehend verhindert wird. Der Prozess teilt sich daher in

Aufkohlungs- und Diffusionssegmente auf. Trotz hoherer Kosten wird zunehmend Acetylen (Ethin, CoHo)

2 Im nachfolgenden Teil der Arbeit ist bei Verwendung des Wortes Gasaufkohlen immer das Aufkohlen unter Atmosphéren-
druck gemeint.
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als Prozessgas verwendet, da es sich vorteilhaft bei der Aufkohlung von Bauteilen mit (Sackloch-)Boh-
rungen und komplizierter Geometrie erweist. Die Prozesskontrolle kann iber die Messung des Wasser-
stoffgehaltes im Abgas erfolgen. Bisher ist es nicht mdglich, den Kohlenstoffmassenstrom in die Bauteil-
oberflachen beim Niederdruckaufkohlen direkt oder indirekt zu messen. Daher werden die Aufkohlungs-
ablaufe auf Grundlage experimenteller Vorversuche mittels Simulation bestimmt. [14,22,38] Tabelle 2-3

fasst die wesentlichen Unterschiede beider Aufkohlungsverfahren zusammen.

Das Niederdruckaufkohlen wird vorrangig angewendet, wenn Randoxidationen vermieden werden sollen.
In Verbindung mit einer nachgeschalteten Hochdruckgasabschreckung ergeben sich so verzugsarmere,
blanke, einsatzgehartete Bauteile, die wenig/keiner Nachreinigung bedtrfen [39]. In der Literatur wird
stellenweise von einer Verkiirzung der Aufkohlungsdauer bei Anwendung des Niederdruckaufkohlens im
Vergleich zum Gasaufkohlen bei gleicher Temperatur gesprochen, was mit dem hohen Kohlenstoffliber-
gang begrindet wird [18,39]. Gleichzeitig konnen geringere Prozesszeiten durch eine Erhéhung der Auf-
kohlungstemperatur erreicht werden, die unter Nutzung der Vakuumtechnik sehr gut bis beispielsweise
1050 °C funktioniert. Denn eine erhohte Prozesstemperatur sorgt fur hohere Diffusionsgeschwindigkeiten
und (mit Einschrankung) fur hohere Kohlenstoffloslichkeiten im Austenit (siehe hierzu Abbildung 2-3b).
[22,40]

Tabelle 2-3: Wesentliche Unterschiede des Gas- und Niederdruckaufkohlens nach Grafen et al. [22]

Gasaufkohlen Niederdruckaufkohlen
Ofen Atmospharenofen Vakuumofen
Gasart Gemische aus CO, CO Cith, Co:
Gasverbrauch _— 3 - 5 mal Ofenvolumen 300 nl/h - m2Charge
(temperaturabhéngig)
Maximale Temperatur 1000 °C 1100 °C
Anlagenkonditionierung notwendig nicht notwendig

Integrierbarkeit in

schwer mdglich, wegen nicht

Produktionslinie abgeschirmter Flammen und Abgase 2

Atmosphare, Aufkohlungsdauer, Rand- Lange der Aufkohlungs- und Diffusions-
Prozesssteuerung

kohlenstoffgehalt segmente
Prozessregelung C-Pegel nein
Randschichteffekte Randoxidation th&rm'SCheS At.zen,
anganeffusion

Aufkohlung von Bohrungen, Sacklé-

chern eingeschrankt maglich

bis zu Lange/Durchm. = 30

Zusatzlich zur beabsichtigten Eindiffusion von Kohlenstoff ergeben sich Randschichtbeeinflussungen in
Form von Randoxidation in sauerstoffhaltiger Aufkohlungsatmosphére oder Manganeffusion beim Nie-
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derdruckaufkohlen. Beide Mechanismen haben zur Folge, dass flr die Hartbarkeit nétige Legierungsele-
mente in ihrem Gehalt verringert werden. Bei einer Aufkohlung bei 930 °C fir 4 h liegt die Dicke des
betroffenen Randschichtbereichs beispielsweise zwischen 10 und 20 um. Ein weiteres Phanomen beim
Niederdruckaufkohlen tritt in Form von thermischen Atzeffekten auf. Hierbei wird durch Oberflachendiffu-

sion eine Migration von Korngrenzenatomen ausgelost. [41]

KorngroRe

Zum Erreichen guter mechanischer Eigenschaften nach dem Einsatzharten werden homogen feinkérnige
Geflige bendtigt. Mischkorn, das sich durch wenige groRe Kérner in einer ansonsten feinkornigen Matrix
beschreiben lasst, wirkt sich unginstig auf mechanische Werkstoffeigenschaften aus. Entstehen kann ein
solches Mischkorngeflige durch unstetige Kornvergroferung bei typischen Aufkohlungstemperaturen ab
950 - 980 °C. Fur eine wirtschaftliche Anwendung insbesondere beim Direktharten ist aufgrund der hohen
Behandlungstemperaturen die Nutzung feinkornstabiler Legierungssysteme unumganglich. Auch hat

Feinkorn gegentber Grobkorn den positiven Ef-

" . 1000: “415<0,005 %A |
fekt, dass es weniger anfallig fr interkristalline §.2 SR e
Randoxidation ist. [18] Wie bereits in Abschnitt 2.1 T i 2 © e -
beschrieben, wird vorzugsweise Aluminium einge- ?é“ 100-% j, 77777 Yo
setzt, um Kornwachstum in Kombination mit Stick- :% g’ 6 _
stoff durch die Bildung von Aluminiumnitriden ein- 5 % o e
zuschrénken. Aber auch Sondercarbidbildner wie o} <O =] 1
Titan, Niob, Vanadium und Molybdéan sind flrr ihre " oo 1000 1100 1200 °C 1300

Temperatur —»

kornwachstumshemmende Wirkung durch die Bil- 410 5.7 Einfluss von Al Ti- bzw. Nb-Gehalten auf
dung von Carbiden bekannt, (siehe beispielsweise  die KorngréRe mikrolegierter Stahle nach Pietrzeniuk

. 1971 [22]
Abbildung 2-7). [17,18,24,42-45]

Zum Hochtemperatur-Aufkohlen (5h bei 1050 °C) wurden verschiedene Einsatzstahle, u.a. der
16MnCr5, untersucht. Es wurden zwei Legierungskonzepte publiziert, die das Austenitkornwachstum be-
sonders gut einschranken [45]:

a) eine Kombination der Gehalte von Al 0,025 Ma.-%, Nb 0,035 Ma.-%, Ti 0,010 Ma.-% sowie etwa

120 ppm Stickstoff oder

b) ein hoherer Stickstoffgehalt > 200 ppm gebunden durch 0,035 Ma.-% Al und 0,04 Ma.-% Nb.
Zusatzlich wird darauf hingewiesen, dass der Gesamtprozess passend gestaltet werden muss und es flir
den Erfolg dieser Strategien eine signifikante Menge an Nitriden, Carbonitriden etc. < 30 nm braucht. Bei
genormten Qualitaten vom Stahlhersteller ist mit einer gewissen Feinkornstabilitat zu rechnen, obwohl

die Aluminiumgehalte in der DIN EN ISO 683-3 [16] nicht vorgegeben sind [18].
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Tritt unregelmaBiges Kornwachstum auf, so ist die Aussagekraft einer mittleren Korngrée nur bedingt
nitzlich. Es empfiehlt sich stattdessen die Darstellung einer KorngréRenverteilung, die sich auf Korngro-
Ren sowohl nach ASTM- (siehe z.B. [45]) als auch nach ISO-Einteilung (siehe z.B. [43]) beziehen. Dar-
uber hinaus erfolgt die Auswertung Uber die prozentualen Flachenanteile je auftretender Korngrofien-
Kennzahl, nicht Gber die Kérneranzahl. Bezogen wird sich auf die ehemalige AustenitkorngréRe, die mit-
tels Atzung sichtbar gemacht werden kann. Nach DIN EN SO 683-3 [16] wird fiir Stahle nach dem Ein-
satzharten eine Feinkornstruktur mit AustenitkorngroRen G = 5 oder feiner gefordert, sodass auftretende
Korngrofien-Kennzahlen G = 4 und grober als kritisch zu betrachten sind. Auch bei Zahnradern, die nach
ISO 6336-5 [46] ausgelegt werden, wird eine KorngroRen-Kennzahl G = 5 und feiner gefordert. Dies gilt
fir den einsatzgeharteten Zustand, sobald mehr als nur geringe Anforderungen bei der Zahnradherstel-
lung an den Werkstoff und die Warmebehandlung gestellt werden. In der Praxis ist es dennoch Gblich,
dass KorngroRen-Kennzahlen zwischen 3 und 4 toleriert werden, so lange deren Flachenanteil in Summe
10 % nicht Ubersteigt (siehe z.B. [47]).

2.3 Pulverbettbasiertes Schmelzen von Metall mittels Laserstrahl

Das Angebot an Metallen und Legierungen fir die additive Fertigung nimmt noch immer zu. Neben kor-
rosionsbestandigen, austenitischen und Werkzeugstahlen kommen diverse Aluminium-, Titan-, Kobalt-
Chrom-, Kupfer- und Nickel-Legierungen sowie eine Vielzahl reiner Metalle zum Einsatz. [6,48,49] AM-
Verfahren basieren auf 3D-Modelldaten, aus denen schichtweise Bauteile generiert werden, die durch
das Aufschmelzen von Pulver oder Draht mit einem Laser-, Elektronen- oder Plasmastrahl entstehen [50].
Das pulverbettbasierte Schmelzen von Metall mittels Laserstrahl (PBF-LB/M) besitzt neben dem Elektro-
nenstrahlschmelzen (PBF-EB/M) und dem Materialauftrag mit gerichteter Energieeinbringung (DED) die
hdchste industrielle Relevanz insbesondere flr Stahle [51]. Im Vergleich mit PBF-EB/M hat PBF-LB/M
den Vorteil, dass weniger Anschmelzungen und Agglomeration im Pulverbett entstehen. Der Prozess
zeichnet sich also durch eine hohere Genauigkeit und Aufldsung aus, was weniger Post-Processing-Auf-
wand fir das Oberflachen-Finishing bedeutet. Nachteilig ist daflir die langere Prozesszeit, mehr Eigen-
spannungen, die im Bauteil generiert werden, und der dadurch benétigte Support. [6] Durch die enge
Zusammenarbeit von AM-Systemherstellenden und Anwendenden werden PBF-LB/M-Bauteile sowohl
im Bereich der Luft- und Raumfahrt, der Automobil- und Transportindustrie (sieche Abbildung 2-8a) sowie
im Energiesektor eingesetzt. Doch auch im Bereich der Medizin wie beispielsweise in der Orthopadie
(siehe Abbildung 2-8b) und Dentalversorgung, dem Werkzeugbau und in weiteren individuellen Industrie-
anwendungen findet AM zunehmenden Zuspruch. [52,53]
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Abbildung 2-8: Beispiel von AM-Bauteilen in Form von (a) LKW-Ersatzteilen [54] und (b) einem patientenspezifischen
Schédelimplantat [55]

Der Aufbau einer PBF-LB/M-Anlage ist schematisch in Abbildung 2-9a dargestellt. Die Ausgangswerk-
stoffe werden in Pulverform mit einer typischen Korngrée von 30 - 40 um bereitgestellt und aus dem
Vorratsbehélter mit einem Beschichter als diinne Schicht auf der tblicherweise metallischen Bauplattform
verteilt. Die Pulverbettoberflache bildet die aktuelle Arbeitsflache fiir den Laser, dessen Strahlengang
mithilfe eines Scanners umgelenkt wird. Basierend auf den hinterlegten Daten wird das Metallpulver lokal
aufgeschmolzen, sodass es sich mit dem benachbarten Material durch das gemeinsame Schmelzbad
verbindet (siehe Abbildung 2-9b). Das gemeinsame Schmelzbad entsteht dadurch, dass die Eindringtiefe
des Lasers groler als die aufgetragene Pulverschicht ist. Das Material erstarrt infolge von Warmeabfuhr
Uber das umgebende Pulver, die bereits miteinander verbundenen Bauteil- bzw. Supportstrukturen und
nachgeschaltet auch tber die Substratplatte. [6,56] Supportstrukturen sind dartber hinaus fiir die Fixie-
rung der Bauteile auf der Plattform wie auch flr die Fixierung gegentber dem Beschichtersystem, zur
Unterstutzung von konstruktiven Materialiberhdngen sowie allgemein flr die gewlinschte Bauteilorien-
tierung notwendig [49]. Die Bauplattform wird anschlieRend in z-Richtung um den Betrag einer Schichtdi-

cke abgesenkt, sodass der iterative Prozess mit dem Pulverauftrag wiederbegonnen werden kann.

Typische Schichtdicken, die hierbei entstehen, liegen fur Metalle im Bereich 50 um. [6,56] Bei hoheren
Aufbauraten und damit einhergehender erhohter Werkstoffporositat kann das heil3-isostatische Pressen
(HIP) als Bearbeitungsschritt in die Prozesskette nach der additiven Fertigung eingegliedert werden [57].
Dadurch kénnten hohere Schichtdicken erzielt werden, was eine Kostenreduktion zur Folge hatte. Der
Bauraum wird wahrend des gesamten Prozesses mit inertem Schutzgas durchstromt, um Oxidationsvor-
gangen vorzubeugen und sowohl Schmauch als auch Spritzer vom Bearbeitungsort abzutransportieren.

Ublicherweise werden Stickstoff oder Argon verwendet [49,50].
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Abbildung 2-9: Schematische Darstellungen zur Funktionsweise des PBF-LB/M-Prozesses mit (a) einer Ubersicht aus
DIN EN ISO 17296-2 [58] und (b) einer Detailansicht der Laserstrahlzone in Anlehnung an Kamps [59]

Zu den qualitatsbestimmenden Fertigungsparametern im PBF-LB/M-Verfahren gehéren laut Hornbogen
et al. die Laserleistung, die Scangeschwindigkeit, die Scanstrategie, die Schichtdicke, der Durchmesser
des Laserspots sowie eine hohe Pulverqualitat [60]. Diese Parameter bestimmen in Verbindung mit den
hohen Abkiihlraten, die nach dem Aufschmelzen des Materials entstehen, die resultierende Mikrostruktur
des Werkstoffes. Die Warmeabfuhr geschieht vorrangig tiber das angebundene, bereits abgekuhlte Fest-
material und von dort in die Substratplatte (sieche beispielsweise [61,62]). So konnen in der Bauteilgeo-
metrie durch die lokal angebundenen Werkstoffvolumina in Abhéngigkeit der aktuellen Laserposition he-
terogene Abkihlraten entstehen. Es ergeben sich metastabile Gefligezustande, die zwischen verschie-
denen Punkten innerhalb des Bauteils variieren kénnen. [49] In Abbildung 2-10 sind beispielhaft Tempe-
ratur-Zeit-Verlaufe dargestellt, die mittels Simulation und Experimenten anhand von Laserspuren im Ti-
tan-Pulverbett mit unterschiedlichen Laserleistungen bei konstanter Scangeschwindigkeit aufgezeichnet

wurden.
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Abbildung 2-10: Temperaturentwicklung im simulierten PBF-LB/M-Prozess (b) an einem definierten Punkt (a) auf einer
Laserbahn im Titan-Pulverbett, Scangeschwindigkeit 100 mm/s [61]
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So zeigt sich, dass bereits die Scanstrategie die zyklische Erwarmung und Abkuhlung an einem definier-
ten Punkt im Werkstoff mitbestimmt. Mit jeder weiteren aufgebrachten Lage kommt es dann zu einer
Uberlagerung der Wiedererwarmeffekte, wobei in Abhangigkeit der Laserparameter und der Warmeleit-
fahigkeit des Werkstoffs erhebliche Temperaturen oberhalb der Liquidustemperatur erreicht werden kén-
nen [61,62]. Insgesamt werden die resultierenden Geflige infolge des PBF-LB/M-Prozesses als sehr fein-
kérnig und mit Legierungselementen Ubersattigt beschrieben, wobei mehrlagige Schweillbahnen im Er-
starrungsgefiige beobachtet werden konnen, welche durch die Laserspuren bedingt sind [63]. AuBerdem
kann die Bauplattform vor Beginn und wahrend des Bauprozesses (je nach Werkstoff und Anlage) auf
wenige bis mehrere 100 °C beheizt werden, um die Temperaturgradienten im Bauteil zu mindern und
damit Eigenspannungen, Verzug und das Rissrisiko zu minimieren [64,65]. Auch das hat Auswirkungen
auf die resultierende Mikrostruktur. Am Beispiel von Stahlen ist darauf hinzuweisen, dass eine dauerhaft
erhohte Plattform- bzw. Bauteiltemperatur beginnend ab etwa 80 °C wahrend eines (mehrstiindigen) Bau-
prozesses bereits als intrinsische Anlass-Warmebehandlung angesehen werden kann. Die hohen Ab-
klhlraten im Bauprozess kdnnen martensitische Gefligeanteile zur Folge haben (siehe beispielsweise
das ZTU-Diagramm fir 16MnCr5 in [28] und flr 15CrNi6 in [32]). Im Temperaturbereich der Anlassstufe
1(80 - 200 °C) kann es zur Umwandlung des tetragonalen Martensits in die weniger verspannte kubische
Form kommen, was eine geringe Volumenabnahme und Hartesenkung zur Folge hat. Weiterhin beginnt

die Bildung erster Ubergangscarbide. [20,66]

Fir die erfolgreiche Bauteilfertigung im PBF-LB/M-Prozess ist eine gute Schmelzschweileignung zur
Vermeidung von Rissinitiierung/-ausbreitung von Vorteil. Typischerweise trifft das bei unlegierten Stahlen
mit einem Kohlenstoffgehalt < 0,22 Ma.-% zu [67,68]. Dariber hinaus ist bei niedriglegierten und Fein-
kornbaustahlen das Kohlenstoffaquivalent CE in Abhangigkeit der Hauptlegierungselemente nach DIN
EN 1011-2 [69] zu berUcksichtigen (alle %-Angaben verstehen sich in Ma.-%):

%Mn + %Cr + %Mo + %V + %Ni + %Cu i

CE =%C + 6 5 15

n % 2.3.

Bei einem CE bis 0,4 bzw. 0,45 % ist eine gute Schweileignung des Werkstoffes vorhanden. Fir 0,45 %
< CE < 0,6 % liegt eine bedingte Schweifleignung vor und es sollte entsprechend auf 100 bis 200 °C
vorgewarmt werden. Ergibt sich CE > 0,6 % ist die SchweiReignung nicht gewahrleistet. Es sollte ent-
sprechend hoher auf Temperaturen 200 bis 350 °C vorgewarmt werden. [68] Damit kann die Heizung der

Bauplattform im PBF-LB/M einen weiteren Vorteil erflllen.

Ein weiterer wichtiger Einflussfaktor ist die Qualitat des Metallpulvers, die aus der Pulverherstellung re-
sultiert. Diese erfolgt in den meisten Fallen in Form von Wasser-, Gas- oder Plasmazerstaubung ge-

schmolzenen Vollmaterials. Je nach Zerstaubungsart und umgebender Schutzgasatmosphare resultieren
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verschiedene Partikelmorphologien, -gréRen und chemische Zusammensetzungen. Fir die additive Fer-
tigung werden Pulver mit guten FlieReigenschaften bendtigt, sodass eine gute Verteilung und die dich-
teste Packung bereits im Pulverbett erreicht werden kénnen. Metallpartikel aus der Gaszerstaubung be-
sitzen einen geringeren Sauerstoffgehalt und eine vorteilhaft runde und regelmaRigere Partikelform im
Vergleich zu nasszerstaubten Partikeln. [6,49] Stickstoff und Argon beeinflussen als Zerstaubungsat-
mosphare die chemische Zusammensetzung des Pulvers. Insbesondere flihrt die Zerstaubung in Stick-
stoff zu einem erhohten Stickstoffgehalt im Pulver. Aulerdem hat das Zerstaubungsgas Einfluss auf die
Mikrostruktur des Pulvers. [6,70] Diese Mikrostruktur ist jedoch nur dann relevant, wenn kein vollstandiges
Aufschmelzen des Pulvers im PBF-LB/M-Prozess geschieht. Eine Stickstoffanreicherung der Bauteile
aufgrund der Schutzgasatmosphare wahrend des Bauprozesses konnte dagegen bisher nicht beobachtet
werden (siehe beispielsweise [71]). Jedoch unterscheiden sich Argon und Stickstoff in ihrer Warmeleitfa-
higkeit, was einen Einfluss auf die Abkihlrate der Bauteile und somit auf das entstehende Geflige haben
kann [70]. Weiterhin zeigte sich in verschiedenen Studien, dass die Gehalte (insbesondere der fllichtigen)
Legierungselemente durch den PBF-LB/M-Prozess verringert werden konnen, was mit der Verdampfung
aufgrund der sehr hohen Prozesstemperaturen begriindet wird [59,72-75]. Bei einem Einsatzstahl
16MnCr5 zum Beispiel verringerte sich der Mangangehalt von 1,04 Ma.-% im Neupulver auf 0,92 Ma.-%
im PBF-LB/M-Bauteil. Dieser Umstand wurde mit der geringen Verdampfungsenthalpie von Mangan be-
grindet. Auch der Kohlenstoffgehalt reduzierte sich von 0,2 Ma.-% im Neupulver auf 0,14 Ma.-% im ad-
ditiv gefertigten Bauteil. Kamps aulerte die Vermutung, dass eine Interaktion mit dem Schutzgas in der
Prozesszone stattfinden konnte. [59] Beer et al. stellten ebenfalls eine Reduktion des Kohlenstoffgehaltes
fur den warmfesten Einsatzstahl X14MoCrNiV4-4-3, Handelsname M50NIL, nach dem PBF-LB/M-Pro-
zess fest. Dieser reduzierte sich von 0,1 Ma.-% (Neupulver) auf 0,09 Ma. % (Bauteil). [72] In der gleichen
Grolenordnung fanden auch Yang et al. diese Reduktion des Kohlenstoffgehalts von 0,24 Ma.-% (Pulver)
auf 0,19 Ma.-% (Bauteil) im Einsatzstahl 20NiCrMo2-2 vor [73].

Das Pulverrecycling kann hier zum entscheidenden Einflussfaktor werden. Denn die meisten Metallpulver
kénnen aufgrund der wiederholten Exposition an erhéhten Temperaturen im Pulverbett ebenfalls eine
Veranderung der Legierungsgehalte erfahren und sich damit zur unteren Spezifikationsgrenze nach Norm
bewegen. (Siehe beispielsweise den Kohlenstoffgehalt des recycelten Pulvers bei Kamps mit 0,18 Ma.-
% statt 0,2 Ma.-% im Neupulver [59].) Daher werden wiederholt genutzte Pulver nach der Aufbereitung
ublicherweise mit Neupulver gemischt und nur eine begrenzte Zyklenzahl eingesetzt. [6] Zum Problem
wird diese Verdampfung, sobald im gebauten Teil die Spezifikationsgrenzen der Legierung nach Norm
unterschritten werden. Ansonsten ist bei der Pulverherstellung zu empfehlen, insbesondere den Kohlen-

stoffgehalt mit wenigen 0,1 Ma-% zu beaufschlagen.
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Bei der additiven Fertigung kénnen Bauteile unterschiedlich im Bauraum orientiert werden, was zusam-
men mit weiteren Parametern Einfluss auf die Mikrostruktur und somit auf die mechanischen Eigenschaf-
ten aber auch auf die Oberflachenrauheit der Bauteile ausUbt. Bedingt durch den schichtweisen Aufbau
kommt es zum AM-typischen Treppenstufeneffekt. Weiterhin entstehen Anhaftungen von Spritzern aus
dem Schmelzbad sowie von benachbarten Pulverpartikeln aus dem Pulverbett insbesondere bei Oberfla-
chen mit erhéhter Temperatur. Die Morphologie des erstarrenden Schmelzbades, benachbarte Laserspu-
ren sowie Uberlappungsbereiche bis hin zu Schmelzbad-Phénomenen aufgrund von Wechselwirkungen
zwischen Dampfdruck, internen Konvektionsstromen und der Oberflachenspannung, sorgen fur die cha-
rakteristischen Oberflachenrauheiten von PBF-LB/M-Bauteilen. Unter Berticksichtigung von Oberflachen-
neigungen des Bauteils im Bauraum kdnnen diese Einflussfaktoren verstarkt auftreten. [76] Wawoczny et
al. bestimmten an PBF-LB/M-Oberflachen im as-built Zustand gemittelte Rautiefen Rz zwischen 54,9 bis
80,6 um [13]. Liu et al. ermittelten as-built arithmetische Mittenrauwerte Ra im Bereich 7 um bis hin zu
36,7 um [77].

Die Mikrostrukturen und mechanischen Eigen- As-built L-PBF materials
schaften von PBF-LB/M-Werkstoffen werden — '0°F qooi siceis 1
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stahle in Abbildung 2-11. Die Kennwerte des wie-  Abbildung 2-11: Zugfestigkeit iiber Bruchdehnung von ei-
N . ner Vielzahl Metallen im Zustand as-built, PBF-LB/M [78]
gebauten Zustands kdnnen durch eine nachfol-
gende Warmebehandlung sowohl positiv als auch negativ verandert werden. Weiterhin hat sich gezeigt,
dass Werkstoffanisotropien nicht gezwungenermalen auftreten, obwohl ein schichtweiser Bauteilaufbau
erfolgt. Krakhmalev et al. stellen diese Erkenntnisse tbersichtlich dar und tragen dabei eine Vielzahl an

Veroffentlichungen zusammen. [78]

Alle diese Charakteristika beschreiben eindriicklich die Komplexitat des PBF-LB/M-Prozesses. Die be-
sondere Herausforderung fiir den industriellen Einsatz ist also die bendtigte Reproduzierbarkeit bei der
Bauteilfertigung. Verschiedene bedienende Personen erzielen - selbst bei Gebrauch der gleichen Charge



2.3 Pulverbettbasiertes Schmelzen von Metall mittels Laserstrahl 23

Ausgangsmaterial und des gleichen AM-Systems - unterschiedliche Ergebnisse, da sehr viele Faktoren

die Bauteilqualitat bedingen.

*CAD-Lésung bzw. fir reverse engineering 3D-Scan

*Bericksichtigung DfAM (generatives Design, Topologie-
Optimierung auch Gber FEM, Gitterstrukturen implementieren
bis hin zu algorithmischer Modellierung)

+falls Fehler bei der Formatierung in STL entstehen

model
repair

«um potentielle Probleme im Voraus zu erkennen:
*Anordnung (inkl. Orientierung) der Bauteile auf der Plattform

testen
rocess
sii:nulation *ebenso Support & Parameter (bzgl. Kontur/Innenbereich)

*optimale Lésung aus der Prozess-Simulation umsetzen

slicing & print
preparation

* AM-System saubern und kalibrieren
+ Plattform einsetzen und vorheizen

LS < schutzgasatmosphare einstellen
preparation

*Monitoring des Baujobs z.B. liber standigen Abgleich der
Sensoren direkt bezogen auf den Prozess oder die statische
Bildgebung des Pulverbetts; Videodaten-Analyse;
Schmelzbadiberwachung etc.

*Bauplattform entnehmen
*loses Pulver entfernen und (wenn maglich) recyceln
essential *spannungsarmglihen, wenn notwendig HIP
post- «Bauteile von der Plattform trennen und Support entfernen
processing

*weitere thermische / thermochemische Behandlung
*Oberflachenbearbeitung (spanend, strahlen etc.)

UEIESIERIER . Qualitatskontrolle (z.B. mittels CT-Scan)
processing

Abbildung 2-12: Umfanglicher Workflow bei der Bauteilherstellung mittels PBF-LB/M in Anlehnung an [6]
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Entscheidend in diesem Szenario sind die Bauparameter mit einer Vielzahl von Einstellungsmdglichkei-
ten, die Umgebungsbedingungen, die Anzahl und die Anordnung der Bauteile im Bauraum mit den darauf
abgestimmten Supportstrukturen. Darlber hinaus gibt es noch deutlich mehr Einflussfaktoren, die (ohne
Anspruch auf Vollstandigkeit) in Abbildung 2-12 zusammengefasst sind. Dabei verteilen sich die entste-
henden prozentualen Kosten recht ungleichmagig - mit etwa 10 % wahrend des Pre-Processing, 60 %
bezogen allein auf den PBF-LB/M-Prozess und 30 % fiir das Post-Processing [6]. Die Notwendigkeit von
Spannungsarmgliihen und Oberflachenbearbeitung sowie die entsprechende Einstellung der mechani-
schen Kennwerte durch z.B. Strahlen und/oder Warmebehandlung schlagt sich in den Kosten des Post-

Processing deutlich nieder.
2.4 Einsatzharten von PBF-LB/M-Stahlen

Die klassische Fertigungskette metallischer Bauteile wird durch additive Fertigungsverfahren grundle-
gend umgestaltet (sieche Abbildung 1-3). Die Pulverherstellung ersetzt zusammen mit dem PBF-LB/M-
Prozess das Urformen. Durch die prazise, endkonturnahe PBF-LB/M-Fertigung entfallt ein Teil der spa-
nenden Bearbeitung und beschrankt sich im Idealfall auf das Entfernen und Nacharbeiten der Support-
Bereiche. Die Schritte Einsatzharten und Hartzerspanen geschehen entsprechend der klassischen Ferti-
gungskette. Umso vorteilhafter ware es im wirtschaftlichen Sinne, wenn PBF-LB/M- und konventionelle

Bauteile in der gleichen Charge mit gleichen Parametern einsatzgehartet werden konnten.

Studien zur additiven Bauteilfertigung aus Einsatzstahlen sind in ihrer Anzahl limitiert, obwohl die unle-
gierten und niedriglegierten Einsatzstahle nach DIN EN ISO 683-3 [16] aufgrund der geringen Legierungs-
gehalte fiir den PBF-LB/M-Prozess geeignet erscheinen. Der nachfolgende Abschnitt soll einen Uberblick
geben, welche Legierungen bisher untersucht, wie die PBF-LB/M-Parameter gewahlt wurden und welche
Einsatzharteergebnisse sich daraus ergaben. [7,13,59,72,73,79-82] Dazu kommen vier Materialdaten-
blatter metallischer Pulver von Unternehmen, die teilweise AM-Systeme selbst entwickeln und vertreiben
[83-86]. Kommerziell erhéltlich sind Pulver des Einsatzstahls 16MnCr5 [86] und der sehr ahnlichen Le-
gierung 20MnCr5 [83,85].

Neben einem guten Legierungskonzept sind die PBF-LB/M-Parameter ebenso entscheidend fiir die Fer-
tigung von Bauteilen mit méglichst hoher Dichte und reproduzierbaren, vorteilhaften Werkstoffeigenschaf-
ten. Tabelle 2-4 fasst die gefundenen PBF-LB/M-Parameter zusammen, mit denen bisher Einsatzstahle
verarbeitet wurden. Teilweise werden keine PBF-LB/M-Parameter veréffentlicht, sondern auf die Nutzung
vorprogrammierter, werkstoffspezifisch empfohlener Parametersatze verwiesen, die von den Systemher-
stellern entwickelt wurden. Hier dargestellt werden Parameter fiir die Einsatzstahle 16MnCr5, 21NiCrMo2

(mit groRer Ahnlichkeit zum 20NiCrMo2-2) eine von voestalpine Bohler entwickelte Legierung E185
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AMPO, die einem 16NiCr4 sehr ahnlich ist, sowie der warmfeste Einsatzstahl aus dem Flugzeugtrieb-
werkbau X14MoCrNiV4-4-3.

Tabelle 2-4: Studien zum PBF-LB/M-Prozess von verschiedenen Einsatzstahlen

Legierungs- rel. Dichte Schicht- Laserleistung  Plattform-
anteile in % dicke Scanrate temperatur
in Ma.-% in um Spurabstand in °C

C:0,16 200 W

222?:2’;[2?; Mn: 0,92 99,97 30 900 mms 80
ps etal Cr: 1,23 0,07 mm
C:0,16 300 W
232"”';?3’;[2?; Mn: 1,33 99,9 40 850 mms 150
' Cr: 1,03 0,12 mm
C:0,2
-, 240 W

E185AMPO [81]  Cr-1,0 99,98 40 840 mmis - ohne -
(Aumayr et al.) Ni: 1,2 0.11 mm

Mn: 0,3 ’

C: k. A.

. N 200 -240 W

21NiCrMo2 [82] - Ni: 0,41 99,92 30 600-900mmis 190
(Luszczek et al.) Cr. 0,65 011 mm

Mn: 0,83 ’

C:0,13
MSONIL [72] Mo: 4,25 333 W
X14MoCrNiV4-4-3 Cr: 4,15 99,91 50 514 mm/s k. A.
(Beer et al.) Ni: 3,4 k. A.

V:1,23

Eine Schichtdicke von 50 um, wie sie im Wohlers Report [6] flr Metalle als realistischer Weg zwischen
Genauigkeit und Wirtschaftlichkeit beschrieben wird, greifen bis dato nur Beer et al. [72] auf. Alle anderen
Studien liegen mit der Schichtdicke unterhalb 50 um. Dass verschiedene Parametersatze zu hohen Ma-
terialdichten flihren kénnen, wurde bereits in mehreren Studien gezeigt (siehe z.B. [82,87]). Dies hat den
Vorteil, dass diese Parameter innerhalb eines Baujobs beispielsweise fiir Konturen sowie Fiillbereiche
angewandt und damit unterschiedliche Materialeigenschaften, Genauigkeiten bzw. schnellere Prozesse
gezielt eingestellt werden konnen. Nachfolgend werden nun die verschiedenen Studien detaillierter vor-
gestellt, wobei in Tabelle 2-5 die wichtigsten mechanischen Eigenschaften im Vergleich zusammenge-
fasst sind.

Der Einsatzstahl 16MnCr5 wurde von Kamps und Schmitt et al. ausfiihrlich untersucht [11,59,65,87-89].
Hintergrund der Forschung war die Konstruktion und ckonomische Fertigung eines Zahnrades mit inte-
grierten Kiihlkanalen im Leichtbauformat. Die hochste generierte Bauteildichte lag bei 99,97 %. Um die
Rauheit der Bauteiloberflache zu verringern, wird empfohlen, die BauteilauBenkonturen mit verringerter
Energiedichte (beispielsweise < 100 J/mm?) abzufahren. Als Resultat ergab sich im as-built Zustand ein
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feinkdrniges Werkstoffgeflige mit sichtbaren SchweiRbahnen. Zur Verringerung von Eigenspannungen
und Verzug wurden die PBF-LB/M-Bauteile bei 650 °C 6 h spannungsarmgegliht3. Schweillbahnen wa-
ren im Anschluss an den Gliihprozess nicht mehr sichtbar und es wurde eine weitergehende Verfeinerung
des Gefliges festgestellt. Weiterhin konnte keine Werkstoffanisotropie mehr fiir den spannungsarmge-
glihten Zustand festgestellt werden, jedoch wurden Harte und Festigkeit verringert. Fir die Beurteilung
von Einsatzharteergebnissen wurde ein konventionell hergestellter Werkstoff im Vergleich herangezogen.
Eine typischerweise deutlich hohere Werkstoffharte im wie-gebauten Zustand gegenuber den konventio-
nell gefertigten Proben spiegelte sich ebenso in einer erhohten Zugfestigkeit wider. Als ZielgroRe fir den
Einsatzharteprozess sollte eine CHD von 0,85 mm erreicht werden. Zum Einsatzharten wurden eine Auf-
kohlungstemperatur (935 °C) und -dauer (4,5 h) sowie die Hartetemperatur (850 °C, 4 h halten) genannt.
Das Aufkohlen fand unter Gasatmosphére mit anschlieRender Direkthartung im Olbad (120 °C) statt. Ab-
schlieBend erfolgte ein Anlassen (230 °C 2 h). Kamps et al. berichteten, dass der PBF-LB/M-Werkstoff
nach dem Einsatzharten ein martensitisches Randgeflige ohne Restaustenit und ein Kerngeflige aus
oberem Bainit besaf. Mit einer Differenz von 0,1 mm war die CHD geringfugig kleiner als die CHD des
konventionellen Werkstoffs. Die Festigkeit im einsatzgeharteten Zustand wurde basierend auf Hartewer-

ten abgeschatzt.

Auch Bartels et al. fihrten Untersu- .
chungen zum 16MnCr5 durch [80].

Im wie-gebauten Zustand ergab sich ™

HTS0 + CHs4
b ' —+— HTS1+CHs4
HTS2 + CHS4

~ I n=9

ein martensitisches Geflige mit wenig

Hardness in HV1

Restaustenit-Anteilen. Mehrere Ein-

satzharte-prozesse wurden durch-

laufen, um drei verschiedene CHDs 0 01 02

0.6 0.7
Case-hardening depth in mm

0,3 mm; 0,4 mm; 1,0 mm) einzustel-
0, T T ) Abbildung 2-13: Einfluss des Ausgangszustandes (orange = wie-gebaut;

len. Das Aufkohlen erfolgte bei 900 -  blau = spannungsarmgegliiht; grau = grobkorngegliiht) auf das Harte-
950 °C (k. A. zur Haltedauer), die profil nach dem Einsatzhéarten eines 16MnCr5 PBF-LB/M [80]

Hartetemperatur betrug zwischen 820 und 860 °C (k. A. zur Haltedauer) und das Anlassen geschah bei
180 °C 2 h. Beim Vergleich mit einem konventionellen Werkstoff lagen die Hartetiefenverlaufe des PBF-
LB/M-Werkstoffs ausnahmslos dartiber, sodass hohere CHDs mit einer Differenz bis zu > 0,2 mm (bei

1,0 mm CHD) erreicht wurden. Diese Ergebnisse bezogen sich auf den Zustand wie-gebaut und dann

3 Spannungsarmgliihen unterhalb Act mit anschlieBender langsamer AbkUhlung dient nach DIN EN ISO 4885 [37] der Reduk-
tion von Eigenspannungen, ohne dass das Werkstoffgefiige substantiell verandert wird. Streng genommen handelt es sich
beim Gliihen additiv gefertigter Stahle bei 650 °C 6 h um kein reines Spannungsarmgliihen, da hier auch die Werkstoffstruktur
verandert wird. Dieser Hinweis gilt durchgangig fiir die gesamte Dissertation, wenn der in der industriellen Praxis gebrauchliche
Begriff ,Spannungsarmglithen* verwendet wird.



2.4 Einsatzharten von PBF-LB/M-Stahlen 27

einsatzgehartet. Zusatzlich dazu wurden PBF-LB/M-Proben vor dem Einsatzharten spannungsarmge-
gltiht (680 °C 2 h) bzw. grobkorngegliiht (1050 °C 6 h). Bei einer nominalen CHD von 0,4 mm zeigt sich,
dass der grobkorngegliihte Zustand im Vergleich die geringsten Hartewerte erreicht (siehe Abbildung
2-13). Das wird darauf zuriickgefuhrt, dass Grobkorn die Kohlenstoff-Diffusion aufgrund der reduzierten
Korngrenzenflachen erschwert und durch geringere Kohlenstoffgehalte auch geringere Hartewerte ent-

stehen.

Kluge et al. arbeiteten an einer Studie zum 20MnCr5 [7,83]. Hier wurde der Anwendungsfall eines Diffe-
rentialgeh&uses mit Stirnrad betrachtet, um eine Gewichtsreduktion und Fusion mehrerer Bauteile zu er-
reichen (siehe Abbildung 1-1 in der Einleitung). Es wurde eine relative Dichte von 99,95 % erreicht, wéh-
rend auf die Angabe von konkreten PBF-LB/M-Parametern verzichtet wurde. Es wurde lediglich festge-
stellt, dass sich eine Plattformtemperatur von 170 °C vorteilhaft auf die Werkstoffduktilitat auswirkt, dabei
jedoch die Festigkeit reduziert wird. Im wie-gebauten Zustand wurde anisotropes Materialverhalten fest-
gestellt, welches durch Spannungsarmgliihen (k. A. zum Prozess) reduziert aber nicht vollstandig elimi-
niert werden konnte. Als konventionelle Referenz wurden Proben aus 16MnCr5 gewahlt. Zum Einsatz-
harteverfahren selbst wurden keine Angaben gemacht, auBer dass eine Niederdruckaufkohlung vorge-
nommen wurde. Auch ob ein Spannungsarmgliihen vorab durchgeflinrt wurde, wurde nicht benannt. Nach
dem Einsatzharten ergab sich eine geringere Kernharte des 20MnCr5 (etwa 325 HV0,1) gegeniber der
Referenz aus 16MnCr5 (420 - 450 HVO0,1). Die Randharten dagegen stimmten gut tiberein. Die Einsatz-
hartetiefe von ca. 0,6 mm des 20MnCr5 lag unter der Referenz mit einer Differenz von circa 0,1 mm. D.h.

das Harteprofil des 20MnCr5 fiel vom Rand zum Kern hin steiler ab.

Auch Wawoczny et al. [13] untersuchten den 20MnCr5 (k. A. zur chemischen Zusammensetzung oder
zum PBF-LB/M-Prozess aulter einer Plattformtemperatur 170 °C). Die spannungsarmgeglihten Proben
(650 °C 2 h) wurden niederdruckaufgekohlt (950 °C, k. A. zur Haltedauer), hochdruckgasabgeschreckt
(6 bar Stickstoff, k. A. zu Hartetemperatur und Haltedauer) und anschlieBend angelassen (180 °C
80 min), um eine CHD von 0,5 mm zu erreichen. Die Randharte betrug unabhangig von der Baurichtung
in diesem Zustand bis zu 700 HV1, die Kernharte lag bei 397 HV1.

In der Studie von Yang et al. [79] zum 20MnCr5 wurden nach dem Spannungsarmgliihen (k. A. dazu) und
vor dem Einsatzharten noch ein Sandstrahlen und Normalisieren (900 °C 1 h) der Proben durchgefiihrt.
Das Gasaufkohlen erfolgte zweistufig bei einem C-Pegel 1,1 % (925 °C 5 h) bzw. in der zweiten Stufe
0,85 % (850 °C 30 min). Von dort wurde scheinbar direktgehartet mittels Olbad (49 °C), um eine CHD
1,0 mm zu erreichen. Es waren keine Angaben zum PBF-LB/M-Prozess oder zu einem abschliefenden
Anlassen zu finden. Im spannungsarmgeglithten Zustand wurde das PBF-LB/M-Geflige wie ,angelasse-
ner Martensit‘ beschrieben. Der Kohlenstoffgehalt des Pulvers (0,2 Ma.-%) reduzierte sich im PBF-LB/M-
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Prozess auf 0,14 Ma.-%. Das normalisierte Geflge zeigte in unterschiedlichen Schliffebenen keine rich-
tungsabhangigen Unterschiede mehr und die Harte reduzierte sich auf einen Wert von etwa 190 HV. Es
wurde eine mittlere KorngroRe von 4,7 um im Vergleich zu 5,7 bis 7,2 um des normalisierten Referenz-
werkstoffs ermittelt. Nach dem Einsatzharten entstand wieder ein martensitisches Randgeflige mit etwa
9 % Restaustenit und Randoxidation. Die Kohlenstoff- und Harteprofile stimmten von PBF-LB/M- und
Referenzwerkstoff (mit Rlcksicht auf einen etwas hdheren Kernkohlenstoffgehalt der Referenz) sehr gut

uberein.

Ebenfalls untersuchten Yang et al. [73] einen 21NiCrMo2 (0,19 Ma.-% C; 0,66 Ma.-% Ni; 0,59 Ma.-% Cr;
0,86 Ma.-% Mn; 0,21 Ma.-% Mo) im PBF-LB/M-Prozess. Auch bei dieser Legierung trat beim PBF-LB/M-
Prozess eine Reduktion des C-Gehalts auf (urspriinglich 0,24 Ma.-% C). Es wurden keine Angaben zu
maglichen PBF-LB/M-Parametern gemacht, noch wurde ein Spannungsarmgliihen durchgeflihrt. Das as-
built ,angelassene martensitische* Geflige beinhaltete wenig Restaustenit und besal} eine Harte von
324 +40 HV. Das Einsatzharten wurde zwar im Ausblick erwahnt, Ergebnisse dazu wurden aber nicht

publiziert.

Auch tuszczek et al. [82] beschaftigten sich in ihrer Studie mit einem 21NiCrMo2 . Es gibt keine Angaben
zum C-Gehalt, der laut Norm im Bereich 0,17 - 0,23 Ma.-% liegen sollte. Im wie-gebauten Zustand wurde
ein Geflige aus Martensit und Bainit mit entsprechenden Schmelzbahnen des Lasers und einer Harte von
331 - 357 HV1 beschrieben. Die Zugfestigkeit lag bei 1010 MPa und die Bruchdehnung bei 14 %. Im
spannungsarmgegllhten Zustand (650 °C 1,5 h) wurden Hartewerte 259 bis 272 HV1 gemessen und es
konnten keine Schmelzbahnen mehr beobachtet werden. Die Zugfestigkeit sank auf 750 MPa bei einem

Anstieg der Bruchdehnung auf 18 %. Das Einsatzharten wurde nicht durchgefihrt.

In der Studie von Aumayr et al. [81] wurde eine Legierung sehr ahnlich einem Einsatzstahl 16NiCr4 un-
tersucht. Es wurde weder mit einer erhéhten Plattformtemperatur noch mit einem anschlielenden Span-
nungsarmgliihen gearbeitet. Das resultierende Gefiige des PBF-LB/M-Prozesses bestand aus Martensit
und Bainit und wurde als sehr feinkérnig beschrieben. Die in Tabelle 2-5 dargestellten Einsatzharteergeb-
nisse wurden nach einem Aufkohlen (930 °C 2,5 h) ohne Angaben zum nachfolgenden Harten erreicht.
Fir den Vergleich wurde ein konventionell hergestellter 16MnCr5 im Einsatzharteprozess mitchargiert.
Die Hartetiefenverlaufe beider Werkstoffe lagen gut iibereinander.

Ein weiterer Anwendungsfall ist der warmfeste Einsatzstahl X14MoCrNiV4-4-3 (M50NIL) [72], der typi-
scherweise in Walzlagerkomponenten von Flugzeugtriebwerken verwendet wird. Dieser gehort als einzi-

ger der aufgelisteten Stahle zu den hochlegierten Stahlen und wird konventionell als eher grobkdrnig
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beschrieben (KorngroRen-Kennzahl 5 bis 3 nach ASTM). Im Anschluss an den PBF-LB/M-Prozess er-
folgte kein Spannungsarmgliihen. Aufgekohlt wurde im Niederdruck, jedoch gibt es keine weiteren Anga-
ben dazu, ebenso zum Harten. Zum Anlassen wird lediglich beschrieben, dass in mehreren Zyklen ange-
lassen wurde. Die Einsatzhéarteergebnisse in Tabelle 2-5 beziehen sich auf den Zustand ohne heil-isosta-
tisches Pressen (HIP). Es wurden keine richtungsabhingigen Eigenschaften festgestellt. Die Uberrollei-
genschaften nach dem Einsatzharten wurden je nach Baurichtung als mit dem konventionellen Material
vergleichbar oder geringflgig besser eingestuft. Die Hartewerte des Referenzwerkstoffs lagen etwas ho-
her, dagegen wurde das PBF-LB/M-Geflge nach dem Einsatzharten als homogener und feinkdrniger

beschrieben.

Tabelle 2-5: Harte- und Festigkeitswerte der PBF-LB/M-Einsatzstahle im Vergleich

16MnCr5 16MnCr5  20MnCr5 20MnCr5 E185AMPO  MS5ONIL

[59] [80] [7,83] [79] [81] [72]
Spannungsarmgliihen X - k. A. X*
Aufkohlen X X X
Harten X X X
CHD in mm ca. 0,85 1,0 ca.0,6 ca. 1,0 ca.0,7 ca. 09
Anlassen X X k. A. k. A.
Harte (as-built) 330 HV10 357 £19 HV1 295 HV1 k. A. k. A.
Harte (gegliiht) 235 HV10 - kA 287 HV
Rm (as-built) in MPa 1050 1101 1150
Rm (geglliht) in MPa 730 954
A (as-built) in % 14,6
A (geglliht) in % 19,4
Randharte (einsatzgeh.) 800 HV1 810-820 HV1 760 HVO0,1 857 HV 720 HVO0,5 720 HV1
Kernharte (einsatzgeh.) ca.470HV1 428 +22HV1  325HV0,1  ca. 380 HV k. A. 410 HV1

(* auBerdem sandgestrahlt & normalisiert)

Die gezeigten Studien beziehen sich alle auf die Verarbeitung von Einsatzstahl mittels PBF-LB/M. Andere
AM-Fertigungsweisen sind in diesem Zusammenhang bisher nicht zu finden. Tabelle 2-5 verdeutlicht,
dass es maglich ist, vergleichbare Einsatzharteergebnisse mit konventionell verarbeiteten Einsatzstahlen
zu erzielen. In den Studien sind wenig Informationen iber die gewahlten Randkohlenstoffgehalte und
Oberflachengiten der einsatzgeharteten Proben dokumentiert. Auch wird bisher nicht (iber Einsatzharte-
parameter, die speziell an PBF-LB/M-Werkstoffe angepasst wurden, berichtet. Das Spannungsarmgliihen
tragt zur thermischen Historie der PBF-LB/M-Werkstoffe bei. Uber Parametervariationen und deren Ein-
fluss auf das Geflige wurde bisher nicht berichtet. Warmebehandlung von PBF-LB/M-Werkstoffen ist ein

wichtiges Thema und wird bereits in umfassenden Reviews dokumentiert (siehe beispielsweise Laleh et
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al. [91]). Bisher sind die Einsatzstahle als Werkstoffgruppe jedoch so selten vertreten, dass sie in solchen

Reviews noch keinen Platz gefunden haben.

Einen alternativen Forschungsansatz bietet die in-situ-Legierung von PBF-LB/M-Werkstoffen. Beispiels-
weise prozessierten Schmitt et al. im PBF-LB/M-Prozess den 16MnCr5 erfolgreich mit unterschiedlichen
C-Gehalten 0,3 bis 0,8 Ma.-% [92]. Mit Blick auf potentielle Multi-Material-Prozesse wiirde dieser Ansatz
bedeuten, dass auf den konventionellen Aufkohlungsprozess verzichtet werden kdnnte, wenn es gelingt,
Bauteilbereiche mit definierten C-Gehalten zu versehen. Ggf. ware auch ein konventionelles Harten bei
den hohen Abklhlraten im PBF-LB/M-Prozess nicht mehr notwendig.

Die im Stand der Technik dargestellte Datenlage zeigt, wie Uberschaubar das Forschungsfeld zum Ein-
satzharten von PBF-LB/M-Bauteilen bisher ist. Die meisten Studien konzentrieren sich auf die PBF-LB/M-
Verarbeitung etablierter Legierungskonzepte. Oft fehlt das anschlieRende Einsatzharten oder es werden
keine Einsatzharteparameter verdffentlicht, die jedoch elementar flir die erzielten Werkstoffstrukturen und
Eigenschaften sind. Die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit basieren auf zwei Einsatzstahlen, die
bereits zuverlassig im PBF-LB/M-Prozess verarbeitet werden kdnnen. Unter Berticksichtigung wirtschaft-
licher Aufbauraten und der Nutzung kommerziell verfiigbarer Anlagen konnten die Untersuchungen an

Werkstoffproben mit einer relativen Materialdichte > 99,7 % durchgefiihrt werden.
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Es wurden zwei legierte Einsatzstahle in dieser Arbeit untersucht, die umfangreiche Anwendung im Ge-
triebe- und allgemeinen Maschinenbau finden, wobei der Mangan-Chrom-legierte Stahl 20MnCr5 (Werk-
stoffnummer 1.7147) eine etwas geringere Einhartbarkeit als der Chrom-Nickel-legierte Stahl 17CrNi6-6
(Werkstoffnummer 1.5919) besitzt (siehe Abbildung 2-1). Um das Ergebnis der thermochemischen Be-
handlung quantitativ einschatzen zu kénnen, erfolgt ein systematischer Vergleich zwischen Werkstoffpro-
ben aus dem PBF-LB/M-Prozess mit Werkstoffproben aus einer konventionellen Fertigungslinie, die in
derselben Charge einsatzgehartet wurden. Die Legierungszusammensetzungen waren zwar ahnlich aber
nicht genau Ubereinstimmend, da der gleiche Werkstoff in unterschiedlicher Ausgangsform (sowohl als

Pulverform als auch Rundstabe z.B. stranggegossen und gewalzt) bei keinem Hersteller erhaltlich war.
3.1 Einsatzstahl 20MnCr5

Der Werkstoff 20MnCr5 ist ein Mangan-Chrom-legierter Stahl, der Ublicherweise einen mittleren Kohlen-
stoffgehalt von 0,2 Ma.-% besitzt und sich gut zum Einsatzharten eignet. Das Neupulver flr den PBF-
LB/M-Prozess wurde unter Stickstoffatmosphare gasverdiist. Die monomodale GroRenverteilung der Pul-
verpartikel lag im Ausgangszustand bei einem D10-Wert von 22,4 um, einen D50-Wert von 33,9 ym und
einen D90-Wert von 50,6 um. Die Flie3fahigkeit befand sich in einem typischen Bereich von Stahlpulvern
fir die additive Fertigung. Die chemische Zusammensetzung des Pulvers wurde mittels Réntgenfluores-
zenzanalyse bzw. Infrarot-Kohlenstoff-Schwefel-Analysator bestimmt und ist in Tabelle 3-1 benannt. Die
Legierungsgehalte des aufgebauten sowie konventionellen Vollmaterials wurden durch optische Emissi-
onsspektroskopie (OES) bestimmt und kdnnen ebenfalls Tabelle 3-1 entnommen werden. Die beobach-
tete Verringerung von Elementgehalten (insbesondere C und Mn) wahrend des Bauprozesses ist ein
bekanntes Phéanomen [59,72-74] (bzw. siehe Abschnitte 2.3, 2.4). Dass die Si- und Cr-Gehalte durch den
Bauprozess erhoht werden, ist unwahrscheinlich. Es wird vermutet, dass diese Differenzen eine Folge
der unterschiedlichen Messmethoden sind. Der Aluminium-Gehalt beim konventionellen Werkstoff liegt
im Vergleich eine GroRenordnung hoher. Wahrend der C-Gehalt des Pulvers noch knapp im Normbereich
liegt, sinkt dieser infolge des PBF-LB/M etwas unterhalb der Spezifikationsgrenze. Dariber hinaus ist zu
vermerken, dass der mittlere Chrom-Gehalt beim PBF-LB/M-Werkstoff im oberen Normbereich liegt, wah-

rend dieser beim konventionellen Werkstoff im unteren Normbereich liegt.
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Tabelle 3-1: Massenanteile der Legierungselemente des 20MnCr5

Massenanteil in % C Si Mn Cr Mo Ni Al kL
von 047 015 110 1,00

IS0683-3  pie 022 040 140 130 | - |

Pulver 017 031 137 113 - i i

PBF-LB/M 015 039 146 132 002 005 0002 105

konventionel 018 029 143 105 001 009 0023 104

Um den Einfluss von Legierungsgehalten einzuschatzen, konnen Legierungsfaktoren k. berechnet und

verglichen werden. Die Legierungselemente verandern die Kohlenstoffaktivitat des Werkstoffs gegentber

Reineisen, sodass sich bei Stahlbauteilen mit unterschiedlichen Legierungsfaktoren in der gleichen Auf-

kohlungscharge unterschiedliche Randkohlenstoffgehalte und Kohlenstoffprofile einstellen [22]. Nachfol-

gende Gleichung aus [93] wird fir die Berechnung herangezogen:

Ig k.= 0,012 - (% Mn) - 0,052 - (% Si) + 0,044 - (% Cr) +0,009 - (% Mo) - 0,011 - (% Ni)

3.1

Fur die Legierungsfaktoren ergeben sich nahezu ibereinstimmende Werte von 1,05 (PBF-LB/M) bzw.

1,04 (konventionell), sodass kein signifikanter Unterschied im Hartungsergebnis aufgrund der Legie-

rungsgehalte zu erwarten ist.

3.2 Einsatzstahl 17CrNi6-6

Der Werkstoff 17CrNi6-6 zahlt zu den Chrom-Nickel-legierten Stahlen und besitzt einen mittleren Kohlen-

stoffgehalt von 0,17 Ma.-%. Das in Stickstoff gasverdiste Neupulver dieser Legierung besal’ einen D10-
Wert von 32,9 um, einen D50-Wert von 47,8 um und einen D90-Wert von 69,1 um. Die chemische Zu-

sammensetzung sowohl vom PBF-LB/M als auch vom konventionellen Vergleichswerkstoff bewegten

sich im unteren Bereich des normativen Rahmens (siehe Tabelle 3-2). Wie beim 20MnCr5 verhalt es sich

auch hier mit dem Aluminiumgehalt. Die Berechnung der Legierungsfaktoren basierend auf Gleichung 3.1

ergab in beiden Fallen einen Wert von 1,05, sodass auch beim 17CrNi6-6 gut vergleichbare Hartungser-

gebnisse erwartet werden konnen.

Tabelle 3-2: Massenanteile der Legierungselemente des 17CrNi6-6

Massenanteil in % C Si Mn Cr Mo Ni Al kL
von 0,14 0,15 0,50 1,40 1,40

IS0683-3 i 020 040 090 170 170

Pulver 0,16 0,40 0,60 1,65 - 1,64 -

PBF-LB/M 0,14 0,29 0,58 1,65 0,04 1,63 0,002 1,05

konventionell 0,15 0,25 0,55 1,51 0,04 1,41 0,031 1,05
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3.3 Referenzwerkstoffe

Die konventionellen Vergleichswerkstoffe liegen nach dem Warmwalzen als Rundstabe (& 30 mm) im
Ausgangszustand normalgegliiht (20MnCr5) bzw. gegliht zur Erzielung kugeliger Carbide (17CrNi6-6)

VOr.
3.4 PBF-LB/M-Prozess

Die beiden Einsatzstahle wurden auf zwei kommerziellen Anlagen in unterschiedlichen Instituten verar-
beitet. Die Probengeometrien aus 20MnCr5 wurden auf einer EOS M290 Anlage (Fokusdurchmesser
73 um, nominelle maximale Laserleistung 400 W, maximale Scangeschwindigkeit 7 m/s) unter Einsatz
einer Carbonbirste zur Pulverbeschichtung gebaut. Dabei wurde eine relative Bauteildichte von 99,5 %
erreicht. Der Werkstoff 17CrNi6-6 wurde auf einer Concept Laser M2 Cusing (Fokusdurchmesser 100 um,
maximale Laserleistung 400 W, maximale Scangeschwindigkeit 7 m/s) mit einer Polymerlippe als Pulver-
beschichter verarbeitet, wobei eine relative Werkstoffdichte von 99,9 % generiert werden konnte. Kon-
stante Fertigungsparameter fiir beide Anlagen wurden wie folgt gewahlt:

Schichtdicke: 50 ym

Bauplatte: Stahl C45, wenige cm dick, 80 °C Heizung

Schutzgas: Argon mit Restsauerstoffgehalt < 0,1 %.

Erganzend erfolgte als Stichprobe der Aufbau von Proben aus 20MnCr5 unter Stickstoffatmosphare im
PBF-LB/M-Prozess. Anhand dieser sollte der Einfluss der Schutzgasatmosphare auf die Gefligeausbil-
dung beim Einsatzharten untersucht werden. Die konstant gewahlten Parameter schaffen einen Rahmen,
der zur Erhdhung der Reproduzierbarkeit von Ergebnissen und damit fiir die Ubertragbarkeit auf andere
Anlagen und Fertigungsumgebungen dienen soll. Fiir den 20MnCr5 wurde mit einer Energiedichte von
etwa 64 J/mm? gearbeitet, was einer Laserleistung von 290 W, einer Scangeschwindigkeit von 900 mm/s
und einem Spurabstand von 0,1 mm entspricht. Der 17CrNi6-6 wurde mit einer Energiedichte von
77 JImm?3 verarbeitet, was sich aus der Kombination aus 335 W Laserleistung, 650 mm/s Scangeschwin-
digkeit und 0,14 mm Spurabstand ergab. Weiterfilhrende Informationen zur Parameterentwicklung kon-
nen [12,94] entnommen werden. Es wurde ausschlielich mit Volumenparametern und somit ohne Kon-
turparameter gearbeitet. Im PBF-LB/M-Prozess wurde mit Streifenbelichtung (bidirektional) gearbeitet,
wobei die Scanrotation zwischen den einzelnen Schichten bei 67° (20MnCr5) bzw. 45° (17CrNi6-6) lag.

Das Pulver wurde fir beide Legierungen wiederholt gesiebt und wiederverwendet.

4 Fraunhofer-Institut fiir GieRerei-, Composite- und Verarbeitungstechnik IGCV in Augsburg (20MnCr5) und Fraunhofer-Institut
fur Werkzeugmaschinen und Umformtechnik IWU in Dresden (17CrNi6-6)
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Abbildung 3-1 zeigt den Aufbau der Baujobs mit jeweils vollstandig ausgelasteter Bauplatte. Es wurden
sowohl Stangen, aus denen Dilatometerproben gefertigt wurden, sowie ,stehende” (Stirnseiten senkrecht
zur Bauplatte) und ,liegende” (Stirnseiten parallel zur Bauplatte) Zylinder fiir die Untersuchung von Mik-
rostruktur, Harte- und Kohlenstofftiefenverlaufen gebaut. Insgesamt wurden je Legierung 31 Stangen (@
8 mm, 80 mm Lange), 35 stehende sowie 34 liegende Zylinder (jeweils @ 30 mm, 15 mm Dicke) gefertigt.
Unterschiedliche Baurichtungen im PBF-LB/M-Prozess besitzen sowohl bezogen auf anisotropes Werk-
stoffverhalten als auch bezogen auf die Oberflachenqualitat einen relevanten Einfluss.

Baujob Nr. 1 Baujob Nr. 2

1) MOY4

h

Abbildung 3-1: Schematische Darstellung der Baujobs je Legierung mit Stangen, liegenden und stehenden Zylindern

Wurden Stutzstrukturen flir den Probenaufbau benétigt, so wurden diese als Vollmaterial generiert, um
den Nacharbeitsaufwand zu verringern. D.h. die Stltzstrukturen bzw. tberschissiges Vollmaterial wur-
denim Fall der ,stehenden® Zylinder nicht entfernt, da diese keinen Einfluss auf das Einsatzharteergebnis
der untersuchten Probenbereiche bedeutete.

3.5 Oberflachenbearbeitung

Der konventionelle Werkstoff wurde mittels Drehen spanend bearbeitet, was zu einer eher glatten Ober-
flache mit Riefen in regelmaRigen Abstanden flhrte (sieche Abbildung 3-2b). Das PBF-LB/M-Material da-
gegen verflgt nach dem Bauprozess Uber eine eher raue Oberflache (siehe Abbildung 3-2c¢-f), die infolge
der Baurichtung und der angewandten PBF-LB/M-Parameter variiert. Um den Einfluss dieser Rauheit zu
ermitteln, wurden sowohl PBF-LB/M-Proben mit dieser Oberflachenrauheit belassen sowie aquivalent zu
den konventionellen Vergleichsproben spanend nachbearbeitete Oberflachen vor dem Einsatzharten mit-
tels Drehen erzeugt. Hierfur erfolgte der Materialabtrag von wenigen 100 um an den zu untersuchenden

Stirnseiten der Zylinder.
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,stehend”

6).20MnCih stehend tatk. < 2 J6)-1 e i ] B
Abbildung 3-2: Baurichtungen aus dem PBF-LB/M-Prozess (a) und Detailaufnahmen (c-f) der wie-gebauten ,rauen”
Oberfldachen infolgedessen sowie die gedrehte ,,glatte“ Oberflache (b); alle Ansichten (b-f) als Drauf-
sicht auf die Zylinderstirnflachen

3.6 Einsatzharten

Die Untersuchung von Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften erfolgte an mehreren Werkstoff-
zustanden. Die Ausgangszustéande des PBF-LB/M-Werkstoffes entsprechen dem wie im Abschnitt 3.4
beschriebenen Zustand mit daran angeschlossenem Gliihen im Schutzgasofen bei 600 °C 5 h. Das Glu-
hen dient dem Abbau von Eigenspannungen, die durch Aufschmelzen, hohe Abkihiraten, Wiedererwar-
men und -abkihlen infolge des PBF-LB/M entstehen [95]. Ohne den Abbau dieser Spannungen wirden
sich Bauteile wahrend des Trennens von der Bauplattform stark verformen. Durch das relativ hohe Gliihen
wird gleichzeitig eine Veranderung des Gefliges in Kauf genommen, was sowohl metallographisch als
auch z.B. mittels Hartepriifung nachgewiesen werden kann.

Die in-situ-Untersuchungen zur Umwandlungskinetik sowohl beim Erwarmen als auch beim Abkuhlen im
Dilatometer wurden ergénzend zu den Ausgangszustanden auch an durchkohlten Proben durchgefiihrt.
Auf diese Weise konnten die Umwandlungsvorgéange sowohl im kohlenstoffarmen Bauteilinneren wie

auch in der aufleren, kohlenstoffreichen Bauteil- 1000
randschicht charakterisiert werden. Das Durch- (; 800 1
kohlen der Probengeometrien (Wandstarke % jzzf
500 pm) auf etwa 0,6 - 0,7 Ma.-% erfolgte im Nie- g 200
derdruckverfahren bei 900 °C fir etwa 2,5 h mit 0 —————————

0 1 2 3 4 5 6 7 EIS 9
anschlieBender langsamer Abklhlung (siehe Ab- Zeitin h

bildung 3-3). Abbildung 3-3: Temperatur-Zeit-Verlauf des Durchkohlens
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Das Einsatzharten wurde sowohl als Niederdruckaufkohlen mit Gasabschreckung als auch als Gasauf-
kohlen mit Olabschreckung in Industrieanlagen der Hanomag Lohnhérterei an den Standorten Gommern
und Hannover durchgefihrt. Da die Einsatzhartetiefe in Abhéngigkeit von BauteilgroRe und Anwendungs-
zweck variieren kann, wurden in zwei Durchlaufen unterschiedliche Einsatzhartetiefen (0,3 - 0,5 mm und
0,8 mm) angestrebt. Ein typisches Anwendungsbeispiel ist ein Zahnrad, dessen Einsatzhartetiefe abhén-
gig vom Zahnradmodul gewahlt wird, ca. das 0,1- bis 0,2-fache des Moduls [29]. Es ist zu erwarten, dass
vorerst kleine Zahnrader von Interesse sein werden aufgrund des begrenzten Bauraums im PBF-LB/M.
Daher wurden Zahnradmoduln 1,5 (entspricht einer CHD 0,3 mm) bis 2,5 (entspricht einer CHD 0,5 mm)
und 4 (entspricht einer CHD 0,8 mm) in die Untersuchungen einbezogen. Das Niederdruckaufkohlen und
Gasabschrecken wurde in einer Einkammer-Vakuumanlage durchgeftihrt, wahrend das Gasaufkohlen in
einer vollautomatisierten DurchstoRanlage mit Olabschreckbad erfolgte. Die Parameter, die der thermo-
chemischen Behandlung zugrunde gelegt wurden, sind in Tabelle 3-3 und Abbildung 3-4 dargestellt. Zur
Chargierung wurden Drahtgewebekdrbe verwendet. Nach der Aufkohlung wurde auf Hartetemperatur ab-
gesenkt und direktgehartet. Auf das abschlieBende Anlassen wurde vorerst verzichtet, damit kein weiterer
Schritt der thermischen Historie der Werkstoffe hinzugefiigt wurde und somit die Ergebnisinterpretation

erschwert.

Vor dem Gasaufkohlen erfolgte eine mehrstiindige Voroxidation auf 400 °C, die die Werkstoffoberflache
aktivieren soll [22] und gleichzeitig der Vorwarmung dient. Die Zufilhrung der Aufkohlungsmedien erfolgte
bei allen Prozessen ab demjenigen Zeitpunkt, als die Charge die Aufkohlungstemperatur erreichte, was
gleichzeitig dem Anfangspunkt der hier genannten Aufkohlungsdauer entspricht. Erreicht werden sollte
ein maximaler Randkohlenstoffgehalt von 0,6 bis 0,7 Ma.-%, welcher laut DIN 17022 Teil 3 [27] im emp-

fohlenen Bereich flir restaustenitarme Randschichtgefiige liegt.

Tabelle 3-3: Einsatzharteparameter

Aufkohlungs- Aufkohlungsdauer Hartetemperatur
CHD = : o
temperatur in °C inh in °C

Niederdruckaufkohlen (Ethin) & Gasabschrecken (12 bar Stickstoff)

0,3 mm 930 2 860

0,8 mm 950 55 860
Gasaufkohlen (Methanol-Stickstoff-Gemisch) & Olabschrecken (Umwélzung, 60°C)

0,5 mm 920 11 820

0,8 mm 920 34 820
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Abbildung 3-4: Temperatur-Zeit-Verldufe der Soll- (gestrichelt) und Ist-Werte (durchgezogen) der angewandten Ein-
satzharteprozesse

Alle Chargen sind im regularen Hartereibetrieb mitgelaufen, sodass von einer Standardwarmebehandlung
nach heutigem Stand der Technik gesprochen werden kann. Die Unterschiede in den Prozessablaufen -
mit bzw. ohne Voroxidation, mehr- oder einstufiges Erwarmen - sollen an dieser Stelle nicht stéren, da es
in dieser Arbeit nicht um den Vergleich der beiden Einsatzharteverfahren untereinander geht, sondern
um den Vergleich der Einsatzharteergebnisse zwischen additiv gefertigten und konventionellen Einsatz-
stahlen. Additiv gefertigte und konventionelle Einsatzstahle befanden sich jeweils in den gleichen Ein-

satzhartechargen.
3.7 Rauheitsmessung

Zur Quantifizierung der Unterschiede im rauen bzw. glatten Oberflachenzustand wurden in Anlehnung an
DIN EN ISO 21920-3 [96] mittels Tastschnittverfahren die Oberflachenrauheiten auf den Zylinderstirnsei-
ten bestimmt. Dafiir wurde ein mobiles Rauheitsmessgerat Hommel-Etamic Waveline W10 mit Vorschub-
gerat LV17 und Taster T3E der Firma Jenoptik genutzt. Gegenstand der Untersuchung waren sowohl die
gedrehten Oberflachen, als auch die wie-gebauten Oberflachen aus dem PBF-LB/M-Prozess (siehe Ab-
bildung 3-2b-f). Gemessen wurde jeweils auf den Stirnflachen der Zylinderproben. In Abhangigkeit der
GroRenordnung der Rauheiten wurden die Langen der fiinf Einzelmessstrecken und die zugehdrigen Cut-
Off-Langen bestimmt. Das Gerat filtert die Messergebnisse automatisch mittels GauB-Filter nach DIN EN
ISO 16610-21 [97]. Als Ergebnisse wurden jeweils die gemittelte Rautiefe Rz, der arithmetische Mitten-
rauwert Ra und die Gesamthdhe des Rauheitsprofils Rt laut DIN EN ISO 21920-2 [98] dokumentiert.

Rz1
Z(x) i Rz3 Rz5

i i '
"\ 1 J”|||HHT\ AT A [ .

W W W Mittellinie r i N Rz

Einzelmessstrecke Ir

-

a) b) Gesamtmessstrecke

Abbildung 3-5: Darstellung des arithmetischen Mittenrauwertes Ra (a), der gemittelten Rautiefe Rz und der Gesamt-
héhe des Rauheitsprofils Rt (b) in Anlehnung an [99]
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3.8 Dilatometrie

Fir die in-situ-Analyse des Erwarm- bzw. Abkuhlverhaltens der beiden Einsatzstahle wurde ein Dilato-
meter D805A der Firma Bahr/TA Instruments verwendet. Dieses besitzt eine hohe Messsensitivitat ge-
genuber der temperaturabhangigen Volumenanderung von Stahlen infolge entsprechender Festphasen-
umwandlungen (Umwandlungsdehnungen von wenigen 0,1 %). Die Erwarm- und Abkihlraten kdnnen
dafiir in einem Spektrum mehrerer GroRenordnungen gewahlt werden. Alle Messungen wurden mindes-
tens unter Schutzgas-, zum Teil unter Vakuumatmosphare und unter Verwendung von Quarzschubstan-
gen getatigt. Der Dilatometeraufbau ist schematisch in Abbildung 3-6a dargestellt, wobei Abbildungsteil
b ein reales Bild einer glihenden Probe in der Induktionsspule zeigt. Damit konnen vorab definierte Tem-
peratur-Zeit-Verlaufe geregelt umgesetzt werden. Als Kiihimedium kann inertes Gas (z.B. Stickstoff oder
Helium) durch die perforierte Innenspule gleichmaRig iber die gesamte Probenoberflache geleitet wer-
den. Zur Regelung wurden bei allen Versuchen die Proben mittig mit einem Thermoelement (Typ S,
Pt10Rh-Pt, @ 0,1 mm) versehen. Das Flgen der Thermoelemente und Probenoberflache erfolgte mittels
Punktschweilgerat.

a) Thermoelement AufRenspule Probe

Innenspule ﬂ H H El H B Quarzglasschubstangen

Abbildung 3-6: a) Schematischer Aufbau der Messanordnung im Dilatometer in Anlehnung an [100], b) gliihende
Probe in der Induktionsspule [101]

Die Dilatometerproben wurden spanend aus dem PBF-LB/M sowie konventionellen Material herausge-
dreht. Die PBF-LB/M-Proben wurden dabei aus liegend gebauten Stangen (@ 8 mm), wie sie in Abbildung
3-7a zu sehen sind, mittig entnommen. Die Proben wurden aus der gesamten Stangenlange ohne be-
sondere Riicksicht auf die Entnahmeorte herausgearbeitet. Es wurden in Abhangigkeit der Erwéarm- und
Abkuhlgeschwindigkeiten sowohl Vollproben (Durchmesser 4 mm, Léange 10 mm) als auch Hohlproben
(AuBendurchmesser 4 mm, Wandstérke 0,5 mm, Ldnge 10 mm) verwendet (siehe Abbildung 3-7b). Das
Messsignal in der Dilatometrie basiert auf der Langenanderung AL des Probenvolumens, welche durch
thermische Ausdehnung/Kontraktion bzw. Phasen-/Gefligeumwandlungen hervorgerufen wird. Zur Be-

rechnung der technischen Dehnung ¢ erfolgt eine Normierung auf die Ausgangslange Lo = 10 mm:

AL
Lo

€ 3.2.
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Die Auswertung der Versuche wurde anschliefend in Anlehnung an [102-104] durchgefthrt. Phasenum-
wandlungen stellen hierbei das Abweichen vom weitestgehend linearen Kurvenverlauf der thermischen
Dehnung dar. Das heifdt, die Anfangs- und Endtemperaturen der Phasenumwandlungen konnten mittels
Tangentenverfahren bestimmt werden. Im Fall von zeitlich sich (iberschneidenden Umwandlungen er-
folgte die Anwendung des Tangentenschnittverfahrens (siehe Abbildung 3-7c).

a) b) C) 20MnCr5 PBF-LB/M

D

Dehnung in %

10 mm
. g 24 mm @35

@ 4 mm 0 200 400 600 800 1000
Temperaturin °C

Abbildung 3-7: a) Liegend gebaute Stangen aus dem PBF-LB/M, b) daraus zu fertigende Geometrien fiir das Dilato-
meter, ¢) exemplarische Abkiihlkurve aus den ZTU-Untersuchungen des 20MnCr5 PBF-LB/M mit
Kennzeichnung des Tangenten- (A) bzw. Tangentenschnittverfahrens (B)

Zur Erstellung der Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Diagramme (ZTA) wurden die Proben in einem Er-
warmratenbereich 0,01 - 10 K/s bis zu einer Maximaltemperatur (850 °C, 900 °C, 950 °C, 1050 °C,
1150 °C) in den Austenitbereich erwarmt. Direkt im Anschluss an das Erreichen der Maximaltemperatur
erfolgte ein einheitlich Gberkritisches Abschrecken mit einer Kiihlrate von etwa 100 Ki/s. Diese (berkriti-
sche Abkuhlung bedeutete eine bainitische/martensitische Umwandlung des Gefiiges. So konnte die ehe-
malige AustenitkorngroRe bei Erreichen der Maximaltemperatur beibehalten und in einem ndchsten
Schritt mittels metallographischer Préparation (siehe Abschnitt 3.10) sichtbar gemacht werden. Anhand
der aufgenommenen Dehnungs-Temperatur-Verldufe konnten die erwarmratenspezifischen Umwand-
lungstemperaturen A1 und Acs bestimmt werden. Diese sowie mittlere Korngrofen nach ASTM wurden

in den ZTA-Diagrammen dargestellt.

Zur Erstellung der Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme (ZTU) wurden einheitliche Austenitisierbe-
dingungen gewahlt. Mit einer Rate von 2 K/s wurden die Proben auf eine Austenitisiertemperatur von
870 °C erwarmt. Nach einer Haltedauer von 10 min erfolgte die AbkUhlung mit unterschiedlichen tgs-
Zeiten. Dabei reichte die Bandbreite der tgs-Zeiten von 1 s bis 5 h. Auch hier wurden anhand der aufge-
nommenen Dehnungs-Temperatur-Verlaufe die Umwandlungstemperaturen bestimmt (siehe beispielhaft
in Abbildung 3-7c) und mit Hilfe von metallographischen Schliffen (siehe Abschnitt 3.10) den entspre-
chenden Geflugebestandteilen zugeordnet. Je tgs-Zeit wurden drei Einzelversuche durchgefiihrt. Ab-
schlieBend erfolgte eine Harteprifung (siehe Abschnitt 3.12), um die gemittelten Hartewerte in den ZTU-

Darstellungen zu erganzen.
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3.9 Optische Emissionsspektroskopie

Die Einstellung eines gradierten Kohlenstoffgehaltes in metallischen Bauteilen ist das Ziel des Einsatz-
hartens. Die Bestimmung der resultierenden Profile erfolgte mittels OES-Analysen in definierten Randab-
standen zur Probenstirnflache. Fur diese Messungen wurde das Gerat SPECTROMAXx der Firma
SPECTRO Analytical Instruments verwendet. Dieses arbeitet nach dem Prinzip der Funkenanregung un-
ter einer Argon-Schutzgasatmosphare, wobei eine kleine Metallmenge verdampft wird. Das Licht des io-
nisierten Gases kann dann mit einem optischen System auf seine Wellenlangen und den zugehdrigen

Intensitaten analysiert werden [105,106].

Dafiir wurde eine Lochblende mit 10 mm Durchmesser genutzt. Je Probe und Randabstand wurden flinf
bis sechs Messungen durchgefthrt und gemittelt. Die bendtigten Schliffflachen wurden mit Hilfe einer
Flachschleifmaschine mit Korund-Schleifstein prapariert. Die Abstande zwischen den Schliffebenen wur-
den in Abhangigkeit der Einsatzhartetiefe gewahlt. Fur eine CHD 0,8 mm ergaben sich die in Abbildung
3-8b dargestellten Abstande. Fir eine CHD 0,3 - 0,5 mm ergaben sich betragsmaRig halbierte Abstande.
Durch einen trockenen Schleifprozess konnten Oberflachenriickstande unterschiedlicher Arten vermie-
den werden. Die vertikale Verfahrgeschwindigkeit des Schleifsteins lag bei etwa 3 bis 5 um/min, sodass
der Warmeeintrag trotz fehlender Kuhlflissigkeit moglichst gering blieb. Sowohl durch den Schleifprozess
als auch die OES-Messungen wurde eine gewisse Warmemenge in die Proben eingebracht. Es wurde
die Annahme getroffen, dass die Warmemenge in Verbindung mit der Zeit, in der die Proben einer erh6h-
ten Temperatur unterlagen, nicht ausreichend war, um eine merkliche Kohlenstoffdiffusion zu verursa-
chen. Die Aufkohlungstiefe wurde einheitlich bei 0,35 Ma.-% Kohlenstoff bestimmt (vgl. [22]). Zur Sicher-
heit wurden die Probenteile zur Erstellung von Kohlenstofftiefenverlaufen ausschlieBlich zu diesem Zweck

verwendet, wobei entsprechende Probenteile fiir die Hartepriifung und Metallographie zuvor thermisch

neutral abgetrennt wurden.

b)
100-150 ym Randabstand

100 pm Abstande
200 pym Abstande

,,,,,,,, 300 um Absténde

Abbildung 3-8: Probenoberflache nach fiinf OES-Messungen (a) und schematische Darstellung der gewahlten Schleif-
schritte fiir eine einsatzgehértete Probe mit 0,8 mm CHD
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3.10 Metallographie

Die Mikrostruktur der o. g. Werkstoffzustande wurde metallographisch untersucht. Neben den Dilatome-
terproben handelte es sich um liegend und stehend gebaute Zylinderproben zur Untersuchung der Koh-
lenstoffprofile, Gefiige und Hartetiefenverlaufe vom Rand- in den Kernbereich hinein. Der Ausgangspunkt
fur die Untersuchungen befand sich bei allen Proben auf der Stirnseite, wie in Abbildung 3-9 dargestellt.
Die Uberpriifung von Langs- und Querschliffen erméglichte dabei eine Aussage iiber die jeweilige Werk-

stoffhomogenitat.
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Abbildung 3-9: Zylindergeometrie (PBF-LB/M) fiir Gefiigeuntersuchungen, Harte- und Kohlenstofftiefenverlaufe mit
Kennzeichnung der schwerpunktmaRig untersuchten Schliffebene

Fur eine bessere Handhabbarkeit wurden die thermisch neutral getrennten Probenteile in kaltausharten-
dem Epoxidharz eingebettet. Die eingebetteten Proben durchliefen mehrere Schleifschritte unter Was-
serkuhlung mit feiner werdendem Schleifpapier bis hin zur Kérnung P2400. Im Anschluss daran wurden
die Oberflachen mit Diamantsuspension auf Wasserbasis in den Kérnungen 6 ym und 3 um poliert. Da-

rauf folgte eine Endpolitur mit Oxid-Poliersuspension der Kérnung 0,05 pm.

Um die Werkstoffgefiige fiir eine lichtmikroskopische Untersuchung sichtbar zu machen, wurden die po-
lierten Oberflachen abschliefend fiir 5 - 10 s mit Nital (0,3 %-ige alkoholische Salpetersédure HNO3) bei
Raumtemperatur geatzt [107]. Fir die Sichtbarmachung ehemaliger Austenitkorngrenzen erfolgte im po-
lierten Zustand die Atzung nach Bechet-Beaujard [108]. Hierfiir wurde eine Atzlésung aus 75 ml Pikrin-
séure (geséttigte, wassrige Losung) und 3 Tropfen Salzsaure (HCI, konzentriert) angesetzt. Die Atzung
des 20MnCr5 erfolgte bei 70 °C fiir 1 min, die des 17CrNi6-6 bei 60 °C fur etwa 40 s. Abschliefend wur-
den die Oberfléchen Gberpoliert. AuRerdem wurde in einer Stichprobe die LePera-Atzung angewandt
[109], um eventuelle martensitische Anteile im wie-gebauten PBF-LB/M-Gefiige sichtbar zu machen
(siehe Abbildung 4-1c, d). Hierzu braucht es zwei Losungen, die separat angesetzt und anschlielend
gemischt werden. Eine Lésung besteht aus 1 g Natriumdisulfit (Na2S20s) auf 99 ml destilliertes Wasser,
die andere Lésung besteht aus 96 ml Ethanol und 4 ml Pikrinséure. Die Atzung wurde bei Raumtempe-

ratur fir etwa 30 s durchgefiihrt.
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Alle Schliffbilder wurden mit dem Auflichtmikroskop Typ DMI5000 M der Firma Leica aufgenommen. Zur
Messung der ehemaligen AustenitkorngroRen wurde die Bildauswertesoftware IMS der Firma Imagic ge-
nutzt. Die Zuordnung der mittleren Korngrél3en erfolgte fiir die ZTA-Diagramme anhand der ASTM E112-
10 [110] (vgl. [103]). Da die Betrachtung von mittleren KorngréRen z.B. im Fall von unregelmafigem
Kornwachstum ungentigend ist, wurden dariber hinaus in dieser Arbeit KorngroRenverteilungen darge-
stellt. Diese KorngréRenverteilungen wurden sowohl flr das Erwarmverhalten der Werkstoffe als auch flir
die einsatzgeharteten Zustande ausgewertet und beziehen sich auf die KorngréRen-Kennzahl G nach
DIN EN ISO 643 [108]. Die Kennzeichnung kritischer Korngrofenbereiche erfolgte wie im Stand der Tech-
nik beschrieben in Anlehnung an [16,46,47], d.h. Korngroflen-Kennzahlen zwischen 3 und 4 werden bis

zu einem Flachenanteil in Summe von 10 % toleriert.
3.11 Rontgendiffraktometrie

Die rontgenographische Restaustenitbestimmung ist eine gangige Methode zur Charakterisierung von
geharteten Stahlen. Die quantitative Phasenanalyse basiert dabei auf den unterschiedlichen Gitterstruk-
turen der austenitischen (kubisch-flachenzentrierten) und martensitischen (tetragonal- bzw. kubisch-
raumzentrierten) Gefligeanteile. Die Messungen wurden bei Schaeffler Technologies, Herzogenaurach,
an nicht kommerziell erhaltlichen Geraten durchgefiihrt und mit einer ebenso selbst entworfenen Software
ausgewertet. Dazu wurden die Messflachen auf den Zylinderstirnflachen kombiniert durch Schleifen und
Atzen bis auf einen Randabstand 100 + 10 um prapariert. Verwendet wurde MoKa-Strahlung, mit welcher
die Interferenzlinien {220} und {311} des Restaustenits bzw. die Interferenzlinien {200} und {211} des

Martensits registriert wurden.
3.12 Hartepriifung

Die Harteprifungen wurden nach Vickers DIN EN ISO 6507-1 [111] mit einem Kleinlastharteprifer Modell
HMV-2 der Firma Shimadzu unter Einstellung einer Prifkraft von 9,81 N (entspricht der Normbezeichnung
HV1) und einer Einwirkdauer der Prfkraft von 10 s durchgeflihrt. Auch hierfiir wurden die Proben in kalt-
aushartendem Epoxidharz eingebettet und durch feiner werdende Schleifschritte unter Wasserkiihlung
bis zu einer Kornung P1200 bearbeitet. Durch das Kalteinbetten und die gekUhlten Bearbeitungsschritte
wurde ein méglicher Wéarmeeintrag in die Proben weitestgehend verhindert. Fir die Prifungen von ho-
mogenen Werkstoffzustanden wurden mindestens sechs Eindriicke gemessen und daraus der Mittelwert

gebildet.

Hartetiefenverlaufe wurden nach DIN EN ISO 2639 (Stand 2002) [112] von den Zylinderstirnflachen aus
ermittelt und hinsichtlich der Einsatzhéartetiefe (CHD) bei einem Héartewert von 550 HV ausgewertet (siche
Abbildung 3-10). In der Norm wird fiir die Bestimmung der Einsatzhéartetiefe eine Mindestauflésung des
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Hartetiefenverlaufs von 100 um gefordert (z.B. (a2 —a1) < 100 um in Abbildungsteil b). Daher wurden je
Hartetiefenverlauf zwei sich ergdnzende Messreihen, wie unten dargestellt, aufgenommen, die sich in
einem Abstand von 500 bis 1000 um (< 1,5 mm) befanden. Der Abstand zwischen benachbarten Eindr(-
cken (S) einer Messreihe durfte das 2,5-fache® derer Diagonalen nicht unterschreiten. Aufgrund der mit
steigendem Randabstand groRer werdenden Prifeindriicke wurde die Mindestaufldsung nach Erreichen
von 550 HV nicht durchgehend eingehalten.
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Abbildung 3-10: Streuung der Harteprofile am Beispiel 20MnCr5, PBF-LB/M, stehend, rau - niederdruckaufgekohlt (a);

graphische Darstellung der Messreihenanordnung zur Aufnahme eines Harteprofils (b) in Anlehnung
an [112]
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Abbildung 3-10a zeigt beispielhaft die Streuung, in der sich die Hartetiefenverlaufe zweier Proben gleicher
Warmebehandlungsparameter bewegen. Je Probe wurden 2 - 3 Tiefenverldufe bestimmt. Alle Tiefenver-
laufe derjenigen Proben, die den gleichen Warmebehandlungsparametern unterlagen, wurden rechne-
risch auf einen resultierenden Hartetiefenverlauf gemittelt. Durch die geringe Wertestreuung und zur Be-
wahrung der Ubersichtlichkeit wurde auf die Angabe von Fehlerbalken in den Ergebnisdarstellungen ver-

zichtet. Anhang (E) enthélt alle gemessenen Hartetiefenverlaufe.

5 In diesem Punkt unterscheidet sich die heute geltende DIN EN ISO 18203:2022 zur Bestimmung der Dicke gehéarteter Rand-
schichten, in der das 3-fache der Diagonalen als Abstand benachbarter Eindriicke gefordert wird.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 20MnCr5: Untersuchung des Ausgangszustandes

Die Verarbeitung des 20MnCr5 im PBF-LB/M-Prozess konnte erfolgreich umgesetzt werden. Auch wenn
das Kohlenstoffaquivalent von 0,74 % auf eine hohere Vorwérmtemperatur zwischen 200 und 350 °C fir
einen typischen Schweillprozess verweist, reichten 80 °C Plattformtemperatur in Kombination mit einer
Energiedichte von 64 J/mm3 fir den PBF-LB/M-Prozess aus. Charakteristisch fiir diesen Prozess ist der

lagenweise Aufbau.

Abbildung 4-1: Gefiige 20MnCr5 PBF-LB/M, liegend gebaut, vor dem Spannungsarmgliihen im Langsschliff mit Kenn-
zeichnung der Baurichtung z, Nital- (a, b) bzw. LePera-Atzung (c, d)

Abbildung 4-1 zeigt das Geflige einer PBF-LB/M-Probe aus 20MnCr5, die vor dem Spannungsarmgliihen
von der Bauplatte getrennt und metallographisch untersucht wurde. Mittels LePera-Atzung kdnnen iibli-

cherweise martensitische Gefiige-Anteile sichtbar gemacht werden. Bei dieser Atzung entsteht auf den
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anodisch wirkenden Gefligeanteilen ein farbiger Niederschlag. Martensit und Restaustenit mit erh6hten
Kohlenstoffgehalten wirken im Vergleich zu den weniger kohlenstoffhaltigen Gefiigebestandteilen als Ka-
thode und wiirden daher von Farbniederschlag frei bleiben. [113] Es zeigen sich in den Abbildungsteilen
c und d ausschlieRlich angefarbte Gefligebestandteile, was darauf schliefen Iasst, dass das wie-gebaute
Geflige weder martensitische noch restaustenitische Anteile aufweist. Die Hartewerte vor dem Gliihen
liegen im Bereich 393 HV1 mit einer Standardabweichung von 19 HV1. Im Vergleich mit Abbildung 2-2

kann dieser Wert bei einem Kohlenstoffgehalt kurz unter 0,2 Ma.-% dem Bainit zugeordnet werden.

Beim Spannungsarmgliihen wird die gesamte Bauplattform mit den darauf aufgebauten Geometrien be-
handelt, damit MaR- und Formanderungen wahrend des Trennprozesses weitestgehend vermieden wer-
den. Um Spannungen im Werkstoff abzubauen, reicht bereits das Erreichen der Warmstreckgrenze, ohne
dass eine gesonderte Haltedauer nétig ist. Je nach Ofenbeladung, Bauplattformstarken und Bauteilgro-
Ren ist eine ausreichend lange Haltedauer fiir einen Temperaturausgleich zu wahlen, sodass 5 h bei
600 °C gewahlt wurden. Das Gefiige nach dem Spannungsarmgliihen ist in Abbildung 4-2a-c dargestellt.
Der PBF-LB/M-Werkstoff ist am Beispiel der Baurichtung ,liegend” dargestellt, wie auch schon in Abbil-
dung 4-1. (D.h. die Stirnflachen der Zylindergeometrie lagen parallel zur Bauplattform. Die Schliffbilder
zugehorig zur Baurichtung ,stehend” befinden sich im Anhang.) Im Langsschliff (Abbildungsteil a) zeigt
sich noch immer der typische Lagenaufbau, welcher im Querschliff (Abbildungsteile b, c) erwartungsge-
mal nicht zu sehen ist. Das Gefiige wird aufgrund der metallographischen Ansichten und durch die Er-

kenntnisse aus der LePera-Atzung (iberwiegend als angelassener Bainit beschrieben.

Das Gefiige erscheint dartiber hinaus als sehr feinkornig, beglnstigt durch die hohen Abkuhlraten nach
dem Schmelzprozess. Auch Uber das Spannungsarmglihen hinweg bleibt die Feinkornigkeit erhalten.
Der Vergleich von metallographischen Schliffen vor und nach dem Spannungsarmglihen zeigt lediglich
eine moderatere Farbgebung (nach der Nital-Atzung) und ein homogeneres Gefiige infolge der Warme-
behandlung, in geringem Male gewisse Einformungen. Die Feinkdrnigkeit scheint lichtmikroskopisch
sichtbar nicht beeinflusst zu werden. Die Hartewerte im spannungsarmgeglihten Zustand liegen unab-
hangig von Baurichtung und Schliffebene bei 275 HV1 mit einer Standardabweichung 8 HV1. Streng ge-
nommen handelt es sich bei dem vorgenommenen Gliihen (600 °C 5 h) nicht um ein reines Spannungs-
armgllhen, da durch die Veranderung der Mikrostruktur eine Hartereduktion von 30 % entsteht. Dennoch
wird der Begriff in Anlehnung an die in der Praxis gangige Bezeichnung beibehalten. Alle diese Beobach-
tungen bzgl. Mikrostruktur und Harteentwicklung vor und nach dem Spannungsarmgliihen entsprechen
den Erkenntnissen des Stands der Technik.
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Abbildung 4-2: Gefiige 20MnCr5 PBF-LB/M spannungsarm gegliiht, liegend gebaut (links) und konventionell (rechts)
im Léngs- (a, d) und Querschliff (b, c, e, f), mit Kennzeichnung der Baurichtung z, Nital-Atzung

Weitergehende Warmebehandlungsversuche zeigten, dass weniger die Haltedauer als vielmehr die ge-
wahlte Glihtemperatur entscheidend fiir die resultierenden Werkstoffeigenschaften ist. So lagen bei
600 °C Gluhtemperatur und einer halben bzw. vollen Stunde Haltedauer die Hartewerte nur leicht hoher
bei etwa 300 HV1. Wird dagegen bei einer Haltedauer von 5 h eine Gliihntemperatur von 500 °C bzw.
700 °C gewahlt, lagen die Hartewerte bei rund 320 HV1 bzw. 150 HV1, wobei die Variante 700 °C sicht-
liche Veranderungen wie Kornvergréberungen und Carbidbildung im Gefiige zeigte.
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Abbildung 4-2d-f beinhaltet darlber hinaus die mikrostrukturellen Aufnahmen des Ausgangszustandes
des 20MnCr5 in der konventionell gefertigten Werkstoffvariante, ebenfalls in zwei Schliffrichtungen. Es
sind erhebliche Unterschiede zum PBF-LB/M-Werkstoff zu sehen. Der konventionelle Einsatzstahl zeigt
ein homogenes ferritisch-perlitisches Gefiige, welches infolge des Normalglithens nach dem Warmwal-
zen entstanden ist. Die Langsschliffansicht (Abbildungsteil d) verdeutlicht die Vorzugsrichtung infolge des
Warmwalzens. Der durchschnittliche Hartewert - sowohl im Langs- als auch Querschliff - betragt 189 HV1

mit einer Standardabweichung 10 HV1.

Abbildung 4-3 zeigt die Schliffbilder des spannungsarmgegliihten PBF-LB/M-Werkstoffs in zwei Orientie-
rungen, wobei die Bechet-Beaujard-Atzung zur Sichtbarmachung der ehemaligen AustenitkorngroRe an-
gewandt wurde. (Es ist durchaus (iblich, diese Atzung nicht nur nach martensitischer sondern auch nach
bainitischer Gefigeumwandlung anzuwenden.) Im Langsschliff (Abbildungsteil a) ist der lagenweise Auf-
bau kaum mehr zu erkennen. Im Querschliff (Abbildungsteil b) dagegen ist eine sehr regelmafige Anord-
nung der Korner zu erkennen. Hier wechseln sich streckenweise schmale Bereiche kleiner Korngrofen
mit etwas breiteren Bereichen erhohter KorngroRe ab, was méglicherweise durch die Streifenbelichtungs-
strategie in Kombination mit dem gewahlten Spurabstand zustande gekommen sein kann. Diese ungleich-

maRige Korngrofenverteilung kann in weiteren Warmebehandlungsschritten Schwierigkeiten bzgl. un-

gleichmaRigen Kornwachstums verursachen. Aufgrund der extremen Unterschiede zwischen feinen und
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Abbildung 4-3: Anwendung der Atzung nach Bechet-Beaujard beim 20MnCr5 PBF-LB/M-Werkstoff des spannungsarm
gegliihten Zustands mit Kennzeichnung der Baurichtung z im Léngs- (a) bzw. Querschliff (b)

Die resultierende relative Bauteildichte von 99,5 % ist hinreichend gut fur die Fertigung von PBF-LB/M-
Bauteilen ohne weitere angeschlossene Verdichtungsverfahren wie HIP. Weiterhin sind die gemittelten
Ergebnisse zur Messung der Oberflachenrauheit Tabelle 4-1 zu entnehmen. In Abhangigkeit der Baurich-
tung ergeben sich unterschiedlich raue Bauteiloberflachen. Das ist bereits aus der Literatur bekannt
[13,114]. Die Rauheitswerte der PBF-LB/M-Oberflachen liegen im Vergleich zu den gedrehten Oberfla-
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chen etwa eine GréRenordnung héher. Der Unterschied zwischen den Oberflachenrauheiten beider Bau-
richtungen ist dagegen deutlich geringer ausgepragt. Die Werte sind gut vergleichbar mit den Literatur-
daten aus dem Stand der Technik (Abschnitt 2.3), auch wenn geringfligige Abweichungen zwischen op-

tischer und taktiler Messmethode zu beriicksichtigen sind.

Tabelle 4-1: Mittelwerte der Rauheitsmessungen des 20MnCr5 vor dem Einsatzhérten

Rz in ym Rain pm Rtin pm
gedreht ,glatt’ 6,5 1,0 14,6
liegend gebaut ,rau 66,9 9,4 79,0

stehend gebaut ,rau” 51,8 9,3 88,2
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4.2 20MnCr5: In-situ-Untersuchungen zur Umwandlungskinetik
421 Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Verhalten

Das resultierende ZTA-Diagramm des konventionell verarbeiteten Werkstoffs in Abbildung 4-5b entspricht
beziglich der Umwandlungstemperaturen den Erwartungen. Geringflgige Unterschiede bei einem Ver-
gleich mit Literaturdaten ergeben sich durch Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung und
dem Ausgangszustand des Werkstoffgefliges vor Versuchsbeginn (siehe [103] S. 38-53). Bez(glich der
KorngrofRen ergeben sich in der Literatur etwas hohere Werte, als es in den vorliegenden Daten der Fall
ist. Beispielsweise bei einer Erwarmrate von 1 K/s und einer Peak-Temperatur von 900 °C liegt die mitt-
lere KorngrolRe nach ASTM zwischen den Kennzahlen 11 und 10, wahrend in der Literatur bereits eine
Kennzahl zwischen 10 und 9 vorhanden ist (bezieht sich auf den normalisierten Ausgangszustand). Dar-
Uber hinaus wird die nachst héhere KorngroRenkennzahl 9 erst bei einer Maximaltemperatur um die
1050 °C erreicht. Die Feinkornstabilitat des in dieser Arbeit vorliegenden konventionellen Werkstoffs ist
also gegeben. Die Abstande zwischen den nachsten KorngréRen-Kennzahlen bleiben mit zunehmender
Temperatur relativ konstant, was darauf schliefen lasst, dass ab den Temperaturen um 1050 °C die
vorrangige Kornwachstum hemmende Phase Aluminiumnitrid zunehmend aufgeldst wird (vergleiche Ab-
bildung 2-7). Das ZTA-Diagramm des PBF-LB/M-Werkstoffs in Abbildungsteil a weist sehr ahnliche Um-
wandlungstemperaturen auf. Die mittleren KorngroRen beginnen allerdings schon ab einer Kennzahl 12
bei rund 900 °C und steigen im abgebildeten ZTA-Ausschnitt (bis 1200 °C) gerade eben bis zur Kennzahl
7. Ein besonders feinkorniges Geflige scheint hier also vorzuliegen. Der Wiederanstieg der Acs-Tempe-

ratur bei der geringen Erwéarmrate von 0,1 K/s konnte nicht abschlieRend geklart werden.

Aulerdem wurde zum Teil unregelmaRiges Kornwachstum beim PBF-LB/M-Werkstoff in den Schliffbil-
dern beobachtet (siehe beispielsweise Abbildung - :
4-4). In diesem Zusammenhang ist auf den gerin-
gen Aluminium-Gehalt von 0,002 Ma.-% hinzuwei-
sen, sodass die Bildung von Aluminiumnitriden, in-
folge derer Einsatzstahle feinkornstabil bleiben,
kaum mdglich ist. (Der Aluminium-Gehalt ist eine
GroRenordnung geringer als beim konventionellen
Werkstoff, siehe Tabelle 3-1.) Erst ab einem Alu-

miniumgehalt von 0,025 Ma.-% in Kombination mit

g ] ‘) [T
etwa 120 ppm Stickstoff ist von einer feinkornsta- Abbildung 4-4:  UnregelméaBiges Kornwachstum des

o ] 20MnCr5 PBF-LB/M; Peaktemperatur 850 °C, Erwérmrate
bilisierenden Wirkung auszugehen [45]. 0,1 KIs, Bechet-Beaujard-Atzung
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Abbildung 4-5: ZTA-Diagramme des Werkstoffs 20MnCr5 mit Angabe der mittleren ASTM-KorngréRe, a) PBF-LB/M, b)
konventionell



52 4 Ergebnisse und Diskussion

Anhand von Abbildung 4-4 wird ersichtlich, dass der 20MnCr5-PBF-LB/M weder den Fein- noch den
Grobkornstahlen zugeordnet werden kann. Es bleibt die Zuordnung zu den Mischkornstahlen, was eine
kontrollierte Einstellung gleichmaRiger KorngréRen durch thermische Behandlungen deutlich erschwert
[42]. Diese Beobachtung zeigt, dass die Auswertung allein der mittleren KorngréRen unzulénglich fir das
Abbilden von eventuell auftretendem unregelmaRigem Kornwachstum ist. Mit diesem Wissen ist die Nut-

zung des ZTA-Schaubildes lediglich als Richtwert fir die KorngroRenentwicklung zu empfehlen.

In der nachfolgenden Abbildung 4-6 findet sich daher zum PBF-LB/M- (a-c) bzw. konventionellen (d-f)
Einsatzstahl 20MnCr5 eine differenzierte KorngréRenverteilung in Abhangigkeit verschiedener Erwarm-
raten mit schraffierter Kennzeichnung der kritischen und unzulassigen KorngréRenbereiche. Die Erkla-
rungen zur gewahlten Darstellungsart sind den Abschnitten 3.8 und 3.10 zu entnehmen. Positiv zu be-
werten ist, dass keine der KorngréRenverteilungen des PBF-LB/M-Werkstoffs eine kritische Menge an zu
grolRen Korern (grober G = 3) besitzt. Das Bild der Feinkdrnigkeit spiegelt sich auch hier wider, insbe-
sondere fur die Erwarmraten 10 und 1 K/s. Flr eine Erwarmrate 0,1 K/s und Maximaltemperaturen 1050
bzw. 1150 °C entstehen Kérner mit den Korngrofienkennzahlen 4 und 3, allerdings ergibt die aufsum-

mierte Flache der betroffenen Korner keine 10 %.

Wie kritisch die vorliegende Korngroenverteilung fir den realen Anwendungsfall ist, soll abschlieend
mit weiteren Werkstoffpriifungen zum Beispiel zur Festigkeit untersucht werden. Die alleinige Betrachtung
der KorngroRenverteilungen des PBF-LB/M-Werkstoffs nach dem Erwarmprozess deutet auf eine er-
staunlich gute Ausgangssituation fiir die nachfolgenden Schritte einer Warmebehandlung hin - auch ohne
Aluminiumnitrid. Die Existenz von Mischkornanteilen im Werkstoff nach langsamer Erwarmung auf Auf-
kohlungstemperatur konnte sich jedoch tiber die Haltedauer nachteilig entwickeln. Die tatsachlichen Korn-
groRenverteilungen nach dem Halten auf Aufkohlungstemperatur sind den spateren Abschnitten zu ent-
nehmen. Interessant ist jedoch, dass die Kornstruktur sich im GroRteil des Gefliges durch den Erwarm-
prozess angeglichen und homogenisiert hat. Eine Kornstruktur, wie sie in Abbildung 4-3b zu sehen ist,

konnte bei gleicher Schliffrichtung nicht mehr entdeckt werden.

Die KorngrolRenverteilungen des konventionellen Werkstoffs in Abbildung 4-6d-f bestatigen, dass eine
Maximaltemperatur 1150 °C unabhangig von der Erwarmrate zu kritischem Kornwachstum fihrt. Interes-
sant ist hier die Beobachtung, dass fir 1050 °C Maximaltemperatur bei der schnellsten Erwarmrate
10 K/s mehr grobe Korner entstehen, als im Vergleich zur langsamsten Erwarmrate 0,1 K/s. Das geht aus
dem ZTA-Schaubild in Abbildung 4-5b so nicht hervor. Die abgeknickten Kurven der KorngroRenvertei-
lungen bei 10 K/s weisen auf UnregelmaRigkeiten in der Kornstruktur hin. Daher ist davon auszugehen,
dass bei hohen Erwarmraten unregelmafiges gegenuber regelméRigem Kornwachstum beglinstigt wer-

den kann.
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Abbildung 4-6: KorngroRen 20MnCr5 PBF-LB/M (links) und konventionell (rechts) nach DIN EN ISO 643 [108] in Ab-
héangigkeit von Erwdrmrate und Maximaltemperatur; schraffierter Diagrammbereich entspricht nicht

tolerierbarem Grobkorn
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4.2.2 Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Verhalten

Wird ein aufgekohltes Bauteil abgekiihlt, so weist der Werkstoff in Abhéngigkeit des gradierten Kohlen-
stoffgehaltes im Rand und Kern (und flir jeden weiteren beliebigen Randabstand mit verandertem Koh-
lenstoffgehalt) ein unterschiedliches Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Verhalten auf. Daher wurde je ein
ZTU-Diagramm flir den aufgekohlten bzw. nicht aufgekohlten Zustand bestimmt. Die ZTU-Diagramme im
nicht aufgekohlten Zustand entsprechen dem Prozess des Direkthartens. Da eine Aufkohlung nicht im
Dilatometer mdglich war, entsprechen die ZTU-Diagramme im aufgekohlten Zustand folglich dem Pro-
zess des Einfachhartens, da die Durchkohlung dieser Dilatometer-Proben in einem vorgelagerten Pro-
zess im Ofen mit anschlieender langsamer Abkiihlung erfolgte. Der daraus resultierende iberwiegend
perlitische Gefligezustand ist in der nachfolgenden Abbildung 4-7 zu sehen. Es sind nach der thermoche-
mischen Behandlung keine Unterschiede zwischen den Proben aus der konventionellen und der PBF-
LB/M-Fertigungskette im Geflige mehr sichtbar, was sich auch in den Hartewerten von 263 HV1 (PBF-
LB/M) und 277 HV1 (konventionell) widerspiegelt.

o

& . ZDEm : : \ 20 pym &

Abbildung 4-7: Perlitisches Gefiige nach Aufkohlung auf 0,6 - 0,7 Ma.-%, 20MnCr5 PBF-LB/M (a), konventionell (b),
Nital-Atzung

Nachfolgend sind die ZTU-Schaubilder dargestellt. Wahrend die Schaubilder des PBF-LB/M-Werkstoffes
fir sich stehen (siehe Abbildung 4-8), wurden flir eine bessere Vergleichbarkeit dessen Umwandlungs-
bereiche in die Darstellungen des konventionellen Werkstoffes (mit roten Linien) tibertragen (siehe Abbil-
dung 4-9). Die eigetragenen Zahlen beziehen sich jedoch ausschlieBlich auf die Gefligeanteile bzw. Har-
tewerte des konventionellen Werkstoffes. Die Schaubilder entsprechen bezlglich der Umwandlungstem-
peraturen und auftretenden Gefligebestandteile beim Vergleich des aufgekohlten und nicht-aufgekohlten
Zustandes den Erwartungen (vgl. z.B. ZTU-Schaubilder des 16MnCr5 in [22,32]): im aufgekohlten Zu-
stand erfolgt die Austenitumwandlung bei niedrigeren Temperaturen in einem engeren Temperaturinter-
vall, wahrend die Martensit-Starttemperatur und die kritische Abkiihlrate deutlich herabgesetzt werden.

Der erhéhte Kohlenstoffgehalt fihrt auerdem zum Wegfall der Ferrit- und Bainit-Umwandlungsbereiche.
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Abbildung 4-8: ZTU-Diagramme des 20MnCr5 PBF-LB/M ohne (oben) und mit (unten) Aufkohlung
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Abbildung 4-9: ZTU-Diagramme des konventionellen 20MnCr5 ohne (oben) und mit (unten) Aufkohlung; im Vergleich
die Umwandlungslinien in rot des PBF-LB/M-Werkstoffs
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Die Schaubilder von konventionell und PBF-LB/M zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung und unter-
scheiden sich nur geringfiigig. Die Abschreckempfindlichkeit im nicht aufgekohlten Zustand des PBF-
LB/M-Werkstoffs fallt etwas geringer aus, wobei die Martensit-Starttemperatur etwas erhéht liegt. Die ho-
here Martensit-Starttemperatur im nicht aufgekohlten Zustand kann auf den niedrigeren Kohlenstoffgehalt
zuriickgefihrt werden [20]. Weiterhin besitzt der PBF-LB/M-Werkstoff einen hdheren Chrom-Gehalt, der
die Bainitbildung verzdgert und die geringere Abschreckempfindlichkeit erklart [17,21].

Anhand einer Stichprobe wurden die KorngroRen- 1.2
verteilungen nach ISO des PBF-LB/M- und kon-

ventionellen Werkstoffs verglichen, wobei die 0.8+

nicht aufgekohlt
aufgekohilt

Kornstrukturen von Proben einer tgs-Zeit 33 s aus-
gewertet wurden. Gemeint sind diejenigen Kurven

mit der klirzesten Abkuhldauer der ZTUs im aufge-

Dehnung in %

kohlten Zustand, wobei eine vollstandig martensi-
tische Umwandlung erfolgte. Fur den PBF-LB/M-

Werkstoff ergab sich hier eine mittlere Korngro-

0 200 400 600 800
Ren-Kennzahl G =9 und die grobsten Korner wur- Temperatur in °C

Abbildung 4-10: Dilatometerkurven der martensitischen

den einer KorngroRen-Kennzahl G =6 zugeord- : :
Umwandlung des konventionellen 20MnCr5, ts;s-Zeit 3 s

net. Flr den konventionellen Werkstoff dagegen

ergab sich eine mittlere Korngroflen-Kennzahl G = 8 und die grobsten Kérer wurden einer KorngroRen-
Kennzahl G = 5 zugeordnet. Feinkdrnige Geflige beinhalten vergleichsweise mehr Korngrenzenflachen,
die die Kohlenstoffdiffusion und Keimbildung beginstigen [23]. Die erhdhte Feinkdrnigkeit des PBF-LB/M-
Werkstoffs nach der Aufkohlung kénnte also das vergleichsweise groRere Perlitgebiet im ZTU erklaren.
Restaustenit und Carbide wurden in keinem der angefertigten Schliffe beobachtet. Der Vergleich der Kur-
venverlaufe der dilatometrischen Dehnungsmessungen mit einer tgs-Zeit 3 s lasst darauf schliellen, dass
im aufgekohlten Zustand Restaustenit verbleibt, da die Umwandlung noch nicht abgeschlossen ist (siehe
Abbildung 4-10).
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4.3 20MnCr5: Charakterisierung der Einsatzharteergebnisse

Im folgenden Kapitel werden nun die Einsatzharteergebnisse des 20MnCr5 vorgestellt. Zuerst erfolgt die
Betrachtung des niederdruckaufgekohlten und gasabgeschreckten Zustandes, wobei erst die Ergebnisse
mit geringer und dann mit erhéhter CHD beleuchtet werden. AnschlieRend erfolgt die gleiche Vorgehens-
weise flr die gasaufgekohlten und 6labgeschreckten Zustande. Der Referenzzustand (aus der konventi-
onellen Fertigung) ist in den Diagrammen anhand schwarzer Kurven/ Balken/ Markierungen erkennbar.
Liegend gebaute PBF-LB/M-Proben sind in Rottonen gehalten, stehend gebaute in Blautonen. Alle Tie-
fenverlaufe sind aus Griinden der Ubersichtlichkeit ohne Fehlerbalken dargestellt. Abbildungen mit den
ermittelten Ergebnisstreuungen konnen dem Anhang entnommen werden, ebenso zahlreiche weitere
Schliffbilder.

4.3.1 Niederdruckaufgekohlter Zustand CHD 0,3 mm

Das Niederdruckaufkohlen mit angeschlossener Hochdruckgasabschreckung filhrt beim PBF-LB/M-
Werkstoff unabhangig von der Oberflachenbeschaffenheit, der Baurichtung und der Schutzgasat-
mosphare (beim vorherigen Bauprozess) zu einem zufriedenstellenden Einsatzharteergebnis (siehe Ab-
bildung 4-11). Trotz hoherer Oberflachenrauheiten einiger Varianten kommt es zu keiner erhéhten Koh-
lenstoffdiffusion. Beim Vergleich mit den Ergebnissen des Referenzwerkstoffs, der in derselben Charge
thermochemisch behandelt wurde, zeigt sich eine etwas geringere Aufkohlungstiefe (0,4 mm statt
0,45 mm) und eine etwas hohere CHD (0,38 mm statt 0,33 mm). Diese Differenz von jeweils 0,05 mm
kann aufgrund der vielen dicht beieinander liegenden Tiefenverldufe als abgesichert angesehen werden.
Beziglich des Kohlenstoffgehaltes entspricht diese Differenz innerhalb einer Charge einer erwartbaren
Streubreite. Eine Streuung der CHD um 0,05 mm liegt ebenfalls im Normalbereich flir eher geringe Ein-
satzhartetiefen von 0,35 mm. Die Randkohlenstoffgehalte betragen fir den PBF-LB/M-Werkstoff (Rand-
abstand 100 pum) 0,73 bis 0,75 Ma.-%, lediglich die Variante stehend-glatt liegt mit 0,67 Ma.-% darunter.
Somit ergeben sich maximale Randhartewerte zwischen 845 bis 878 HV1. Zum Probenkern sinkt die
Harte auf 261 - 299 HV1 ab. Der konventionelle 20MnCr5 besitzt einen Randkohlenstoffgehalt (Randab-
stand 100 um) von 0,71 Ma.-%. Daraus folgt eine Randharte im Bereich 842 HV1, die in den Kernbereich
hinein auf einen Hartewert zwischen 250 und 257 HV1 abféllt. Die hdhere Kernharte des PBF-LB/M-
Werkstoffs ist auf die geringere kritische Abkihlgeschwindigkeit und den erhéhten Chromgehalt zurtick-
zufiihren (siehe Abschnitt 4.2.2), die hohere Einhartbarkeit ist dem héheren Chromgehalt geschuldet
(siehe Tabelle 3-1). Denn trotz vergleichsweise geringerer Kohlenstoffgehalte des PBF-LB/M-Werkstoffs
ins Probeninnere hinein, werden hohere Hartewerte erzielt, sodass die Harteprofile oberhalb der schwar-
zen Referenzkurve liegen. Trotz eines Randkohlenstoffgehaltes bis zu 0,75 Ma.-% konnte weder in den
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metallographischen Aufnahmen noch in Form eines charakteristischen Absinkens der Randhéartewerte

Restaustenit gefunden werden.
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Abbildung 4-11: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngréBenverteilung in der Randschicht des 20MnCr5
nach dem Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken mit CHD 0,35 mm

Das Geflige im Randbereich aller Proben ist martensitisch umgewandelt (siehe beispielsweise Abbildung
4-12a, c). Es ist erwartungsgeman fiir einen Prozess unter Sauerstoffausschluss keine Randoxidation zu
beobachten. Die kleinen schwarzen Flecken in der martensitischen Matrix sind keine Porositat sondern
eine beginnende Perlitbildung aufgrund der Gasabschreckung. Allerdings wirkt sich das nicht sichtlich auf
die Randharte aus. Dennoch ist davon auszugehen, dass weichere Gefligebestandteile wie Perlit sich

nachteilig auf die VerschleiRbesténdigkeit auswirken kénnen.

Im Kernbereich ergeben sich ferritische, bainitische und martensitische Anteile, wobei die letzteren beiden
beim PBF-LB/M-Werkstoff im Vergleich zahlreicher und grofier ausfallen, was entsprechend eine héhere
Kernharte bedeutet. Das PBF-LB/M-Kerngefiige ist weniger homogen. Die auftretenden Korngrofien-
Kennzahlen im Randbereich weisen beim PBF-LB/M-Werkstoff eine deutlich breiter gestreute und grenz-
wertig tolerierbare Verteilung auf. Der Spielraum hin zu mehr gréberen Kérnern istim Falle dieser Charge
ausgeschdpft. Das zeigt sich auch bei der Betrachtung der Schliffbilder nach der Bechet-Beaujard-Atzung
(siehe Abbildung 4-13).
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Abbildung 4-12: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des
20MnCr5, CHD 0,35 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-rau (rechts), Nital-

Abbildung 4-13: KorngroBen im Randbereich des 20MnCr5 nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken, CHD
0,35 mm, Varianten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-rau (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Wie bereits in den Ergebnissen zum Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Verhalten in Abschnitt 4.2.1 dis-
kutiert, wirkt sich in diesem Prozess das Fehlen Korngrenzen stabilisierender Phasen in Form von Alumi-
niumnitriden offensichtlich aus. Interessant ist, dass die KorngréRenentwicklung der PBF-LB/M-Variante,
die unter Stickstoffatmosphare gebaut wurde, vorteilhafter gegeniiber den anderen PBF-LB/M-Varianten
verlauft, auch wenn sie bzgl. der weiteren Einsatzhartergebnisse nicht weiter auffallt. Womaglich kommt
es bei den hohen Temperaturen im Schmelzprozess in Kombination mit dem umgebenden Stickstoff zu
dessen Eindiffusion. In der Literatur wurde davon bisher nicht berichtet (siehe Kapitel 2.3). Die hier po-

tentiell gebildeten Nitride konnten das Kornwachstum zu hemmen.

Am besten lassen sich die vorliegenden Ergebnisse mit den Erkenntnissen von Kluge et al. [7] bzw. Wa-
woczny et al. [13] aus dem Stand der Technik vergleichen. Ein wichtiger Unterschied zu diesen Arbeiten
ist, dass hier kein Anlassen im Anschluss an das Einsatzharten durchgefiihrt wurde. Wenn davon auszu-
gehen ist, dass die Randhartewerte um etwa 20 HV sinken [29], so verbleiben noch immer tber 800 HV1
beim PBF-LB/M-Werkstoff, was weiterhin oberhalb der Literaturwerte liegt. Die Kernharte von knapp unter
300 HV1 dagegen ist geringer als in den bisherigen Studien mit etwa 400 HV1 nach dem Anlassen. Durch
die sehr ausgewahlten Informationen, die in den Studien preisgegeben werden, ist hier eine Interpretation

nur schwer moglich. Grundsatzlich sind die Ergebnisse gut miteinander vergleichbar.
4.3.2 Niederdruckaufgekohlter Zustand CHD 0,8 mm

Das Niederdruckaufkohlen mit angeschlossener Hochdruckgasabschreckung fiihrt beim PBF-LB/M-
Werkstoff auch bei einer hoheren Einsatzhartetiefe unabhangig von der Baurichtung bezlglich Harte- und
Kohlenstofftiefenverlaufen zu einem zufriedenstellenden Einsatzharteergebnis (sieche Abbildung 4-14).
Beim Vergleich mit den Ergebnissen des Referenzwerkstoffs zeigt sich bei einer gleich hohen Aufkoh-
lungstiefe (etwa 1 mm) eine etwas héhere Einsatzhartetiefe (0,95 mm gegeniiber 0,8 mm). Auch diese
Differenz liegt im typischen Streubereich, da mit steigender CHD auch gréRere Streuungen in Kauf ge-
nommen werden. Der Randkohlenstoffgehalt (Randabstand 80 um) des PBF-LB/M-Werkstoffes (raue,
wie-gebaute Oberfléachen) liegt bei 0,85 Ma.-% und hat entsprechend hohe Hartewerte zwischen 832 und
841 HV1 zur Folge. Zum Werkstoffinneren hin fallen die Hartewerte auf 296 bis 311 HV1. Der konventio-
nelle, ,glatte“ Referenzwerkstoff erreicht in einem Randabstand 80 um einen Kohlenstoffgehalt von rund
0,74 Ma.-%, was eine Randharte von 858 HV1 zur Folge hat, die oberhalb derer der PBF-LB/M-Varianten
liegt. Die Kernharte liegt wiederum mit 276 bis 280 HV1 unterhalb derer der PBF-LB/M-Varianten. Die
hoheren Kernhartewerte des PBF-LB/M-Werkstoffs sind nach wie vor auf den héheren Chromgehalt und

die damit einhergehende hohere Einhartbarkeit zurtickzuflhren.
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Abbildung 4-14: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngroBenverteilung in der Randschicht des 20MnCr5
nach dem Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken mit CHD 0,8 mm

Die groRere Oberflachenrauheit der PBF-LB/M-Proben sorgt fir eine groRere exponierte Werkstoffober-
flache. Wahrend der Aufkohlungssegmente mit hohem Kohlenstoffangebot kann also tber die groRere
Grenzflache mehr Kohlenstoff aufgenommen werden, der wahrend der Diffusionssegmente dann in Rich-
tung Kern diffundiert. Die langere Haltedauer auf Aufkohlungstemperatur - 5,5 h bei einer CHD 0,8 mm
im Vergleich zu 2 h bei einer CHD 0,3 mm - macht diesen Effekt in den vorliegenden Messergebnissen
sichtbar. AuRerdem lag die Aufkohlungstemperatur mit 950 °C etwas hoher als die zuvor gewahlte mit
930 °C bei einer CHD 0,3 mm (siehe Tabelle 3-3). Die erhdhten C-Profile bedeuten ebenfalls hohere
Hartewerte. Die hohen Randkohlenstoffgehalte bewirken unabhangig vom Oberflachenzustand mindes-
tens ein Abflachen, im Falle der PBF-LB/M-Proben sogar ein Abfallen der Hartewerte in Richtung der
Probenoberflache. Grund dafiir ist das Verbleiben von Restaustenit im Geflige. Die Untersuchung des
Restaustenit-Gehaltes mittels Rontgendiffraktometrie erfolgt bei einem Randabstand von 100 £10 um.
Es ergeben sich 20 % Restaustenit beim konventionellen Einsatzstahl und 25 % beim PBF-LB/M-Werk-
stoff, was auf die unterschiedlichen Randkohlenstoffgehalte zurlickzuftihren ist. Werden also PBF-LB/M-
und konventionelle Bauteile wie in diesem Fall gemeinsam chargiert, so muss das Bewusstsein vorhan-
den sein, dass mit unterschiedlichen Einsatzharteergebnissen zu rechnen ist, auch wenn diese im Rah-

men der Ublichen Streuung liegen.
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Abbildung 4-15: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des
20MnCr5, CHD 0,8 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-rau (rechts), Nital-At-
zung
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Abbildung 4-16: KorngroBen im Randbereich nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des 20MnCr5, CHD
0,8 mm, Varianten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-rau (b), Bechet-Beaujard-Atzung

[




64 4 Ergebnisse und Diskussion

Sowohl mittels Tiefklhlen als auch durch ein Anlassen zeitnah nach dem Hérten kann Restaustenit ver-
ringert werden [18]. Mit Blick auf ISO 6336-5 werden auch fir Zahnrader hoher Qualitat Restaustenit-
Gehalte bis zu 25 % feinverteilt toleriert [46]. Das martensitische Geflige im Randbereich ist beispielhaft
in Abbildung 4-15a, ¢ dargestellt und weist auch im Falle einer CHD 0,8 mm kleinflachige Perlitinseln auf.
Austenitische Anteile kdnnen bildlich mit der Nital-Atzung nicht von den martensitischen Anteilen unter-
schieden werden. Randoxidation ist erwartungsgemal nicht zu beobachten. Im Kernbereich ergeben sich
ferritische, bainitische und martensitische Anteile, wobei letztere beim PBF-LB/M-Werkstoff zahlreicher

und mit ungleichmaRiger Verteilung ausfallen.

Auffallig ist die ermittelte KorngroRenverteilung (siehe Abbildung 4-14), die offensichtlich auf unregelma-
Riges bzw. starkes Kornwachstum hinweist. Die auftretenden KorngroRen-Kennzahlen im Randbereich
weisen beim PBF-LB/M-Werkstoff eine sehr breit gestreute und nicht tolerierbare Verteilung auf. Es sind
mehrere Kdrner mit Kennzahlen 1 bis 2 entstanden und bereits der Flachenanteil von Kérnern mit G = 4
betragt 10 %. Das unregelmafige Kornwachstum zeigt sich auch bei der Betrachtung der Schliffbilder
nach der Bechet-Beaujard-Atzung in Abbildung 4-16b. Wie auch bei der geringeren CHD scheint sich das
Fehlen Korngrenzen-stabilisierender Ausscheidungen auszuwirken. Eine hohere CHD bedeutet eine lan-
gere Haltedauer (und im vorliegenden Fall auch eine héhere Aufkohlungstemperatur), sodass auch das
Kornwachstum verstarkt wird. Da in dieser Charge keine unter Stickstoff gebauten PBF-LB/M-Proben

mitgelaufen sind, kann keine Aussage zu dessen Auswirkungen getroffen werden.

Mit Blick auf die Auswirkungen unterschiedlicher Ausgangszustande des PBF-LB/M-Werkstoffes auf das
Kornwachstum erfolgten weiterflihrende Untersuchungen im Dilatometer. Daftr wurde der originale Tem-
peratur-Zeit-Verlauf des Niederdruckaufkohlens (siehe Abbildung 3-4) ohne Aufkohlung im Dilatometer
nachgefahren. Es wurden Proben im spannungsarmgeglilhten Zustand genutzt - womit einerseits der
Zustand aus Abbildung 4-16b Uberprift wurde, ob sich dieses Bild wiederholt (siehe Abbildung 4-17b),
und andererseits wie sich der reine Erwarmprozess bis zur Aufkohlungstemperatur (losgeldst von der
nachfolgenden Haltedauer) auf die Kornstruktur auswirkt (siehe Abbildung 4-17a). Darlber hinaus gab
es eine Stichprobe des PBF-LB/M-Werkstoffs 20MnCr5, die ohne Spannungsarmgliihen im Zustand wie-
gebaut belassen wurde. Ein anderer Teil wurde normalgegliint (erwarmen mit 0,1 K/s auf 880 °C, 5 min
halten und anschlieRend abkuhlen an ruhender Luft), bevor der Temperatur-Zeit-Verlauf des Niederdruck-
aufkohlens im Dilatometer nachgefahren wurde (siehe Abbildung 4-17¢ und d). Es zeigt sich, dass in drei
von vier Fallen inhomogenes Kornwachstum stattfand. Aus diesen Ergebnissen lasst sich ableiten, dass
bereits der Erwarmprozess ausschlaggebend fiir unregelmafiges Kornwachstum ist, wenn nach dem
Bauprozess ein Spannungsarmgliihen vorgenommen worden ist. Auch der Verzicht auf ein Spannungs-

armglihen ist nicht zielflihrend, da ebenfalls unregelmaRiges Kornwachstum entsteht. Vorteilhaft wirkt
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sich offenbar das Normalgliihen des PBF-LB/M-Werkstoffs vor dem Einsatzharten aus. Hier erscheint die

Kornstruktur feinkdrniger.
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Abbildung 4-17: Kornstrukturen infolge der Temperatur-Zeit-Verlaufe nachgefahren im Dilatometer nach dem Vorbild
des Niederdruckaufkohlens CHD 0,8 mm, Varianten spannungsarmgegliiht + reines Erwarmen bis auf
950 °C (a) sowie verschiedene Ausgangszustiande - spannungsarmgegliiht (b), wie-gebaut (c) und
normalgegliiht (d), 20MnCr5, Bechet-Beaujard-Atzung

4.3.3 Gasaufgekohlter Zustand CHD 0,5 mm

Das Gasaufkohlen mit angeschlossener Olbadabschreckung fiihrt beim PBF-LB/M-Werkstoff unabhéngig
von der Oberflachenbeschaffenheit, der Baurichtung und der Schutzgasatmosphére beim Bauprozess zu
einem zufriedenstellenden Einsatzharteergebnis (siehe Abbildung 4-18). Alle aufgenommenen Kohlen-
stofftiefenverlaufe streuen geringfiigig um eine mittlere Aufkohlungstiefe von 0,45 mm + 0,05 mm. Die

Hartetiefenverlaufe sind nahezu deckungsgleich mit einer Einsatzhértetiefe von 0,5 mm.
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Abbildung 4-18: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngroBenverteilung in der Randschicht des 20MnCr5
nach dem Gasaufkohlen/QOlabschrecken mit CHD 0,5 mm

Die Randkohlenstoffgehalte (Randabstand 140 um) liegen fir den PBF-LB/M-Werkstoff bei etwa
0,70 Ma.-%. Hier fallt die Variante liegend-rau insofern auf, als dass der Randkohlenstoffgehalt bei glei-
chem Randabstand 0,82 Ma.-% betréagt. Der Tiefenverlauf liegt deutlich oberhalb der anderen Profile und
gleicht sich erst bei einem Randabstand 0,7 mm wieder an. Im Gegensatz dazu verlauft das Profil der
Variante liegend-rau-N2 eher unterhalb der anderen Profile. Dennoch ergibt sich daraus ein recht enger
Bereich fiir die Randhartewerte von 874 bis 883 HV1, die in den Kern hinein auf Werte zwischen 401 und
425 HV1 absinken. Der konventionelle Referenzwerkstoff erreicht einen Randkohlenstoffgehalt (Randab-
stand 140 pum) von 0,65 Ma.-%. Das hat eine Randharte von 882 HV1 zur Folge, die in den Kern hinein
auf 385 HV1 abfallt. Die vergleichsweise geringere Kernharte kann durch den geringeren Chromgehalt
begriindet werden. Die Schwankungen des Kohlenstoffgehalts sowohl im Randbereich als auch im Tie-
fenverlauf werden durch die schroffe Olabschreckung scheinbar aufgewogen. Auch etwaige Unterschiede
bzgl. der Einhartbarkeit aufgrund unterschiedlicher Chromgehalte werden ausgeglichen. Die im Vergleich

zur Gasabschreckung hoheren Kernhértewerte entstehen erwartungsgemaf durch die Olabschreckung.
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Abbildung 4-19: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 20MnCr5,
CHD 0,5 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-liegend-rau-N: (rechts), Nital-Atzung

Abbildung 4-20: KorngréRen im Randbereich nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 20MnCr5, CHD 0,5 mm, Varian-
ten konventionell (a) und PBF-LB/M-liegend-rau-N2 (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Das Gefiige im Randbereich aller Proben ist martensitisch umgewandelt (siehe Abbildung 4-19a, c). Au-
Rerdem ist Randoxidation zu beobachten, die im Fall von Rauheiten der Oberflachenkontur folgt. Im Kern-
bereich ergibt sich ein bainitisches Geflige mit martensitischen Anteilen. Das konventionelle Kerngefiige
erscheint etwas homogener. Insgesamt kann festgestellt werden, dass die Voraussagen bzgl. Harteer-
gebnissen anhand der Legierungsfaktoren sowohl beim Niederdruckaufkohlen als auch beim Gasaufkoh-

len gut fiir den additiv gefertigten Stahl 20MnCr5 funktionieren.

Interessant ist, wie die erhdhten Randkohlenstoffgehalte des PBF-LB/M-Werkstoffs zustande kommen,
obwohl die Gasaufkohlung einem Gleichgewichtsprozess folgt. Das Gleichgewicht des konstanten Koh-
lenstoff-Pegels und des Randkohlenstoffgehalts stellt sich erfahrungsgemaR zeitverzogert ein. Eine wich-
tige Rolle spielen dabei die deutlich unterschiedlichen Oberflachenrauheiten. Durch Rauheit wird mehr
Oberflache fiir die Dissoziation und Aufnahme von Kohlenstoff exponiert. Es entsteht ein vergleichsweise
hoherer Konzentrationsunterschied vom Rand ins Werkstoffinnere, sodass mehr Kohlenstoff eindiffundie-
ren kann. So ergibt sich zum héheren Randkohlenstoffgehalt auch ein Profil mit hoheren C-Gehalten. Der
Einflussfaktor der Oberflachenrauheit auf den Aufkohlungsvorgang beim Gasaufkohlen wird auch von
Karabelchtchikova et al. [115] diskutiert. Dort werden geschliffene, drahtgebirstete und sandgestrahlte
Oberflachen miteinander verglichen. Die Unterschiede der Aufkohlungsergebnisse sind weniger stark
ausgepragt als in den vorliegenden Untersuchungen, die Tendenz ist jedoch ebenfalls beobachtet wor-

den. Dennoch ist nicht erklarbar, warum vorwiegend die Variante liegend-rau betroffen ist.

Die auftretenden KorngroRen-Kennzahlen im Randbereich (siehe Abbildung 4-18) weisen beim PBF-
LB/M-Werkstoff eine vergleichsweise breiter gestreute aber noch tolerierbare Verteilung auf. Die Korn-
groRenverteilung der Variante liegend-rau-N2 zeichnet sich durch ein besonders hohes Vorkommen von
Kornern der Kennzahlen 9 bis 12 aus. Dennoch zeigt die Betrachtung von Abbildung 4-20 am Beispiel
dieser Variante sehr viele kleine Korner angelagert an deutlich groReren Kérnern, wahrend die Kornstruk-
tur beim konventionellen Werkstoff regelmaBig erscheint. Wie in den vorangegangenen Abschnitten be-
reits beschrieben, konnen das die Auswirkungen des im Vergleich geringeren Aluminiumgehalts und der

somit zu geringen Anzahl an Aluminiumnitriden im PBF-LB/M-Werkstoff sein.

Auch zum Gasaufkohlen wurden Zusatzuntersuchungen im Dilatometer durchgeflhrt, die sich auf das
Zusammenwirken des Ausgangszustands des PBF-LB/M-Werkstoffs, der Temperatur-Zeit-Verlaufe des
Gasaufkohlens und dem daraus folgenden Kornwachstum bezogen (siehe Abbildung 4-21). Dem Gasauf-
kohlen wurde eine Voroxidation der Charge bei 400 °C fur mehrere Stunden vorgeschaltet. Anschlieend
erfolgte die Erwarmung auf Aufkohlungstemperatur relativ rasch (siehe Abbildung 3-4). Die Kornstruktur
im Anschluss an den Erwarmprozess (ohne Halten), dargestellt in Abbildungsteil a, stimmt gut mit der
Kornstruktur des spannungsarmgegllhten Zustandes in Abbildung 4-3a Uberein. Scheinbar hat dieser
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Erwarmprozess keine starken Effekte auf das Kornwachstum. Abbildung 4-21b zeigt sich erstaunlich fein-
kérnig nach etwa 1 h Haltedauer auf 920 °C Aufkohlungstemperatur. Dieses Bild unterscheidet sich deut-
lich vom einsatzgehérteten Zustand in Abbildung 4-20b. Gleiches gilt fir den Ausgangszustand wie-ge-
baut, Abbildung 4-21c. Damit liegen zwei Beispiele vor, die kein unregelmaRiges Kornwachstum zeigen.
Womédglich ist bei diesem PBF-LB/M Werkstoff 20MnCr5 und dieser Art der Temperaturfihrung das Auf-
treten von unregelmaigem Kornwachstum zufallig. Der Werkstoffzustand scheint sich an der Grenze
zwischen Feinkornstabilitat und inhomogenem Kornwachstum zu befinden. Im Vergleich dazu entsteht
beim normalgegliihten Ausgangszustand ein relativ regelmaRiges und feinkdrniges Geflige (siehe Abbil-

R LA R R, I S|
Abbildung 4-21: Kornstrukturen infolge der Temperatur-Zeit-Verlaufe nachgefahren im Dilatometer nach dem Vorbild
des Gasaufkohlens CHD 0,5 mm, Varianten spannungsarmgegliiht + reines Erwarmen bis auf 920 °C

(a) sowie verschiedene Ausgangszusténde - spannungsarmgegliiht (b), wie-gebaut (c) und normal-
gegliiht (d), 20MnCr5, Bechet-Beaujard-Atzung

Vergleichen lassen sich diese Ergebnisse mit den Studien von Kamps [59] bzw. Yang et al. [79] aus dem
Stand der Technik. Auch wenn in den vorliegenden Ergebnissen eine geringere CHD angestrebt wurde,
so zeigt sich eine gute Ubereinstimmung der resultierenden Hartewerte insbesondere mit Yang et al. [79],
wo scheinbar nach dem Einsatzharten nicht angelassen wurde (siehe Tabelle 2-5). Bei Berlcksichtigung

einer Hartereduktion um etwa 20 HV infolge des Anlassens, stimmen die Ergebnisse der Randharte
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ebenso gut mit denen von Kamps uberein. Die hier vorliegenden Kernhartewerte fallen etwas geringer
aus, was mit der gewahlten geringeren Hartetemperatur 820 °C (gegeniber 850 °C bei Kamps) erklart
werden kann. 820 °C bedeuten fiir den hier untersuchten 20MnCr5, dass das Geflige nicht mehr voll-
standig austenitisiert ist (siehe Abbildung 4-5). Interessant ist, dass Yang et al. vor dem Einsatzharten
einen normalgeglihten Zustand eingestellt haben und damit ebenso gute Ergebnisse wie die hier vorlie-

genden erzielen konnten.
4.3.4 Gasaufgekohlter Zustand CHD 0,8 mm

Das Gasaufkohlen mit angeschlossener Olabschreckung fiihrt beim PBF-LB/M-Werkstoff auch bei hohe-
rer Einsatzhartetiefe und unabhangig von der Baurichtung zu einem zufriedenstellenden Einsatzharteer-
gebnis (siehe Abbildung 4-22).
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Abbildung 4-22: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngréBenverteilung in der Randschicht des 20MnCr5
nach dem Gasaufkohlen/QOlabschrecken mit CHD 0,8 mm

Beim Vergleich mit den Ergebnissen des Referenzwerkstoffs, zeigt sich bei einer gleich hohen Aufkoh-
lungstiefe (etwa 0,7 mm) eine geringfligig hdhere Einsatzhartetiefe (etwa 0,9 mm statt 0,75 mm). Inner-

halb einer Warmebehandlungscharge sind solche Streuungen Ublich. Die Randkohlenstoffgehalt der
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PBF-LB/M-Proben liegen in einem Randabstand 80 um bei gut 0,86 Ma.-%. Daraus resultieren Randhér-
tewerte zwischen 833 und 842 HV1, die in Richtung Kern auf 365 bis 379 HV1 absinken. Der Randkoh-
lenstoffgehalt (Randabstand 80 um) im konventionellen Werkstoff betragt etwa 0,77 Ma.-%. Die resultie-
rende Randharte liegt dadurch etwas hoher bei etwa 876 HV1 und fallt in Richtung Kern auf 344 bis
360 HV1 ab.

Das martensitische Geflige im Randbereich aller Proben ist beispielhaft in Abbildung 4-23a und ¢ darge-
stellt. Restaustenit konnte bildlich mit der Nital-Atzung nicht von den martensitischen Anteilen unterschie-
den werden. Die rontgenographische Restaustenit-Bestimmung bei einem Randabstand von 100 £10 um
ergab 19 % Restaustenit beim konventionellen und 27 % beim PBF-LB/M-Werkstoff. Dies kann an den
unterschiedlichen Randkohlenstoffgehalten liegen und erklart die abfallenden Hartewerte zum Rand hin.
Auch begrindet das die héhere erreichte Randharte des konventionellen Werkstoffes. Randoxidation ist
auch bei dieser Charge im auersten Randbereich vorhanden. Im Kernbereich ergibt sich ein bainitisches
Geflige mit martensitischen Anteilen, wobei die Verteilung dieser martensitischen Anteile im konventio-

nellen Werkstoff homogener erscheint.

Im Vergleich mit dem konventionellen Werkstoff erscheint das Geflige in Kern und Rand des PBF-LB/M-
Werkstoffs feiner, was sich auch quantitativ in der engeren KorngréRenverteilung im Randbereich wider-
spiegelt. Interessant ist dabei, dass die Korngrofien-Verteilung der héheren CHD sogar enger ist als die
der geringeren CHD. Ebenso interessant ist, warum trotz Fehlen von Korngrenzen stabilisierender Pha-
sen in Form von Aluminiumnitriden bei dieser Einsatzhartecharge kein unregelmafiges Kornwachstum
auftrat. Im Gegenteil, es entwickelte sich eine besonders feinkdrnige Kornstruktur, die sowohl quantitativ
(siehe Abbildung 4-22) als auch qualitativ (siehe Abbildung 4-24b) belegt ist.
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Abbildung 4-23: Gefiige im Rand- (a, c) und Kernbereich (b, d) nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 20MnCr5, CHD
0,8 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-rau (rechts), Nital-Atzung
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Abbildung 4-24: KorngroRen im Randbereich nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 20MnCr5, CHD 0,8 mm, Varian-
ten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-rau (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Hierbei ist wieder auf das im Vergleich zum Niederdruckaufkohlen rasche Erwarmen hinzuweisen, was

sich vorteilhaft auf die Kornstruktur auswirkt. Die mit etwa 3,4 h auf 920 °C langere Aufkohlungsdauer

wirkt sich dagegen nicht stark aus. Auch hier wurde

das beschriebene Vorgehen flr das Nachfahren

der Temperatur-Fiihrung aus dem Einsatzhartepro- % * 2 c “

zess stichprobenartig im Dilatometer untersucht.

Es zeigte sich abweichend von Abbildung 4-24b ein

unregelmaliges Kornwachstum (siehe Abbildung

4-25). Das erhartet die Vermutung, dass das unre- % ‘ ‘

gelmaRige Kornwachstum beim PBF-LB/M Ein-
satzstahl 20MnCr5 und den gewahlten Parametern
des Gasaufkohlens zufallig auftritt. Der Werkstoff-
zustand scheint sich an der Grenze zwischen Fein-
kornstabilitat und inhomogenem Kornwachstum zu

befinden.
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Abbildung 4-25: Kornstruktur infolge des Temperatur-
Zeit-Verlaufs nachgefahren im Dilatometer nach dem Vor-
bild des Gasaufkohlens CHD 0,8 mm, 20MnCr5, span-
nungsarmgegliihter Ausgangszustand
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4.4 17CrNi6-6: Untersuchung des Ausgangszustandes

Die Verarbeitung des Einsatzstahls 17CrNi6-6 im PBF-LB/M-Prozess wurde erfolgreich umgesetzt. Auch
wenn das Kohlenstoffaquivalent von 0,83 % auf eine noch schlechtere Schweileignung als die des
20MnCr5 verweist, reichten 80 °C Plattformtemperatur in Kombination mit einer Energiedichte von
77 JImms3 fiir eine hohe Qualitat des PBF-LB/M-Prozesses aus. Abbildung 4-26 beinhaltet die mikrostruk-
turellen Aufnahmen der Ausgangszustande des 17CrNi6-6 in zwei Schliffrichtungen. Es sind deutliche

Unterschiede zwischen konventioneller und AM-Fertigungskette zu erkennen.

Abbildung 4-26: Gefiige des 17CrNi6-6 PBF-LB/M, liegend gebaut (links) und konventionell (rechts) im Quer- (a, d)
und Léngsschliff (b, c, e, f), mit Kennzeichnung der Baurichtung z, Nital-Atzung
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Der konventionelle Einsatzstahl zeigt ein relativ homogenes Gefiige, welches infolge des Gliihens zur
Erzielung kugeliger Carbide entstanden ist. Es liegt eine ferritische Matrix mit unterschiedlich stark ein-
geformten Carbiden vor. Die Langsschliffansicht (Abbildung 4-26e) zeigt keine Vorzugsrichtung infolge
des formgebenden Prozesses. Der durchschnittliche Hartewert - sowohl im Langs- als auch Querschliff -
betragt 178 HV1 mit einer Standardabweichung 6 HV1. Der PBF-LB/M-Werkstoff ist am Beispiel der Bau-
richtung ,liegend* dargestellt. (D.h. die Stirnflaichen der Zylindergeometrie liegen parallel zur Bauplatt-
form. Die Schliffbilder zugehorig zur Baurichtung ,stehend” befinden sich im Anhang.) Der typische La-
genaufbau infolge des additiven Fertigungsprozesses ist in Abbildungsteil b noch zu erahnen, wahrend
dieser im Querschliff (Abbildungsteil a) erwartungsgemal nicht zu sehen ist. Charakteristisch flr diesen
Prozess ist die zyklische Wiedererwarmung der bereits geschmolzenen Materiallagen. Gleichzeitig sorgt
die Kombination aus hohen Abkuhlraten und darauffolgenden weiteren Warmeeintrag flr das resultie-
rende Uberwiegend bainitische und sehr feinkdrnige Gefige. Dass das PBF-LB/M-Gefiige nach dem
Spannungsarmgliihen als ,Uberwiegend bainitisch* beschrieben wird, riihrt aus dem Vergleich mit ent-
sprechenden Bildtafeln des 18CrNi8 von Schrader et al. [28]. Diese Feinkdrnigkeit bleibt auch wahrend
des Spannungsarmgliihens erhalten. Die Hartewerte liegen unabhéngig von Baurichtung und Schliff-
ebene bei 330 HV1 mit einer Standardabweichung 8 HV1. Beim Vergleich dieser Hartewerte mit Abbil-
dung 2-2 unter Annahme eines Kohlenstoffgehalts kurz unter 0,2 Ma.-% wird die These bestatigt, dass
es sich hierbei um ein Uberwiegend bainitisches Geflige handelt. Die hohe Werkstoffharte im spannungs-
armgegluhten Zustand liegt oberhalb der Werte, die im Rahmen der Literaturrecherche zusammengetra-
gen wurden (siehe Tabelle 2-5). Am nachsten dran befindet sich die Legierung E185 AMPO aus der
Studie von Aumayr et al. [81] mit einem Hartewert 38 HRC, entspricht ca. 385 HV10, im wie-gebauten
Zustand. Diese Legierung besitzt groRe Ahnlichkeit mit einem Einsatzstahl 16NiCr4, was méglicherweise

erklart, warum diese Ergebnisse den vorliegenden Messungen am nachsten sind.

Eine relative Werkstoffdichte von 99,9 % bei einer Schichtdicke von 50 um ist ein sehr gutes Ergebnis.
Erganzend zur Charakterisierung des Ausgangszustandes sind die gemittelten Ergebnisse zur Messung
der Oberflachenrauheit Tabelle 4-2 zu entnehmen. In Abhéngigkeit der Baurichtung ergeben sich unter-
schiedlich raue Bauteiloberflachen. Das ist bereits aus der Literatur bekannt [13,114]. Die Rauheit der
PBF-LB/M-Oberflachen liegt im Vergleich zum konventionellen Einsatzstahl deutlich hdher. Der Unter-
schied zwischen den Oberflachenrauheiten beider Baurichtungen ist klar ersichtlich. Sowohl Anlagencha-
rakteristika als auch die Parameterwahl tragen zu diesem Ergebnis bei. Die Werte liegen zum Teil in
hoheren Bereichen als die in den genannten Literaturdaten, wobei jedoch auf Abweichungen zwischen

optischer und taktiler Rauheitsmessung hinzuweisen ist.
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Tabelle 4-2: Mittelwerte der Rauheitsmessungen des 17CrNi6-6 vor dem Einsatzharten

Rz in ym Rain pym Rtin pm
gedreht ,glatt* 6,5 1,0 14,6
liegend gebaut ,rau’ 124,2 19,7 129,3
stehend gebaut ,rau” 195,1 34,4 203,1

Eine Interpretation dieser Rauheitswerte (ebenso derer des 20MnCr5 aus Tabelle 4-1) ist nicht trivial
aufgrund der Zusammenhange mit den Parametern des PBF-LB/M-Prozesses sowie den Pulvereigen-
schaften. Bezogen auf die hier gemessenen Werte, stellen sowohl der Energieeintrag als auch die Ori-
entierung der Bauteiloberflachen die entscheidenden Faktoren dar. Je hdher der Energieeintrag gewahlt
wird, desto hohere Oberflachenrauheiten werden generiert (Vergleich 17CrNi6-6 mit 77 J/mm?® und
20MnCr5 mit 64 J/mm?®). Daruber hinaus entstehen bei Flachen, die senkrecht zur Baurichtung liegen,
Anhaftungen weiterer Partikel aus dem Pulverbett. Je héher der Energieeintrag liegt, desto mehr Anhaf-
tungen passieren und desto hoher ist die resultierende Oberflachenrauheit. Bei einem geringeren Ener-
gieeintrag gleichen sich die Oberflachenrauheiten trotz unterschiedlicher Orientierung im Raum (siehe
Tabelle 4-1).

4.5 17CrNi6-6: In-situ-Untersuchungen zur Umwandlungskinetik
451 Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Verhalten

Das resultierende ZTA-Diagramm des konventionell verarbeiteten Werkstoffs in Abbildung 4-27b ent-
spricht beziglich der Umwandlungstemperaturen den Erwartungen. Geringfiigige Unterschiede bei einem
Vergleich mit Literaturdaten ergeben sich durch Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung
und dem Ausgangszustand des Werkstoffgefiiges vor Versuchsbeginn (siehe [103] S. 54-77). Beziiglich
der Korngrolien ergeben sich jedoch in der Literatur hohere Werte, als es in den vorliegenden Daten der
Fall ist, insbesondere was die hdheren Temperaturbereiche betrifft. Beispielsweise bei einer Erwarmrate
0,1 K/s und einer Temperatur 1100 °C betragt die gemittelte KorngréRen-Kennzahl nach ASTM zwischen
6 und 5. Dem ZTA-Diagramm aus der Literatur ist zu entnehmen, dass hier eine KorngroRen-Kennzahl
nach ASTM mit einem Wert zwischen 3 und 2 vorliegt. Die Feinkornstabilitit des hier untersuchten kon-
ventionellen Werkstoffs ist also deutlich ausgepragter. Das ZTA-Diagramm des PBF-LB/M-Werkstoffs
weist einen sehr ahnlichen Verlauf der Umwandlungstemperatur Ac1 auf. Das sehr viel feinkornigere Ge-
flige blieb noch nach einer finfstindigen Gliihbehandlung erhalten, was sich im ZTA-Schaubild deutlich
widerspiegelt. Die Ac3-Temperatur fallt etwas geringer aus und zeigt auerdem einen Anstieg hin zu den
geringeren Erwarmraten 0,1 bzw. 0,01 K/s. Die gleiche Beobachtung wurde auch beim 20MnCr5 ge-
macht.
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Abbildung 4-27: ZTA-Diagramme des Werkstoffs 17CrNi6-6 mit Angabe der mittleren ASTM-KorngréRe, a) PBF-LB/M,

b) konventionell
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Auch der Einsatzstahl 17CrNi6-6 wurde einer differenzierten KorngréRenauswertung nach den ZTA-Un-
tersuchungen unterzogen, welche nachfolgend in Abbildung 4-29 graphisch dargestellt ist. Die Differen-
zierung der auftretenden KorngréRen-Kennzahlen erfolgte auch hier in Abhangigkeit der Erwarmraten
und Maximaltemperaturen mit schraffierter Kennzeichnung der kritischen und unzulassigen KorngroRen-
bereiche. Weitere Angaben zum Vorgehen und zur Darstellungsweise sind den Abschnitten 3.8 und 3.10
zu entnehmen. Positiv zu bewerten ist, dass fur den PBF-LB/M-Werkstoff nur in Kombination von langsa-
men Erwarmraten und besonders hohen Tempe-
raturen kritisches bis hin zu unzulassigem Korn- | B
wachstum entsteht. Konkret sind hiervon die Kom-  §
binationen aus 0,1 bzw. 0,01 K/s und 1150 bzw. %
1050 °C betroffen. Die KorngroRen-Verteilungen
des PBF-LB/M-Werkstoffs sind insgesamt feinkor-
niger ausgepragt als die des konventionellen
Werkstoffs. Die metallographischen Aufnahmen
weisen zum Teil unregelmaRiges Kornwachstum

auf (siehe beispielsweise Abbildung 4-28). Die %

,groberen“ Korner fallen aus dem Grunde auf,

Abbildung 4-28: UnregelméaBiges Kornwachstum des

dass sie im Vergleich zur umliegenden feinkdrni- ~ 17CrNié-6 PBF-LB/M; Peaktemperatur 850 °C, Erwarmrate
0,1 Kis, Bechet-Beaujard-Atzung

gen Werkstoffstruktur beurteilt werden. Das heil’t

auch im Falle von Abbildung 4-28, dass bei 850 °C die grobsten Kérner ,nur* der Kennzahl 6 zugeordnet
werden. Dennoch entsteht lokal gesehen ein Mischkorngefiige, da die umliegenden Kérner deutlich feiner
sind.

Der konventionelle Vergleichswerkstoff zeigt erstmals bei der Kombination 0,1 K/s Erwérmrate und
1150 °C Maximaltemperatur unzulassiges Kornwachstum. Fiir eine langsamere Erwarmrate 0,01 K/s tre-
ten bei Maximaltemperaturen 850 bis 900 °C noch zulassige Korngrofien auf, bei hdheren Temperaturen
werden diese jedoch zu grob. Insgesamt stellen alle diese Korngréfenverteilungen eine gute Ausgangs-
situation fir die nachfolgenden Schritte einer Warmebehandlung des Einsatzhartens dar. Der PBF-LB/M-
Werkstoff scheint sogar in einigen Parameter-Konstellationen vorteilhaft feinkrniger zu sein.



4.5 17CrNi6-6: In-situ-Untersuchungen zur Umwandlungskinetik

79

a) KorngréRenkennzahl G e) KorngréRenkennzahl G
14 12 10 8 6 4 2 0 14 12 10 8 6 4 2 0
99‘87 L 1 1 1 1 1 1 1 1 1 L L 1 1 1 1 1 1 1 1 L 1 1 L L L 1 1 1
97,72 . \
f 90% v
= 84,13 / : /
Q
=y
2
3 50,00+ E
£
[=
[}
£ 15,871 R
£
3 = G<5 > G<5
2,284 4
0.10 Erwarmrate 0,01 K/s Erwarmrate 0,01 K/s
' 10°% 10 103 102 10" 107 1071
b) 14 12 10 8 6 4 2 0 f) 14 12 10 8 6 4 2 0
99‘87 L 1 L 1 L 1 1 1 1 / 1 L 1 1 1 1 1 1 1 1 1 L 1 L L L 1 1 1 1
97,724 / b
2 90% 90% N
= 84,134 4 /
Q
-
2
5 50,00 ]
«0
E=-
[=
[}
£ 15,871 7 d J
g S
a > G<5 g > G<5
2,284 b
0.10 Erwarmrate 0,1 K/s| : i i Elrwarmratclo.ﬂ K/s|
C)‘ 0% 10 10° 102 10" ) 10°  10*  10° 102 10"
14 12 10 8 6 4 2 0 g 14 12 10 8 6 4 2 0
99‘87 1 1 | 1 1 1 1 1 1 L 1 | 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 | 1
97,72+ \ . \
i‘ 90% N 90% \
= 84,134 B
Q
o
2
5 50,001 1
0
=
c
Q
£ 15,87 b
E £9)
(g £) = G<5 A = G<5
2,284 N E A
&
010 Erwarmrate 1 K/s Erwarmrate 1 K/s
d 10°® 10* 10° 102 10" h 10° 10 10° 102 1071
) 14 12 10 8 6 4 2 0 ) 14 12 10 8 6 4 2 0
99,87 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 L L 1 1 1 1 1 1 1 L 1 L L 1 1 L 1
97,724 \ b \
3:;' 90% & 90% \
= 84,131 i
2
o
3 50,00+ .
=
[=
[
£ 15,871 R
£ £}
a s G5 & > G5
2,284 S b ~
0.10 Erwarmrate 10 K/s Erwarmrate 10 K/s
10° 104 103 10 107" 105 104 103 102 1071

2 2

Komnflache in mm Kornflache in mm

Abbildung 4-29: KorngroRen PBF-LB/M (links) und konventionell (rechts) 17CrNi6-6 nach DIN EN ISO 643 [108] in
Abhangigkeit von Erwdrmrate und Maximaltemperatur; schraffierter Diagrammbereich entspricht
nicht tolerierbarem Grobkorn
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4.5.2. Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Verhalten

Auch fiir den Einsatzstahl 17CrNi6-6 erfolgte die Aufnahme von insgesamt vier ZTU-Diagrammen, die
stellvertretend fir den Rand- bzw. Kernbereich eines einsatzgeharteten Bauteils stehen. Die ZTU-Dia-
gramme im nicht aufgekohlten Zustand (,Kernbereich“) entsprechen dem Prozess des Direkthartens. Da
eine Aufkohlung nicht im Dilatometer moglich war, entsprechen die ZTU-Diagramme im aufgekohlten
Zustand (,Randbereich®) folglich dem Prozess des Einfachhartens. Die Durchkohlung dieser Dilatometer-
Proben erfolgte in einem vorgelagerten Prozess im Ofen mit anschlieRender langsamer Abkuhlung. Wah-
rend die ZTU-Schaubilder des PBF-LB/M-Werkstoffes flir sich stehen (siehe Abbildung 4-30), wurden fur
eine bessere Vergleichbarkeit dessen Umwandlungsbereiche in die Darstellungen des konventionellen
Werkstoffes (mit roten Linien) tbertragen (siehe Abbildung 4-31). Die eigetragenen Zahlen beziehen sich
hier jedoch ausschlieRlich auf die Gefugeanteile bzw. Hartewerte des konventionellen Werkstoffes. Die
Schaubilder entsprechen bezlglich der Umwandlungstemperaturen und auftretenden Gefligebestand-
teile den Erwartungen (vgl. z.B. ZTU-Diagramme des 18CrNi8 in [28]): nach der Aufkohlung erfolgt die
Austenitumwandlung bei niedrigeren Temperaturen in einem engeren Temperaturintervall, wahrend die
Martensit-Starttemperatur und die kritische Abkiihlrate deutlich herabgesetzt werden. Der erhdhte Koh-
lenstoffgehalt fiihrt auRerdem zum Wegfall der Ferrit- und Bainit-Umwandlungsbereiche. Die Schaubilder
von konventionell und PBF-LB/M zeigen eine gute Ubereinstimmung und unterscheiden sich nur gering-
fligig. Die Legierungsfaktoren stellen folglich einen guten Indikator fiir das zu erwartende Harteergebnis

dar.

Die kritische Abkihlrate im nicht aufgekohlten Zustand des PBF-LB/M-Werkstoffs fallt gegenliber dem
konventionell gefertigten Zustand etwas geringer aus ebenso wie die Martensit-Starttemperatur. Grund
dafiir sind die héheren Chrom- und Nickelgehalte. Interessant ist auerdem, dass sich in Richtung der
niedrigeren Abkuhlraten unterschiedliche Verhaltnisse der Gefligebestandteile Ferrit und Perlit bilden. Es
ist davon auszugehen, dass langsam genug abgekihlt wurde und die Perlitbildung nicht aufgrund zu
hoher Abkiihlraten unterdriickt wurde. Beim Vergleich der ZTU-Diagramme eines 15CrNi6 und eines
18CrNi8 in der Literatur (siehe [32]) zeigt sich, dass bei letzterem mehr Perlit als bei ersterem gebildet
wird. Diese Beobachtung ist also ebenso auf die hdheren Legierungsgehalte vom PBF-LB/M-Werkstoff
zurtickzuflihren. Weiterhin liegen die Umwandlungstemperaturen des PBF-LB/M-Werkstoffs im Vergleich
etwas weiter auseinander. Chrom und Silizium sind bekannt dafir, die Umwandlungspunkte zu héheren

Temperaturen zu verschieben [116]. Insgesamt stimmen die ZTU-Diagramme gut tberein.
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Abbildung 4-30: ZTU-Diagramme des 17CrNi6-6 PBF-LB/M ohne (oben) und mit (unten) Aufkohlung
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Abbildung 4-31: ZTU-Diagramme des konventionellen 17CrNi6-6 ohne (oben) und mit (unten) Aufkohlung; im Ver-
gleich die Umwandlungslinien in rot des PBF-LB/M-Werkstoffs
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Dariiber hinaus lasst die Ubereinstimmung der ZTU-Diagramme im aufgekohlten Zustand darauf schlie-
RRen, dass die Gefligezustande aufgrund der Durchkohlung und anschlieBend langsamen Abkiihlung sich
gut angenahert haben. Anhand einer Stichprobe wurden die KorngroRenverteilungen (nach ISO) des
PBF-LB/M- und des konventionellen Werkstoffs sowohl im aufgekohlten, als auch im nicht-aufgekohlten
Zustand ausgewertet. FUr eine tg5-Zeit 3 s im nicht-aufgekohlten Zustand ergaben sich gemittelte Korn-
groRen-Kennzahlen G = 10 (konventionell) und G = 9 (PBF-LB/M). In beiden Fallen ergaben sich, wenn
auch unterschiedlich in ihrer Anzahl, die grobsten Korner mit G = 6. Nach der Aufkohlung und bei einer
ts;s-Zeit 33 s drehte sich diese Differenz um, wobei beim PBF-LB/M-Werkstoffe ein Maximalwert G = 6

und beim konventionellen Werkstoff ein Maximalwert G = 5 auftrat.
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Abbildung 4-32: Kornwachstum des konventionellen (a) und PBF-LB/M (b) 17CrNi6-6, nach Durchkohlung auf etwa

0,6 Ma.-% C und dilatometrischer Untersuchung (Erwarmen mit 2 K/s, 870 °C 10 min) Abkiihlen tss-

Zeit 33 s, Bechet-Beaujard-Atzung

Das bedeutet, dass der konventionelle Werkstoff durch den Durchkohlungsprozess Kornwachstum erfah-
ren hat. Im Gegenteil dazu bedeutet die zweifache Umwandlung in den Austenit und aus dem Austenit
zuriick fir den zuvor spannungsarmgegliihten PBF-LB/M-Werkstoff eine Kornfeinung, wobei auch hier
erste Tendenzen zu UnregelmaRigkeiten in der Kornstruktur erkennbar sind (siehe Abbildung 4-32). Un-
terschiede in Festigkeiten bzw. Hartewerten aufgrund verschieden ausgepragten Feinkorns sind im Falle
des 17CrNi6-6 nicht aufgefallen.

Restaustenit konnte metallographisch nicht sicher nachgewiesen werden. Aus den Dilatometerkurven der
martensitischen Umwandlung ergibt sich beim Vergleich von aufgekohltem und nicht aufgekohltem Zu-
stand, dass die martensitische Umwandlung bei letzterem noch nicht abgeschlossen ist (siehe Abbildung
4-33a), d.h. Restaustenit zu erwarten ware. Es fallt auf, dass im aufgekohlten Zustand kleine Ausschei-
dungen wie Carbide - bevorzugt an Korngrenzen - entstehen (siehe Abbildung 4-33b). Das betrifft beim
PBF-LB/M-Werkstoff alle Abkiihlkurven ausgenommen diejenige, bei der 100 % Perlit entsteht. Beim kon-
ventionellen Werkstoff tritt diese Beobachtung bis einschlieflich einer tgs-Zeit von 150 s auf.
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Abbildung 4-33: a) Dilatometerkurven der martensitischen Umwandlung des konventionellen 17CrNi6-6 ts;s-Zeit 3 s,
b) Carbide in martensitischer Matrix ts;s-Zeit 80 s am Beispiel des 17CrNi6-6 PBF-LB/M nach Aufkoh-
lung

4.6 17CrNi6-6: Charakterisierung der Einsatzharteergebnisse

Im folgenden Kapitel werden in der gleichen Vorgehensweise wie zuvor beim 20MnCr5 die Einsatzhér-
teergebnisse des 17CrNi6-6 vorgestellt. Zuerst erfolgt die Betrachtung des niederdruckaufgekohlten und
gasabgeschreckten Zustandes mit geringer und erhohter Einsatzhéartetiefe, anschlieRend werden ebenso
die Ergebnisse der gasaufgekohlten und dlabgeschreckten Zustande diskutiert. Der Referenzzustand ist
anhand schwarzer Kurven/ Balken/ Markierungen erkennbar. Liegend gebaute PBF-LB/M-Proben sind in
Rottdnen gehalten, stehend gebaute in Blauténen. Alle Tiefenverlaufe sind aus Griinden der Ubersicht-
lichkeit ohne Fehlerbalken dargestellt. Abbildungen mit den ermittelten Ergebnisstreuungen kdnnen dem

Anhang entnommen werden, ebenso wie weitere Schliffbilder.
4.6.1 Niederdruckaufgekohlter Zustand CHD 0,3 mm

Das Niederdruckaufkohlen mit angeschlossener Hochdruckgasabschreckung filhrt beim PBF-LB/M-
Werkstoff unabhangig von der Baurichtung beziiglich Harte- und Kohlenstofftiefenverlaufe zu einem zu-
friedenstellenden Einsatzharteergebnis (siehe Abbildung 4-34). Die C- und Harteprofile der Variante PBF-
LB/M-liegend-rau stimmen gut mit denen der konventionellen Referenz Uberein. Es ergibt sich eine CHD
von 0,36 mm. Die Aufkohlungstiefe fir alle Verlaufe streut zwischen 0,32 und 0,35 mm. Interessant ist,
dass der C-Verlauf der Variante PBF-LB/M-stehend-rau einen deutlich héheren Randkohlenstoffgehalt
(Randabstand 100 um) von 0,86 Ma.-% aufgrund der Oberflachenrauheit besitzt, der dann steil ins Werk-
stoffinnere hinein abféllt und ab 0,3 mm Randabstand unterhalb der anderen Profile verlauft. Die Rand-
kohlenstoffgehalte (Randabstand 100 um) des konventionellen Werkstoffs liegen im Mittel bei
0,55 Ma.-%, die der Variante PBF-LB/M-liegend-rau bei 0,65 Ma.-%. Die Randhértewerte aller Varianten
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liegen in einem ahnlichen Bereich von 840 bis 857 HV1. Der Hartetiefenverlauf der Proben PBF-LB/M-
stehend-rau folgt dem C-Profil und erreicht eine etwas geringere CHD von 0,34 mm. Damit wird ein typi-
scher Streubereich fir Einsatzharteergebnisse abgedeckt. Im Kernbereich werden Hartewerte um 324
bis 334 HV1 in den PBF-LB/M-Werkstoffen und knapp darunter mit 311 HV1 in den konventionellen Re-
ferenzen erreicht. Trotz erhdhter Legierungsgehalte im PBF-LB/M-Werkstoff sind in diesen Einsatzhar-
teergebnissen keine besonderen Unterschiede ersichtlich. Weder wird eine erhohte Einhartbarkeit er-

reicht, noch machen sich verschiedene kritische Abkihlgeschwindigkeiten bemerkbar.
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Abbildung 4-34: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngroRenverteilung in der Randschicht des 17CrNi6-6
nach dem Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken mit CHD 0,35 mm

Diese Erkenntnis betrifft auch die resultierenden Gefiige beider Werkstoffe (siehe Abbildung 4-36): die
Randbereiche sind martensitisch umgewandelt, der Kernbereich besteht Gberwiegend aus Bainit, ver-
mischt mit feinen martensitischen Anteilen, und durchsetzt von einzelnen Ferritkdrnern. Erwartungsge-
maR fur einen Prozess unter Sauerstoffausschluss konnte keine Randoxidation beobachtet werden. Auch
ist bei der Variante PBF-LB/M-stehend-rau trotz deutlich héherem Randkohlenstoffgehalt kein Verlauf mit
absinkender Randharte aufgetreten, wie er durch die Existenz von Restaustenit oftmals induziert wird.

Die anderen beiden mittleren Kohlenstoffgehalte bis 0,65 Ma.-% liegen im Bereich dessen, was die DIN
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17022-3 fir eine restaustenitarme Randschicht empfiehlt [27]. Ob Restaustenit bei dem deutlich hoheren

C-Gehalt entstanden ist, ist auf den metallographischen Schliffbildern nicht sicher nachweisbar.

Bei genauerer Betrachtung von Abbildung 4-36c fallen im Detail (siehe Abbildung 4-35) viele kleine
Punkte zwischen den Martensitnadeln auf, was die Existenz ausgeschiedener Chrom-Carbide bedeuten

kann. (Diese sind in kleinerer Anzahl auch bei der

liegend gebauten Variante vorhanden. Vergleiche
auch Abbildung 4-33b.) Das wére eine Erklarung , 3
dafiir, warum mdglicherweise kaum Restaustenit

gebildet wurde. Die auftretenden Korngrofien-

Kennzahlen im Randbereich weisen beim PBF- 273 . 1
LB/M-Werkstoff eine vergleichsweise breiter ge- ) -"' .1:

streute Verteilung auf. Schon die Flachenanteile | = & ¢ ¥ {\ T P R
der Kérner mit G = 4 betragen knapp 10 %. Das | i g % M 4%

R . ) 20 ym
R ey k& o ,—“

o _ Abbildung 4-35: Detailaufnahme Randbereich des
4-34) als auch qualitativ bei der Betrachtung der 17¢rNi6-6 nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken,
CHD 0,3 mm, PBF-LB/M-stehend-rau, Nital-Atzung

zeigt sich sowohl quantitativ (siehe Abbildung

Schliffbilder nach der Bechet-Beaujard-Atzung
(siehe Abbildung 4-37).

Offensichtlich wirken sich auch hier der geringe Aluminiumgehalt und die damit fehlenden Aluminium-
nitride aus, die das Kornwachstum hemmen wirden. Scheinbar kann an die vielversprechende Aus-
gangssituation, die anhand der ZTA-Diagramme und der dortigen KorngroRen-Verteilungen in Abschnitt
4.5.1 geschildert wurde, im realen Einsatzhartebetrieb nicht angeknupft werden. Es ist gut mdglich, dass
ebenso wie beim 20MnCr5 der mehrstufige und sehr langsame Erwarmprozess das unregelmafige Korn-
wachstum begunstigt. Auch bei der Durchkohlung der Dilatometerproben wurde mehrstufig erwarmt bis
900 °C (siehe Abbildung 3-3) und es wurden erste Tendenzen unregelméRigen Kornwachstums beo-
bachtet. Die unregelmafige Kornstruktur im vorliegenden Fall ist jedoch noch extremer ausgepragt und
inakzeptabel fur dynamisch beanspruchte Bauteile. Ein Vergleich mit der Legierung von Aumayr et al. ist
nur eingeschrankt méglich, da zu wenige Informationen bekannt sind [81]. Die hier ermittelten Randhér-
tewerte liegen oberhalb der dort gemessenen 720 HV0,5. Beim Vergleich mit den weiteren Ergebnissen
aus dem Stand der Technik und denen zum 20MnCr5 reiht sich der 17CrNi6-6 hier unauffallig mit ein. Die
gebildeten Carbide knnten von besonderem Interesse sein, um in Zukunft mit méglichen Uberkohlungen
z.B. aufgrund rauerer Oberflachen von PBF-LB/M-Bauteilen umzugehen.
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Abbildung 4-36: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des
17CrNi6-6, CHD 0,3 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-rau (rechts), Nital-
Atzung
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Abbildung 4-37: KorngroRen im Randbereich nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des 17CrNi6-6, CHD
0,3 mm, Varianten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-rau (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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4.6.2 Niederdruckaufgekohlter Zustand CHD 1,0 mm

Das Niederdruckaufkohlen mit angeschlossener Hochdruckgasabschreckung filhrt beim PBF-LB/M-
Werkstoff unabhangig von der Baurichtung auch bei einer hdheren Einsatzhéartetiefe beziiglich Harte- und
Kohlenstofftiefenverlaufen zu einem zufriedenstellenden Einsatzharteergebnis (siehe Abbildung 4-38).
Beim Vergleich mit den Ergebnissen des Referenzwerkstoffs zeigt sich bei einer gleich hohen Aufkoh-
lungstiefe (etwa 0,9 mm) eine etwas streuende Einsatzhartetiefe um einen Bereich 0,9 - 1,2 mm. Diese
Streuung innerhalb einer Charge ist praxistblich. Es ist dennoch festzustellen, dass raue Oberflachen
offensichtlich eine hohere Kohlenstoffaufnahme begunstigen. Dass die Kurvenverlaufe der stehend ge-
bauten PBF-LB/M-Proben mit rauer Oberflache wie auch schon bei der geringeren CHD so herausste-
chen, hangt mit der héheren Oberflachenrauheit zusammen (siehe Tabelle 4-2 und weitere Erklarungen
in Abschnitt 4.3.2). Somit wurde hier ein maximaler Randkohlenstoffgehalt (Randabstand 140 um) von
0,98 Ma.-% erreicht. Die Variante liegend-rau liegt mit 0,82 Ma.-% etwas darunter, wahrend die glatten
Oberflachen C-Gehalte zwischen 0,72 und 0,74 Ma.-% zur Folge haben.
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Abbildung 4-38: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngréRBenverteilung in der Randschicht des 17CrNi6-6
nach dem Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken mit CHD 1,0 mm

Die daraus resultierenden Randhartewerte betragen 829 bis 852 HV1. Die Variante liegend-rau liegt mit

einer etwas geringeren Randharte 801 HV1 bereits darunter und wird noch unterboten von der Variante
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stehend-rau mit 678 HV1. Diese stark zum Rand hin absinkenden Hartewerte lassen auf hohe Restaus-
tenit-Gehalte schlielen. So ergab auch die Untersuchung mittels Rontgendiffraktometrie bei einem Rand-
abstand von 100 £10 pm 28 % Restaustenit beim PBF-LB/M- (rau) und 22 % beim konventionellen Werk-
stoff. Im Kernbereich liegen die konventionellen Proben mit 305 bis 310 HV1 etwas unterhalb der PBF-
LB/M-Proben mit 315 bis 335 HV1 als Folge der geringeren Legierungsgehalte. Die sehr hohe Kohlen-
stoffaufnahme der Variante stehend-rau spiegelt sich im Harteprofil durch eine maximale Harte von etwa
840 HV1, die jedoch erst bei einem Randabstand von 0,6 mm erreicht wird. Die Chrom-Nickel-Legierung
scheint sensitiver im Vergleich zum Mangan-Chrom-legierten Einsatzstahl auf die Rauheit zu reagieren.
Die starke Eindiffusion von Kohlenstoff war schon bei der geringeren CHD beobachtbar, was beim
20MnCr5 nicht der Fall ist.

Das martensitische Gefiige im Randbereich ist beispielhaft in Abbildung 4-39 dargestellt. Austenitische
Anteile kdnnen bildlich mit der Nital-Atzung nicht von den martensitischen Anteilen unterschieden werden.
Es sind auch hier einige wenige Carbide in der Randschicht sichtbar. Erwartungsgemal konnte keine
Randoxidation beobachtet werden. Das Vorhandensein von Restaustenit wurde durch die Ergebnisse der
Rontgendiffraktometrie und der Harteprifung nachgewiesen. Wenn entsprechende Bauteile angelassen
werden, konnte dieser Gehalt bereits auf einen annehmbaren Wert gesenkt werden. Dennoch ist die
Entscheidung, ob PBF-LB/M-Bauteile aus 17CrNi6-6 im wie-gebauten Zustand mit hoher Rauheit in den
laufenden Betrieb mit konventionellen Einsatzharteparameter einchargiert werden sollten, mit Bedacht zu

treffen. Weniger hohe Randkohlenstoffgehalte sollten in Betracht gezogen werden.

Im Kernbereich ergibt sich ein Uberwiegend bainitisches Geflige, wobei auch martensitische und verein-
zelt ferritische Anteile sichtbar sind. Die metallographischen Aufnahmen des PBF-LB/M- und konventio-
nellen Werkstoffs sind gut miteinander und mit den Bildern der geringeren CHD vergleichbar. Dabei er-
scheint auch hier das Kerngeflige des konventionellen Werkstoffs etwas homogener. Die ermittelte Korn-
groRenverteilung hat sich im Vergleich zur geringeren Einsatzhartetiefe noch problematischer entwickelt.
Die auftretenden KorngroRen-Kennzahlen im Randbereich weisen beim PBF-LB/M-Werkstoff unabhan-
gig von der Oberflachengite eine unzuldssige und deutlich breiter gestreute Verteilung als bei der kon-
ventionellen Referenz auf. Das unregelméaRige Kornwachstum zeigt sich auch bei der Betrachtung der
Schiiffbilder nach der Bechet-Beaujard-Atzung (siehe Abbildung 4-40). Zusétzlich zum Kornwachstum
wahrend des Erwarmprozesses wirken sich die héhere Aufkohlungstemperatur (950 statt 920 °C) und -
dauer (5,5 statt 2 h) sichtbar negativ aus. Die KorngroRenverteilung des konventionellen Werkstoffs da-
gegen ist regelmaRig und im Normbereich.



4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4-39: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des
17CrNi6-6, CHD 1,0 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-glatt (rechts), Nital-

Abbildung 4-40: KorngroBen im Randbereich nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des 17CrNi6-6, CHD
1,0 mm, Varianten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-glatt (b), Bechet-Beaujard-Atzung




4.6 17CrNi6-6: Charakterisierung der Einsatzharteergebnisse 91

4.6.3 Gasaufgekohlter Zustand CHD 0,5 mm

Das Gasaufkohlen mit angeschlossener Olbadabschreckung fiihrt beim PBF-LB/M-Werkstoff unabhéngig
von der Baurichtung zu einem zufriedenstellenden Einsatzharteergebnis (siehe Abbildung 4-41). Die Auf-
kohlungstiefe streut in einem Bereich von 0,35 - 0,4 mm. Die Randkohlenstoffgehalte in einem Randab-
stand von 100 um umfassen einen Bereich von 0,64 Ma.-% beim konventionellen bzw. 0,72 bis 0,81 Ma.-
% beim PBF-LB/M-Werkstoff. Infolge unterschiedlich hoher Oberflachenrauheit kommt es zu erhohten
Randkohlenstoffgehalten, insbesondere fiir die Variante stehend-rau. (Siehe firr weitere Ausfihrungen
die Abschnitte 4.3.2 und 4.6.2.) Den Kohlenstoffprofilen folgen entsprechende Hartetiefenverlaufe. Die

Randhartewerte liegen in einem relativ engen Bereich zwischen 823 und 852 HV1.
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Abbildung 4-41: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngréBenverteilung in der Randschicht des 17CrNi6-6
nach dem Gasaufkohlen/Olabschrecken mit CHD 0,5 mm

Aufgrund der héheren Kohlenstoffdiffusion ins Innere der PBF-LB/M-Werkstoffe betragt die CHD etwa
0,53 mm statt 0,45 mm bei den konventionellen Proben. Infolge der héheren Legierungsgehalte umfas-
sen die Kernharten der PBF-LB/M-Werkstoffe einen Bereich 430 bis 443 HV1 im Vergleich zur konventi-
onellen Referenz mit etwa 428 HV1. Die Differenz der Kernharten zueinander stimmen gut mit den vor-

herigen Beobachtungen zum 17CrNi6-6 tberein.
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Abbildung 4-42: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 17CrNi6-6,
CHD 0,5 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-rau (rechts), Nital-Atzung

Abbildung 4-43: KorngréRen im Randbereich nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 17CrNi6-6, CHD 0,5 mm, Varian-
ten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-rau (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Jedoch sorgt die schroffere Olabschreckung im Vergleich mit der Gasabschreckung erwartungsgema®
fir allgemein hdhere Kernhartewerte. Besonders erfreulich ist die Feststellung, dass sich die KorngréRen-
Verteilung der PBF-LB/M-Proben in einem zulassigen Rahmen bewegt. Der Flachenanteil mit Kérnern
G = 3 bzw. 4 liegt unter 10 %. Doch noch immer kommt die Verteilung nicht an die des konventionellen
Werkstoffs heran, was auch die Schliffbilder nach Bechet-Beaujard-Atzung bestatigen (siehe Abbildung
4-43).

Das Geflige im Randbereich aller Proben ist martensitisch umgewandelt (siehe beispielhaft in Abbildung
4-42). Restaustenit ist im Schliffbild mit Nital-Atzung nicht sichtbar - dessen Existenz wird jedoch aufgrund
der hohen Kohlenstoffgehalte und des teilweisen Absinkens der Hartewerte in Richtung Probenrand ver-
mutet. Randoxidation ist vorhanden und bei den PBF-LB/M-Werkstoffen (hier sind ausschlieflich Proben
mit rauer Oberflache untersucht worden) deutlich ausgepragter. In diesem Zusammenhang ist sowohl auf
die erh6hte Oberflachenrauheit als Einflussfaktor hinzuweisen und auch auf den erhéhten Chromgehalt,
der zu einer erhdhten Menge von abgebundenen Oxiden flihren kann [81]. Im Kernbereich ergibt sich ein
homogenes bainitisches Gefiige mit martensitischen Anteilen, was zur Wirkungsweise der Olabschre-
ckung und den entstandenen Kernhartewerten passt. Dabei erscheint das PBF-LB/M-Gefuge geringfiigig

grober ausgepragt zu sein.
4.6.4 Gasaufgekohlter Zustand CHD 0,8 mm

Das Gasaufkohlen mit angeschlossener Olabschreckung fiihrt beim PBF-LB/M-Werkstoff bei einer hhe-
ren CHD zu einem etwas heterogeneren Bild der Einsatzharteergebnisse (siehe Abbildung 4-44). Die
Ergebnisse des PBF-LB/M-Werkstoffs bzgl. C-Gehalt und Harte streuen dabei starker als bei geringerer
CHD. Die Aufkohlungstiefe umfasst fiir alle Proben mit ,glatter Oberflache einen Bereich von
0,5- 0,6 mm, wahrend diese fiir die Proben mit rauer Oberflache bei 0,7 mm liegen. Letztere zeigen an-
hand der Tiefenverlaufe deutlich erhdhte C-Gehalte bis etwa 1,2 mm. Auch die Randkohlenstoffgehalte
(Randabstand 100 um) sind entsprechend unterschiedlich: bei rauer Oberflache zwischen 0,88 und
0,91 Ma.-% bzw. bei glatter Oberflache zwischen 0,66 und 0,71 Ma.-%. Die erhdhte Oberflachenrauheit
begunstigt die Kohlenstoffaufnahme wieder stark. Die maximalen Randhartewerte in dieser Charge wer-
den bei den Proben mit ,glatter” Oberflache erreicht und liegen zwischen 852 und 866 HV1. Die Proben
mit rauer Oberflache unterliegen der Restaustenit-Bildung, was das Absinken der Hartewerte zum Rand
hin erklart. Die Variante liegend-rau erreicht noch 808 HV1, die Variante stehend-rau 767 HV1. Die ront-
genographische Restaustenit-Bestimmung bei einem Randabstand von 100 £10 um bestatig diese An-
nahme. Sie ergab Werte von 18 % Restaustenit beim konventionellen Werkstoff, 25 - 27 % beim PBF-
LB/M-Werkstoff mit rauer Oberflache und 22 % bei glatter Oberflache. Dies ist mit den unterschiedlichen

Randkohlenstoffgehalten zu begriinden.
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Abbildung 4-44: Kohlenstoff- sowie Hartetiefenverlaufe und KorngroBenverteilung in der Randschicht des 17CrNi6-6
nach dem Gasaufkohlen/QOlabschrecken mit CHD 0,8 mm

In das Werkstoffinnere hinein sinken die Hartewerte auf 407 bis 418 HV1 (konventionell) bzw. 419 bis
445 HV1 (PBF-LB/M), was auf unterschiedliche Legierungsgehalte in Kombination mit der Olabschre-
ckung zuriickzufiihren ist. Insgesamt ergibt sich der Eindruck, dass die Einsatzharteergebnisse des Ein-
satzstahls 17CrNi6-6 im Vergleich zum 20MnCr5 einer starkeren Streuung unterliegen. Je hoher die Ein-
satzhartetiefe gewahlt wird, desto héher ist die Streuung der Harteprofile, was mit der Warmebehand-

lungspraxis gut zusammenpasst.

Infolge der langeren Haltedauer auf Aufkohlungstemperatur tritt erh6htes Kornwachstum beim PBF-LB/M-
Werkstoff auf. Die auftretenden KorngréRen-Kennzahlen im Randbereich weisen unabhangig von der
Oberflachengiite eine unzulassige und deutlich breiter gestreute Verteilung auf (vergleiche Abbildung
4-46). Es wirkt sich das Fehlen Korngrenzen stabilisierender Phasen in Form von Aluminiumnitriden stark
aus. Die KorngrolRenverteilung des konventionellen Werkstoffs dagegen ist regelmafig und im Normbe-

reich.
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Abbildung 4-45: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 17CrNi6-6,
CHD 0,8 mm, Varianten konventionell (links) und PBF-LB/M-stehend-glatt (rechts), Nital-Atzung

Abbildung 4-46: KorngroRen im Randbereich nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 17CrNi6-6, CHD 0,8 mm, Varian-
ten konventionell (a) und PBF-LB/M-stehend-glatt (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Das martensitische Gefiige im Randbereich aller Proben ist beispielhaft in Abbildung 4-45 dargestellt. Die
breiter gestreute KorngroRenverteilung spiegelt sich auch in den groberen Martensitnadeln in der Rand-
schicht des PBF-LB/M-Werkstoffs wider (Abbildungsteil c). Austenitische Anteile konnten bildlich mit der
Nital-Atzung nicht von den martensitischen Anteilen unterschieden werden. Das Vorhandensein von
Restaustenit wurde durch die Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie und der Hartepriifung nachgewie-
sen. Allerdings kénnen auch hier wieder Carbide in der Randschicht beobachtet werden - in der Mehrzahl
beim konventionellen Werkstoff aber auch in geringerer Anzahl bei den PBF-LB/M-Werkstoffen, ohne
ersichtliche Unterschiede bei verschiedenen Oberflachenrauheiten. Eine stark ausgepragte Oxidbildung
kann bei den PBF-LB/M-Proben mit rauer Oberflache beobachtet werden. Die Abbindung von Oxiden
sorgt daflr, dass weniger Legierungsgehalte flr die Hartbarkeit des Werkstoffes zur Verfugung stehen,
was das Absinken der Randhéartewerte noch verstarkt. Denn es werden die Legierungselemente mit ho-
herer Sauerstoffaffinitat als Eisen zuerst abgebunden [22]. Im Kernbereich ergibt sich dagegen ein baini-
tisches Geflge mit martensitischen Anteilen, das sich in seiner Homogenitat zwischen den Varianten

nicht grof unterscheidet.
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4.7 Vergleichende Darstellung der Einsatzstiahle, Fertigungsketten, Aufkoh-

lungsverfahren und Einsatzhartetiefen

Tabelle 4-3 stellt wesentliche Unterschiede in den Einsatzharteergebnissen zwischen PBF-LB/M und kon-
ventionellen Einsatzstahlen in Abhangigkeit der untersuchten Einsatzstahle, Aufkohlungsverfahren und

Einsatzhartetiefen gegentber.

All diesen Ergebnissen ist gemein, dass die KorngroRenverteilungen der PBF-LB/M-Einsatzstahle nach
dem Einsatzharten weniger gut als die der konventionellen Einsatzstahle sind. Teilweise trat ungleichma-
Riges Kornwachstum auf. Die Einstellung hoherer CHDs und ein mehrstufiger Erwarmprozess erh6hen
die Wahrscheinlichkeit fir unregelmaRiges Kornwachstum. Der nach der additiven Fertigung normalge-
gluihte (statt spannungsarmgegllihte) Ausgangszustand bietet ein regelmaRiges und feinkdrniges Gefiige,
welches potentiell unregelmaRiges Kornwachstum beim Einsatzharten vorbeugt. Fir gleiche Einsatzhar-
tevarianten der PBF-LB/M-Stahle schneidet die KorngréRenverteilung des 20MnCr5 besser gegentiber
der des 17CrNi6-6 ab. Wie zu erwarten, bedeutet die Einstellung hdherer CHDs auch fiir die PBF-LB/M-

Einsatzstahle eine grolere Streuung der Hartetiefenverlaufe.

Oberflachenrauheiten infolge des PBF-LB/M (wie-gebaut) begtinstigen in allen Fallen die Kohlenstoffauf-
nahme. Nachweisbar ist dieser Zusammenhang beim 17CrNi6-6, wo die Flachen parallel und senkrecht
zur Baurichtung deutlich unterschiedliche Rauheitswerte zeigen, die zu voneinander abweichenden Auf-
kohlungsergebnissen flihren. Liegen jedoch die Rauheitswerte wie beim 20MnCr5 in der Ebene der Bau-
richtung und senkrecht dazu dicht beieinander, so sind die Unterschiede in der Aufkohlung wenig zu
bemerken. Gedrehte Flachen der PBF-LB/M-Werkstoffe zeigen dagegen keine erhdhte Kohlenstoffauf-
nahme beim Vergleich mit den konventionellen Werkstoffen. Zum Teil sind Unterschiede in den Kohlen-
stofftiefenverlaufen beim Vergleich mit dem konventionellen Stahl zu bemerken. Die Harteprofile sind

jedoch stets sehr gut vergleichbar.

Die resultierenden Gefiige in Rand und Kern von PBF-LB/M- und konventionellen Einsatzstahlen sind
ebenfalls gut vergleichbar und abhéngig vom Einsatzharteprozess. Die martensitischen Randschichten
sind allen Varianten gemein. Wird der 20MnCr5 nach dem Niederdruckaufkohlen mittels Hochdruckgas
abgeschreckt, bilden sich verteilt Gber die martensitische Randschicht Perlitinseln aus. Im Kern bilden
sich abhéngig von der Abschreckintensitat des Kiihimediums eher Bainit und Martensit (Olabschreckung)
bzw. auch weichere Geflige wie Ferrit (Gasabschreckung). Der 17CrNi6-6 neigt bei Gasabschreckung zu
starkerer Bainitbildung im Vergleich zum 20MnCr5. Dariber hinaus neigt der additiv gefertigte

17CrNi6-6 beim Niederdruckaufkohlen zur Carbidbildung, was geringere Restaustenitgehalte und eine
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konstantere Randhérte zur Folge hat, obwohl der PBF-LB/M-Werkstoff deutlich héhere Randkohlenstoff-
gehalte besitzt.

Tabelle 4-3: Wesentliche Unterschiede in den Einsatzharteergebnissen zwischen PBF-LB/M und konventionellen Ein-
satzstéhlen

Einsatz- Aufkohlen/ CHD  Wesentliche Unterschiede in den Einsatzharteergebnissen des
stahl Abschrecken  inmm  PBF-LB/M gegeniiber den konventionellen Einsatzstahlen

hohere Randhérte durch hdheren C-Gehalt;
CHD 0,05 mm héher obwohl At 0,05 mm geringer

03 neben Ferrit mehr und groiere Bereiche Bainit/ Martensit im Kerngefiige,
’ Kernharte entsprechend héher

KorngrdRenverteilung tolerierbar; Stickstoff als PBF-LB/M Schutzgas
Niederdruck/ scheint vorteilhaft

Gas starkere C-Diffusion durch Rauheit; entsprechend geringere Randhérte
durch Restaustenit

hohere Hartewerte bei gleichem Randabstand; CHD 0,2 mm héher bei
gleicher At; 5 % mehr Restaustenit (bei rauer Oberflache)
KorngroRenverteilung nicht tolerierbar; starkes, ungleichmafiges Korn-

20MnCr5 wachstum

Streuung C-Profile mit Ar 0,45 mm + 0,05 mm; Hérteprofile davon unbe-
einflusst mit CHD 0,5 mm

0,5  Kernharte hher
KorngroRenverteilung tolerierbar; feinkdrniger als beim Niederdruckauf-
Gas/ kohlen
Ol Kernharten liegen enger beieinander als bei 0,5 mm CHD

hdherer Randkohlenstoffgehalt durch Rauheit, abfallende Randhérte mit
0,8 8% mehr Restaustenit

KorngroRenverteilung feinkérnig; unregelméBiges Kornwachstum kann
vereinzelt auftreten

erhohte C-Diffusion durch Rauheit mit streuender Ar und CHD
Randhérte durch Carbidbildung relativ hoch

0,8

0,3
KorngroRenverteilung nicht tolerierbar; starkes, ungleichméaRiges Korn-
wachstum
Niederdruck/ erhohte C-Diffusion durch Rauheit mit weniger Streuung in den C-Profilen
Gas gegeniiber den Harteprofilen
10 weniger Carbide und abfallende Harte in den Randschichten bei zu hohen

C-Gehalten, 6 % mehr Restaustenit
i KorngroRenverteilung ebenfalls nicht tolerierbar, grobkorniger als bei
17CrNi6-6 0,3 n?m CHD g g g

abfallende Randhérte durch erhohte C-Gehalte (durch Rauheit); Randoxi-
0,5 dation durch Rauheit starker ausgepragt

KorngroRenverteilung tolerierbar
Gas/ erhdhte Streuung von CHD und Ar, Randharte durch 9 % mehr Restaus-
Ol tenit bei rauer Oberflache abfallend
0,8 Effekt unterschiedlicher Oberflachenrauheiten auf C-Diffusion gleich groR

KorngroRenverteilung nicht tolerierbar, nachteiliger als beim Niederdruck-
aufkohlen




99

5 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden zwei im PBF-LB/M-Prozess verarbeitete Einsatzstahle - 20MnCr5 und
17CrNi6-6 - ausflhrlich auf inren Ausgangszustand, auf die Umwandlungskinetiken beim Erwarmen bzw.
Abkuihlen sowie auf Einsatzharteergebnisse zweier verschiedener Prozessvarianten untersucht. Dadurch
wurde eine umfangreiche Datenlage geschaffen, welche Ergebnisse beim Einsatzharten additiv gefertig-
ter Bauteile aus diesen Legierungen zu erwarten sind. Zum Vergleich wurden konventionelle schmelzme-
tallurgisch hergestellte Einsatzstahle betrachtet. Es wurde fiir die vorliegende Arbeit diejenige Prozess-
kette gewahlt, die am wirtschaftlichsten fiir einsatzgehartete PBF-LB/M-Bauteile erscheint. In diesem
Sinne ist es von Vorteil, wenn PBF-LB/M-Bauteile ohne vorherige spanende Bearbeitung einsatzgehartet
werden und ein Direktharten angewandt wird. Ein weiterer typischer Prozessschritt besteht im Anlassen
der einsatzgehéarteten Bauteile, worauf in den vorliegenden Untersuchungen bewusst verzichtet wurde.
Es werden Korrelationen zwischen Prozessparametern, Kohlenstoffprofilen, Hartetiefenverlaufen, Korn-
groRenverteilungen und Gefiige im Rand- und Kernbereich dargestellt. Eine Einordnung in den Stand der
Technik sowie Potentiale und Herausforderungen werden in Abhangigkeit verschiedener Einsatzhartetie-
fen diskutiert.

Durch hohe Energiedichten, hohe Abkihlraten und weitergehenden Warmeeintrag entstehen charakte-
ristische PBF-LB/M-Gefiige. Vorrangig sind das feinkérnige bainitische Geflige, da Diffusionsprozesse
nur eingeschrankt moglich sind. Die resultierenden Hartewerte erschweren eine spanende Bearbeitung,

auch wenn diese durch das Spannungsarmgliihen bereits herabgesetzt werden.

Die sich ergebende Umwandlungskinetik beim Erwarmen in das Austenitgebiet und Abkuhlen aus dem
Austenitgebiet der PBF-LB/M-Werkstoffe stimmt gut mit den konventionellen Referenzwerkstoffen Giber-
ein, wohingegen bei der Entwicklung von KorngréRen Unterschiede beobachtet werden konnten. Das
Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Verhalten wurde in einem Erwérmratenbereich 0,01 - 10 K/s und unter
Berticksichtigung von maximalen Temperaturen zwischen 850 und 1150 °C analysiert. Sowohl Umwand-
lungstemperaturen als auch Korngrofien wurden in diesem Rahmen bestimmt. Dabei konnte unregelma-
Riges Kornwachstum fir die PBF-LB/M-Werkstoffe beobachtet werden, fir die Referenzwerkstoffe nicht.
Die Betrachtung gemittelter KorngréRen war somit ungentigend und wurde auf KorngréRenverteilungen

erweitert. Das Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Verhalten beim Abkihlen wurde anhand verschiedener
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tgis-Zeiten in einem Bereich zwischen 1 s und mehreren Stunden untersucht. Es wurde je ein ZTU-Dia-
gramm fiir das urspriingliche Ausgangsgeflige (entspricht dem Bauteilkern) sowie fir eine auf 0,6 -
0,7 Ma.-% aufgekohlte Bauteilrandschicht erstellt. Fir alle Untersuchungen bezuglich des Umwandlungs-
verhaltens treten beim Vergleich mit dem konventionellen Werkstoff nur geringfiigige Unterschiede auf.
Eine weitere wichtige Erkenntnis dieser Untersuchungen ist, dass mit Hilfe eines Glihprozesses ahnlich
dem Normalglihen zwischen PBF-LB/M und Wiedererwérmen Einfluss auf das Kornwachstum genom-

men werden kann.

Die umfangreiche Charakterisierung der Einsatzharteergebnisse konzentrierte sich vorrangig auf den
Randbereich, wo bei einem einsatzgeharteten Bauteil erwartungsgemaR die hdchsten Beanspruchungen
entstehen. In Abhangigkeit der Bauteilgroie und dem Anwendungszweck sind unterschiedliche Einsatz-
hartetiefen von Interesse. Geringe bis mittlere Einsatzhartetiefen bis 0,5 mm sind von Bedeutung unter
der Annahme, dass der PBF-LB/M-Prozess sich in naher Zukunft auf kleine bis mittelgrole Bauteile kon-
zentrieren wird. Das Einsatzharten mit geringen Einsatzhartetiefen bis 0,5 mm war in nahezu allen unter-
suchten Varianten erfolgreich. Geflige, Harte- sowie Kohlenstofftiefenverlaufe waren unabhangig von
Baurichtung und Schutzgasatmosphare (wahrend des Bauprozesses) von guter Qualitat. Qualitative und
quantitative Unterschiede der Einsatzharteergebnisse konnten im Vergleich zum konventionellen Werk-
stoff festgestellt werden. Die ermittelten KorngroRen im Randbereich insbesondere bei den hdheren
CHDs zeigten teilweise unregelmafiges und/oder Ubermafiges Kornwachstum sowie in Teilen unzulas-
sige Verteilungen. Eine Erklarung bezogen auf das Kornwachstum in den PBF-LB/M-Werkstoffen ist, dass
zu geringe Legierungsgehalte (insbesondere von Aluminium) flr die Bildung Korngrenzen-stabilisierender
Phasen identifiziert wurden. Weiterhin konnte infolge erhdhter Oberflachenrauheit im Vergleich zu einer
spanend bearbeiteten Oberflache beim Aufkohlen sowohl im Niederdruck als auch unter Atmosphéaren-
druck eine erhdhte Kohlenstoffdiffusion in die Randschichten beobachtet werden. Insgesamt fiel die

Streuung der Einsatzharteergebnisse des 17CrNi6-6 hoher aus als die des 20MnCr5.

Alle Einsatzhartungen wurden jeweils an konventionellen und PBF-LB/M-Proben vorgenommen, wobei
diese sich gemeinsam in den Ofenchargen befanden. Bei einem in naherer Zukunft eher geringen Anteil
von PBF-LB/M-Bauteilen (im Vergleich zum Anteil konventionell gefertigter Bauteile) wird das im Durch-
laufbetrieb vorerst der Fall sein. So gesehen wére eine Chargierung der PBF-LB/M-Bauteile gemeinsam
mit konventionell gefertigten Bauteilen in die kommerzielle Warmebehandlung von groflem wirtschaftli-
chem Vorteil. Diese Entscheidung sollte jedoch mit Bedacht und dem Wissen Uber die erwartbaren un-
terschiedlichen Resultate getroffen werden. Da tibermaRiges bzw. unregelmaRiges Kornwachstum in den
vorliegenden Untersuchungen eine ernstzunehmende Rolle gespielt hat, sollten in weiterflihrenden Ar-

beiten Gegenmalnahmen dazu entwickelt werden.
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Beim Ergebnisvergleich beider Einsatzharteverfahren spielen neben Aufkohlungstemperatur und -dauer
auch die Erwarmprozesse eine wichtige Rolle. Das Niederdruckaufkohlen erfolgte nach einem mehrstu-
figen Erwarmen mit isothermen Zwischenschritten in einem Einkammer-Vakuumofen. In der DurchstoR-
anlage fir die Gasaufkohlung dagegen werden die Bauteile zuerst in einen Ofenabschnitt, der sich bereits
auf Vorwarmtemperatur befindet, eingeleitet und dann in den Ofenabschnitt ibergeben, in dem die Auf-
kohlungstemperatur herrscht. Die Erwarmgeschwindigkeiten variieren daher teilweise stark und sind nur
eingeschrankt mit einem linearen Erwarmvorgang, wie er in den ZTA-Diagrammen angewandt wurde, zu

vergleichen.

Sowohl konventionelle MnCr- als auch CrNi-legierte Einsatzstahle behalten erfahrungsgemaR die gefor-
derte Feinkornstruktur bei gangigen Aufkohlungsdauern und -temperaturen. Verantwortlich flir deren
Feinkornstabilitat sind Gefligebestandteile wie beispielsweise Aluminiumnitride. In wieweit sich dieses
Konzept der Stabilisierung von Feinkorn auf additiv gefertigte Einsatzstahle Ubertragen lasst, ist in wei-
terfihrenden Arbeiten zu klaren, da urspriinglich in die Einsatzstahle eingebrachte Aluminiumnitride so-
wohl beim Schmelzezerstauben (Pulverherstellung) als auch beim nochmaligen Aufschmelzen bei der
additiven Fertigung deutliche Veranderungen erfahren kdnnen. Mdglich ware eine Modifizierung der Le-
gierungszusammensetzung von PBF-LB/M-Einsatzstahlen, die eine Chargierung dieser Bauteile in den

kommerziellen Prozess erlaubt.

PBF-LB/M ist ein kostenintensives Verfahren, dessen wirtschaftlicher Einsatz sich ergibt, wenn die ge-
samte Prozesskette darauf abgestimmt wird, besonders langlebige funktionsintegrierte Bauteile herzu-
stellen. Typisch fir PBF-LB/M kdnnen feinkdrnige Geflige sein, die hohe Festigkeit aber auch Duktilitat
besitzen. Diesen Gefligezustand zu erhalten/erneut einzustellen, ist eine besondere Herausforderung bei
einer thermochemischen Behandlung wie dem Einsatzharten. Das Chargieren in den laufenden Betrieb
mit konventionellen Bauteilen ist von wirtschaftlichem Vorteil, wenn es um Durchlaufanlagen mit hohem
Durchsatz geht. In einer Einkammer-Vakuumanlage und einer ausreichend groflen Charge von PBF-
LB/M-Bauteilen ist dagegen der Individualisierungsgrad eines Einsatzharteprozesses einfacher realisier-
bar. Auch die Frage nach dem Harteprozess sollte in diese Uberlegungen eingereiht werden. Ein Direkt-
harten kostet verhéltnismaRig wenig Energie, bedeutet womdglich aber auch erhéhte Korngrofien als
beispielsweise beim Einfachharten.

Unter Einbezug des Anlassens sollte in weiterflinrenden Arbeiten einerseits die Reproduzierbarkeit der
hier gewonnenen Einsatzharteergebnisse tberprift werden und andererseits die Ermittlung weiterer me-
chanischer Kennwerte sowohl unter statischer als auch dynamischer Beanspruchung erfolgen. So kdn-

nen die bisher vielversprechend erscheinenden Einsatzharteergebnisse in der Anwendung getestet wer-
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den und die Auswirkungen der Kornwachstumsdynamik der PBF-LB/M-Werkstoffe tiefergehend unter-
sucht und besser beurteilt werden. Fir eine passende Anwendung kann auf die vorliegenden Erkennt-

nisse aufgebaut und eine modifizierte Prozesskette entwickelt werden.
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Anhang

A  Abkilrzungsverzeichnis

AM
CAD
CE
CHD
CT
DED
DfAM
FEM
HIP
OES
PBF-EB/M

PBF-LB/M

STL
ZTA

ZTU

additive manufacturing (additive Fertigung)

computer-aided design

Kohlenstoffaquivalent

case hardening depth (Einsatzhartetiefe)

Computertomographie

directed energy deposition (Materialauftrag mit gerichteter Energieeinbringung)
Design for Additive Manufacturing

Finite-Elemente-Methode

heil-isostatisches Pressen

optische Emissionsspektroskopie

powder bed fusion of metals using an electron beam
(Pulverbettbasiertes Schmelzen von Metall mittels Elektronenstrahl)

powder bed fusion of metals using a laser beam
(Pulverbettbasiertes Schmelzen von Metall mittels Laserstrahl)

standard tesselation/triangulation language
Zeit-Temperatur-Austenitisierung(s-Diagramm)

Zeit-Temperatur-Umwandlung(s-Diagramm)
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E Erganzende Daten

Abbildung E.1: PBF-LB/M-Gefiige stehend gebaut von 20MnCr5 (links) und 17CrNi6-6 (rechts) in zwei Schliffrichtun-
gen, mit Kennzeichnung der Baurichtung z, Nital-Atzung
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Abbildung E.2: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 20MnCr5 nach Niederdruckaufkohlung, CHD 0,35 mm



Abbildung E.3: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) des 20MnCr5 nach Niederdruckaufkohlen/Gasab-
schrecken, CHD 0,35 mm, Varianten PBF-LB/M-liegend-glatt (links) und liegend-rau-N2 (rechts), Nital-

Abbildung E.4: KorngroRen im Randbereich des 20MnCr5 nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken, CHD
0,35 mm, Varianten PBF-LB/M-liegend-glatt (a) und liegend-rau-N: (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Abbildung E.5: C- (links) und Hérte-Profile (rechts) des 20MnCr5 nach Niederdruckaufkohlung, CHD 0,8 mm



XVI Anhang

Abbildung E.6: Gefiige im Rand- (a) und Kernbereich (b), Nital-Atzung, sowie KorngréRen im Randbereich (c), Bechet-
Beaujard-Atzung, nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des 20MnCr5, CHD 0,8 mm, Variante
PBF-LB/M-liegend-rau
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Abbildung E.7: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 20MnCr5 nach Gasaufkohlung, CHD 0,5 mm



Anhang

Abbildung E.8: Gefiige im Rand- (oben) und Kernbereich (unten) des 20MnCr5 nach Gasaufkohlen/Olabschrecken,
CHD 0,5 mm, Varianten PBF-LB/M-liegend-rau (a, b) und liegend-glatt (c, d), Nital-Atzung

Abbildung E.9: KorngroRen im Randbereich des 20MnCr5 nach Gasaufkohlen/Olabschrecken, CHD 0,5 mm, Varianten
PBF-LB/M-liegend-rau (a) und liegend-glatt (b), Bechet-Beaujard-Atzung
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Abbildung E.10: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 20MnCr5 nach Gasaufkohlung, CHD 0,8 mm
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XX Anhang

Abbildung E.11: Gefiige im Rand- (a) und Kernbereich (b), Nital-Atzung, sowie KorngroBen im Randbereich (c), Be-
chet-Beaujard-Atzung, nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 20MnCr5, CHD 0,8 mm, Variante PBF-
LB/M-liegend-rau
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Abbildung E.12: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 17CrNi6-6 nach Niederdruckaufkohlung, CHD 0,35 mm
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Abbildung E.13: Gefiige im Rand- (a) und Kernbereich (b), Nital-Atzung, sowie KorngroBen im Randbereich (c), Be-
chet-Beaujard-Atzung, nach Niederdruckaufkohlen/Gasabschrecken des 17CrNi6-6, CHD 0,35 mm,
Variante PBF-LB/M-liegend-rau
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Abbildung E.14: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 17CrNi6-6 nach Niederdruckaufkohlung, CHD 1,0 mm
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Abbildung E.16: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 17CrNi6-6 nach Gasaufkohlung, CHD 0,5 mm
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Abbildung E.17: C- (links) und Harte-Profile (rechts) des 17CrNi6-6 nach Gasaufkohlung, CHD 0,8 mm



Abbildung E.18: Gefiige im Rand- (a) und Kernbereich (b), Nital-Atzung, sowie KorngréRen im Randbereich (c), Be-
chet-Beaujard-l'\tzung, nach Gasaufkohlen/Olabschrecken des 17CrNi6-6, CHD 0,8 mm, Variante
PBF-LB/M-stehend-rau
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